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Y el sol, el padre sol, el raudo foco
que lo fomenta todo en la Natura,
por fecundar los polos no se apura,
ni se desvia un dpice tampoco . ..

PEDRO BONIFACIO PALACIOS (ALMAFUERTE)
Vera Violeta, 1907
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Resumen

En la presente tesis doctoral se exponen los resultados obtenidos durante la in-
vestigacion desarrollada sobre la cristalizacion de peliculas delgadas de silicio amorfo
hidrogenado (a-Si:H) con el objetivo de obtener capas de silicio policristalino (pc-Si)
aptas para la aplicacién a dispositivos fotovoltaicos. Se investigaron diferentes aspectos
de la cristalizacién en fase solida (SPC) y de la cristalizacién inducida por niquel (NIC) de
a-Si:H intrinseco y dopado, depositado a altas velocidades por deposiciéon quimica desde
la fase vapor asistida por plasma (PECVD), con la finalidad de mejorar la calidad cristalina
del material resultante. A lo largo de la investigacién se buscé optimizar el proceso de
cristalizacién en funcién de obtener el mayor tamafio de grano posible. Se encontrd
que la presencia de hidrégeno durante la cristalizaciéon de las peliculas por SPC afecta
considerablemente al tamafio de grano final, obteniéndose un material nanocristalino con
tamafio de grano menor a 1 um. Por el contrario, mediante la cristalizacién por NIC se
obtuvieron peliculas de pc-Si intrinsecas sobre vidrio con alta cristalinidad y con tamarios
de grano por encima de los 100 um. Se encontrdé que el dopaje leve con boro (tipo p™)
no afecta al proceso de cristalizacion ni al tamafo de grano final de las peliculas, mientras
que el dopaje elevado con boro (tipo p™) o con fésforo (tipo n*) influye fuertemente
en el mecanismo de cristalizacion en perjuicio de la calidad del material resultante.
Se demostré ademdas que mediante el proceso de cristalizacién por NIC de peliculas
dopadas tipo p, depositadas en estructura p*/p~, pueden obtenerse capas policristalinas
con tamafios de grano considerable. Estas peliculas pueden actuar como capas semilla
para inducir la cristalizacién epitaxial en fase soélida de capas de a-Si:H depositadas
sobre ellas. De esta manera podrian obtenerse celdas solares policristalinas completas, de
estructura vidrio/p*/p~/n" y gran tamafio de grano. Se investigd también la posibilidad
de obtener celdas solares de estructura vidrio/n™/p~/p™, para lo cual se desarrollé un
proceso de cristalizacién epitaxial sobre una capa semilla tipo n*. Este proceso involucra
el dopaje externo de una pelicula intrinseca previamente cristalizada mediante NIC, de
tal manera de subsanar las dificultades que introduce el fésforo en la cristalizacion.
Se mostré también que las condiciones de vacio durante la cristalizacién por NIC de
a-Si:H influyen considerablemente en la etapa de nucleacién, previa a la cristalizacidn,
permitiendo reducir considerablemente el tiempo necesario para lograr la cristalizacién
completa de las peliculas. Ademds de esto se observé una disminucidn del tamafio de grano
final que, de todas maneras, sigue siendo relativamente grande (~ 30 um) y apto para la
aplicacién de estas peliculas a dispositivos fotovoltaicos. Se llevaron a cabo simulaciones
simples para caracterizar el proceso de cristalizaciéon por NIC de a-Si:H, desde el punto
de vista de la teoria clasica de cristalizacion para procesos de nucleacién y crecimiento.
Los resultados obtenidos durante este trabajo representan una contribucién importante
al campo de la cristalizacién de peliculas de a-Si:H, al conocimiento sobre el proceso de
cristalizacién por NIC para la obtencion de peliculas de pc-Siy a la aplicacién de las mismas
en dispositivos fotovoltaicos de bajo costo. La principal ventaja del pc-Si radica en que,
tedricamente, permitiria lograr eficiencias de conversién de alrededor del 15% en celdas
solares con espesores en el orden de 10 um.
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Abstract

This thesis exposes the results obtained during the research work on the crystallization
of amorphous silicon thin films (a-Si:H) aiming to obtain polycrystalline silicon thin
films (pc-Si) suitable for its application to photovoltaic devices. Several aspects of the
solid phase crystallization (SPC) and nickel induced crystallization (NIC) of intrinsic and
doped a-Si:H films, deposited at high rates by plasma enhanced chemical vapor deposition
(PECVD), were addressed in order to improve the crystalline quality of the resulting
material. During the investigation, an optimum crystallization process has been sought
so as to obtain the largest possible grain size in the polycrystalline films. The presence
of hydrogen during the SPC of the films was found to considerably affect the final grain
size, resulting in a nanocrystalline material with grain sizes below 1 pm. On the contrary,
intrinsic pc-Si films on glass with a high crystallinity and grain sizes above 100 um were
obtained by means of the NIC method. Slight boron (p~-type) doping levels neither
affect the crystallization process nor the final grain size of the films, while high boron
(p*-type) or phosphorous (n'-type) doping levels are detrimental for the quality of the
resulting material. It is shown that starting from p-type films, deposited in a stacked p™/p~
structure, large-grained polycrystalline layers can be obtained by NIC. These films can act
as seed layers, inducing a solid phase epitaxial crystallization of a-Si:H films deposited
on top of them. In this way, complete polycrystalline solar cells with a glass/p™/p~/n*
structure and large grains could be obtained. The possibility of obtaining this kind of
cells with a glass/n*/p~/p* was also investigated, for which an epitaxial crystallization
process onto a nt seed layer was developed. This process involves the external doping of a
previously crystallized intrinsic layer obtained by NIC, sorting out the problems introduced
by the presence of phosphorous atoms during crystallization. It was demonstrated that
vacuum conditions during NIC of a-Si:H strongly influence the nucleation stage, previous
to crystallization, considerably reducing the required time to achieve full crystallization
of the films. Besides this, a smaller final grain size is obtained in this way but, anyway;, it
remains relatively large (~ 30 um) being still suitable for photovoltaic applications. Simple
computer simulations were performed to characterize the NIC process of a-Si:H, from
the viewpoint of the classical theory of crystallization involving nucleation and growth
phenomena. The results obtained during this work represent a valuable contribution to
the field of a-Si:H films crystallization, to the knowledge concerning the NIC process for
pc-Si films obtention and to the application of these films in low-cost photovoltaic devices.
The main advantage of pc-Si resides in the fact that, theoretically, solar cells based in this
material with thicknesses in the order of 10 um could achieve conversion efficiencies as
high as 15 %.
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Capitulo 1

Introduccion

1.1. Energia solar

La energia solar, asi como otras fuentes de energia renovable, aparece como fuerte
candidata para capturar una proporcion considerable de la matriz energética mundial.
Como fuente de energia renovable se entiende al conjunto de fuentes naturales de energia
que pueden considerarse idealmente como inagotables, considerando la inmensa cantidad
de energia con la que cuentan o bien su capacidad de regenerarse mediante procesos
naturales. Dentro de esta clasificacién se encuentran también las energias hidroeléctrica,

mareomotriz, edlica, geotérmica, de biocombustibles y biomasa.

La principal caracteristica, y gran ventaja, de la energia solar es la enorme cantidad de
potencia que ofrece el Sol para su aprovechamiento. El Sol puede considerarse en términos
practicos como una fuente infinita de energia, ya que se mantendra irradiando por miles
de millones de afios. Por lo tanto es imperativo para la especie humana aprovechar esa
energia para satisfacer, al menos parcialmente, los requerimientos energéticos de la vida
cotidiana. De esta manera, la energia solar aporta y complementa a la matriz energética

mundial actual, y se espera que su participacién aumente en el largo plazo.

El consumo de energia total a nivel mundial, teniendo en cuenta el periodo 1990-
2010, ha sufrido un incremento de aproximadamente un 2% anual en promedio, llegando
a un consumo de 12 TW durante el afio 2010. Por energia total se entiende, en este
contexto, a la energia proveniente del carbdn, gas, petrdleo, biomasa, etc., consumida por

el hombre. Dentro de esa energia, la cantidad consumida en forma de electricidad (también
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durante 2010) en todo el planeta fue de 2,1 TW, es decir una fraccién de alrededor
del 18% del total [1]. La viabilidad de la utilizacién de la energia solar como fuente
importante de energia queda evidenciada cuando se comparan estos valores mencionados
con la cantidad de energia que llega desde el Sol a la superficie terrestre. Para hacer una
estimacién, se puede considerar a la Tierra como un disco plano sobre el cual incide la
radiacién solar con una densidad superficial de potencia® de ~ 1,3 x 10> W/m?. Tomando

el radio medio de la Tierra de R, = 6,378 X 10°m, la superficie util es de

2
S@ = 7'ERO

~ 1,3 x 10" m?,

y por lo tanto la potencia incidente sobre el disco es de ~ 1,6 x 10°> TW. Esta cantidad es
muy superior al valor de la energia consumida (por afio) hoy en dia a nivel mundial en
forma de electricidad y, ademads, es una energia disponible permanentemente en la mitad
del globo terrestre. Si bien no se puede aprovechar al 100%, ya sea por la absorcién en
la atmosfera, por el limite que impone la eficiencia de la conversién de energia solar a
eléctrica (< 30% hoy en dia) o por cuestiones practicas, igualmente vale la pena tenerla
en cuenta si de abastecer al menos una parte importante del consumo eléctrico mundial se

trata.

La conversién directa de energia solar a energia eléctrica se produce mediante el
efecto fotovoltaico y, por este motivo, se la suele denominar energia fotovoltaica. Debido al
incremento en el consumo mundial de electricidad ha habido una intensa investigacion en
el campo de la energia fotovoltaica, que ha dado lugar a tecnologias cada vez mejores.
Uno de los principales objetivos en el desarrollo de nuevas tecnologias en esta area
es sobrellevar y disminuir el problema del compromiso existente entre la eficiencia de
conversion y el costo de produccion de los dispositivos fotovoltaicos (DFV’s) o celdas solares.
Resulta una dificil tarea disminuir el costo de produccién y, al mismo tiempo, mantener o
incluso evitar que disminuya la eficiencia de conversién. Sin embargo, las investigaciones
que se llevan actualmente a cabo intentan forzar esta restriccion al punto de desarrollar

materiales de bajo costo y métodos de produccién que den lugar a eficiencias de conversién

2Se denomina constante solar (1 sol) a la cantidad de radiacién electromagnética por unidad de area
proveniente del Sol, que incide sobre un plano ubicado perpendicularmente a los rayos y situado a una
distancia de 1 unidad astronémica (1UA = 149,597870 x 10° m) del mismo. El valor aceptado para esta
cantidad es igual a 1366,1 W/m?.
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cada vez mayores.

El gran desafio de reducir los costos de produccién y mejorar la eficiencia de
conversion de los DFV’s ha llevado a una clasificacion de diferentes etapas surgidas a
medida que se daban las innovaciones tecnolégicas. Principalmente, esta clasificacién se
hace desde el punto de vista del disefio de los DFV’s como asi también de los materiales
involucrados en ellos. Actualmente existen dos generaciones bien establecidas de DFV’s y

una tercera emergente [2].

La primera generacion hace referencia principalmente a las celdas solares de juntura
simple (homojuntura) basadas en obleas cristalinas de silicio (Si) o arseniuro de galio
(GaAs). Las eficiencias de estas celdas se encuentran en el rango entre 15% y 18 %P a
nivel comercial y alcanza un 24,7 % a nivel de laboratorio [3]. Las celdas de GaAs alcanzan
eficiencias un poco mayores, llegando a 26-29 % a nivel de laboratorio y a un promedio
de 20% a nivel comercial [4, 5]. A pesar de las altas eficiencias alcanzadas, los costos
de produccién para ambos tipos de celdas son relativamente elevados. Ademds, el GaAs

cuenta con la desventaja de que tanto el Ga como el As son elementos poco abundantes.

La segunda generacion se basa en la reduccién del espesor de la celda solar y en
la optimizacién de las mismas. Se conoce también a esta generacién como tecnologia de
pelicula delgada y se supone actualmente que es una tecnologia apropiada para el futuro
de la energia fotovoltaica a mediano plazo [6]. A nivel de laboratorio se han obtenido
eficiencias de hasta un 20% [7, 8, 9] mientras que el limite tedrico establecido para celdas
solares de juntura simple es de 31% bajo una iluminacién de 1 sol y de hasta 41 % bajo
concentracién extrema de luz (42000 soles) [10]. Los principales materiales utilizados
en las celdas solares de pelicula delgada son el Si amorfo (a-Si), el Si policristalino
(pc-Si), el diseleniuro de cobre, indio y galio (Culn,Ga;_,Se, o cominmente CIGS)
y el telururo de cadmio (CdTe). Dentro de las diferentes estructuras exploradas en
esta generacidon se pueden mencionar, ademds de las celdas homojuntura, las celdas de
heterojuntura, que consisten en la combinacién de diferentes materiales para producir
la juntura semiconductora y las celdas multijuntura o en tdndem, en las cuales existe

mas de una juntura semiconductora. A su vez, cada una de estas junturas puede ser

“La eficiencia de conversion, 1, de una celda solar se define como el porcentaje de energia incidente en
forma de luz que se transformard efectivamente en energia eléctrica. Matemdticamente, n = P,,/(IA,), donde
P,, es la maxima potencia que puede entregar la celda, I es la irradiancia (en W/m?) y A, es el 4rea de la celda
solar (en m?).
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una heterojuntura en si. Con las celdas en tandem se busca absorber diferentes rangos
de energfa en cada una de las diferentes junturas que componen la celda. Estos tltimos
enfoques, si bien ya se encuentran a nivel comercial, son los que determinan el limite, atin
difuso, entre la segunda generacion y lo que se considera la tercera generacion de DFV’s

que esta gestandose actualmente.

La caracteristica distintiva de la tercera generacién es la aplicacién de nuevos
materiales orgdnicos (polimeros o colorantes® [11]) en conjunto con estructuras de celda
diferentes a la de homojuntura. De esta manera se busca mejorar la captura de la luz solar
incidente y aprovechar un rango mayor de energias dentro del espectro solar. El principal
objetivo de esta tercera generacion es superar el limite del 31-41% de eficiencia de las
celdas de juntura simple, es decir de la primera y segunda generacion. Se estima que con
estos dispositivos se pueden lograr eficiencias de conversion en el rango entre 30 % y 60 %,
manteniendo los costos de producciéon a un nivel bajo. La investigacion que se estd llevando
a cabo dentro de esta generacion se realiza sobre una amplia variedad de nuevos enfoques,
tales como celdas basadas en arreglos periddicos de microhilos de Si (Si microwire arrays)
[12], celdas de pozos cudnticos (o quantum-wells, QW) que utilizan procesos como umbrales
multiples de energia, creacién multiple de pares electrén-hueco, excitaciéon de portadores

calientes (hot-carrier excitation), entre otros [2].

1.1.1. Celda fotovoltaica

Una celda fotovoltaica (o solar) en su forma més simple consiste en una unién o
juntura entre un semiconductor dopado tipo p y otro dopado tipo n. El Si dopado tipo p
puede obtenerse mediante el agregado de impurezas de boro (B), lo cual provee un exceso
de huecos libres (portadores de carga positiva) en la estructura cristalina. Por su parte, y
andlogamente, el Si tipo n se obtiene generalmente mediante el agregado de impurezas de
fésforo (P) y esto provee un exceso de electrones libres (portadores de carga negativa).
A pesar de estos excesos de carga libre, positiva o negativa, el material sigue siendo
eléctricamente neutro. Es decir, cada electrén o hueco libre en la estructura esta balanceado
eléctricamente por el idn del cual se desprendieron, con lo cual la cantidad neta de carga
es nula. El efecto principal del dopaje es la reduccién de la resistividad eléctrica del Si,

debida al corrimiento del nivel de Fermi hacia la banda de conduccién (para el tipo n) o de

Las celdas solares basadas en colorantes se denominan celdas solares Grdtzel, en honor a su descubridor.
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valencia (para el tipo p). La unién semiconductora se obtiene al unir de manera intima el
Si tipo p y el tipo n. La diferencia entre las concentraciones de portadores, a uno y otro lado
de ella, da lugar a un proceso de difusién de las cargas hasta llegar al estado de equilibrio.
Este proceso deja como resultado una densidad localizada de carga espacial, debida a los
nucleos atémicos ionizados que dejaron atras las cargas libres y que permanecen fijos en
la estructura cristalina. En la Ref. [13] se describen en detalle los procesos fisicos y las

propiedades electrénicas de una juntura simple.

1.1.2. Evolucién y tendencias

La industria fotovoltaica ha tenido un desarrollo importante en los ultimos afios,
creciendo a una tasa del 30% anual a pesar de la crisis econdmica mundial del afio
2008. Este crecimiento ha sido potenciado principalmente por programas de promocién
gubernamentales. El mercado fotovoltaico estd dominado actualmente por la tecnologia
basada en Si cristalino (c-Si), de la primera generacién, que abarcaba en 2009 un 80 %
de la produccién de médulos fotovoltaicos [14]. Sin embargo, el dominio del ¢-Si va a
ir disminuyendo a medida que sigan estableciéndose en el mercado los médulos basados
en tecnologias de pelicula delgada, especialmente aquellos que integran las tecnologias
que incorporan CdTe, CIGS, a-Si y sus aleaciones y, recientemente, pc-Si, Si nanocristalino
(nc-Si) y microcristalino (uc-Si). La fabricacion de obleas de Si es altamente demandante
desde el punto de vista de consumo energético y de material y, por lo tanto, el objetivo
de reducir los costos de produccién se ve sustancialmente limitado. Esto se encuentra
agravado por el aumento esperable de los costos de la energia en el futuro. Todos estos

factores ponen en evidencia la importancia de los DFV’s de segunda generacién [15].

La produccién de moédulos fotovoltaicos basados en CdTe es llevado a cabo por
diversas compafiias como Abound Solar [16], PrimeStar Solar [17], Arendi [18], First
Solar [19], entre otras. En particular, esta ultima anuncié en febrero de 2010 una
tecnologia capaz de producir médulos a un costo menor a 1 U$S/W. Més atin, en el mes de
julio de 2011 la misma compaifiia impuso un récord en eficiencia para estas celdas, llegando
al 17,3% en médulos de testeo. Esta es la meta buscada por casi todas las compaiias
y los laboratorios de investigacién, dado que con estos valores la energia fotovoltaica se

vuelve fuertemente competitiva. Por su lado, las celdas solares CIGS presentan la mayor
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eficiencia de conversion (> 19%) en tecnologia de pelicula delgada. Sin embargo, tanto
la tecnologia del CdTe como la del GaAs tienen dos desventajas principales: la escasez de
todos los elementos involucrados (Cd, Te, Ga y As) para producciéon masiva y los efectos

contaminantes del Cd, Te y As.

El Si tiene muchas ventajas sobre estos y otros materiales. Es un elemento no tdxico
y abundante, que ocupa un 30% de la corteza terrestre; tiene excelentes propiedades
electrénicas, quimicas y mecanicas; tiene una banda prohidiba (o gap) de 1,1 eV que
coincide casi perfectamente con el espectro solar incidente; permite obtener celdas solares
estables a largo plazo y, por tltimo, ofrece todas las ventajas de la vasta experiencia
obtenida de la produccién y el procesamiento de la industria microelectrénica. Sin
embargo, dada la necesidad de cubrir grandes areas, existe una necesidad importante de
reducir costos en la produccidn de celdas solares, por lo cual se necesitan alternativas que

utilicen menor cantidad de material y menores temperaturas en los procesos requeridos.

1.2. Tecnologia del silicio

El Si es uno de los elementos mds abundantes en el universo y, en particular, en la
Tierra representa casi un 30% de su masa. Generalmente no se halla en su estado libre
y puro sino que se encuentra en forma de diéxido de silicio (SiO,, silice) o silicatos. Los
silicatos son compuestos minerales basados en combinaciones de estructuras tetrahédricas
de SiOi_ compensadas eléctricamente por iones metdlicos. El Si se ubica en el grupo 14
y periodo 3 de la tabla periddica, y posee un peso atémico estdndar de 28,0855. En su
estructura atémica posee 14 electrones, con cuatro electrones de valencia, en configuracién
1522522p®3s23p2. El Si es fundamental para el desarrollo de la vida en la Tierra y ademéds
ha servido en muchos aspectos a mejorar la calidad de vida del ser humano, principalmente

por su aplicacién en microelectrénica.

El Si se obtiene a partir de la reaccion entre SiO, de alta pureza y madera o carb6n en
hornos de arco eléctrico con electrodos compuestos de carbon. A temperaturas por encima

de los 1900 °C se produce la siguiente reaccién quimica

SiO,5 +2C — Si+ 2CO.
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De esta manera se colecta el Si en estado liquido que decanta al inferior del horno y luego
es enfriado. El material obtenido a partir de este proceso se denomina Si metaltirgico y

tiene una pureza cercana al 98 %. La cadena de reacciones quimicas dadas por

Si0, +C — Si0O+ CO

Si0 +2C — SiC + CO,

también tienen lugar en el proceso, obteniéndose carburo de silicio (SiC) que puede ser

eliminado si se mantiene una proporcion elevada de SiO, durante la reaccion, ya que

SiO, + 25iC — 3Si+ 2CO.

Es posible obtener Si con una pureza mayor al 99,9% a partir de procesos de
electrdlisis con sales fundidas (en inglés molten salt electrolysis) aplicados directamente al
silice. Este método es conveniente tanto desde el punto de vista econémico como del de

contaminacién ambiental.

1.2.1. Si cristalino de alta pureza

El Si cristaliza en una estructura ctbica tetragonal de diamante, con una constante
de red de 5,4307 f\, lo cual resulta en una densidad de 2,3290 g/crn3 a temperatura
ambiente. La estructura cristalina del Si metaltirgico no es homogénea, ya que se forman
conglomerados de dominios cristalinos a partir del material fundido sin quedar definida
una estructura cristalina periédica. Mediante el proceso denominado Czochralski (CZ) se
pueden obtener monocristales de grandes dimensiones. Este método consiste en fundir
el Si metaltrgico en un crisol de silice (cuarzo) bajo una atmdsfera inerte, sumergir en
el liquido una semilla cristalina e ir elevandola y girdndola a velocidades controladas.
Como resultado se obtiene un lingote monocristalino de hasta 2 m de largo, cuyo diametro
depende de las condiciones del proceso, principalmente de las velocidades de rotacién y
elevacion de la semilla. Durante el proceso CZ inevitablemente se incorporan impurezas
que provienen del crisol (usualmente oxigeno). Si bien para la aplicacién a DFV’s la
calidad del Si obtenido por CZ es suficiente, en general es necesario elevar su pureza

para aplicaciones en dispositivos electrénicos. Para esto existen diversas metodologias,
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entre las que se encuentra, por ejemplo, la recristalizacion por fusion zonal (zone melting
recrystallization, ZMR). Esta técnica aprovecha el hecho de que las impurezas tienen mayor
solubilidad en la fase liquida. Por lo tanto fundiendo localizadamente un extremo del
lingote de c-Siy moviendo el foco caliente a lo largo del mismo, a una velocidad controlada,
siempre existe una zona en la que el Si se encuentra en estado liquido. Las impurezas
tienden a permanecer en la fase liquida y el Si que va recristalizando detras, a medida que
se enfria, resulta mas puro. Repitiendo este procedimiento se logra una pureza cada vez

mayor. Finalmente se corta el extremo en el que quedan acumuladas las impurezas.

Otras técnicas comunmente utilizadas para purificar el c-Si son el método Siemens y
el método de lecho fluidizado. El primero de ellos consiste en purificar un compuesto de Si
que sea mas facilmente purificable que el Si en su estado original y luego descomponerlo
para obtener Si de mayor pureza. Para esto se expone una barra delgada de Si de alta
pureza a una atmdsfera de gas triclorosilano (HSiCl;) con una temperatura de 1150 °C.

Esta temperatura descompone el gas y éste reacciona con la barra de Si segtin la reaccién

2HSiCl; — Si+ 2HCl + SiCly,

de manera tal que sobre la barra se deposita el Si resultante. El material obtenido posee una
alta pureza, con un nivel de impurezas menor a 10~° o 0,001 ppm, pero su estructura es
policristalina. Para obtener un monocristal se requiere la aplicacién del método ZMR o bien
el CZ, descriptos anteriormente. Por su parte, el segundo método de lecho fluidizado es
similar al Siemens pero cuenta con la ventaja de que se puede extraer el material purificado
sin necesidad de detener el proceso. Consiste en hacer ingresar HSiCl; e hidrégeno (H) por
debajo de un reactor con particulas pequeiias de Si, por lo cual las mismas se encuentran en
suspension y a alta temperatura. Los gases reaccionan segtn se vio en el método Siemens
y el Si resultante se une a las particulas en suspension, engrosandolas paulatinamente.
Llegado el punto en el que el flujo de gas no logra contrarrestar el peso de las particulas,
las mismas caen por gravedad y se acumulan en la base del reactor. Luego pueden ser
retiradas sin detener el proceso, ya que las particulas diminutas siguen siendo ingresadas
al sistema. Aqui también, el material resultante debe ser procesado para obtener un lingote

de c-Si.
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1.2.2. Si en pelicula delgada

El Si en pelicula delgada ha sido intensamente investigado desde su aparicién debida
principalmente al drea de la microelectrénica, con el objetivo de reducir los tamafios de los
dispositivos electrénicos. Con respecto a su aplicacion en DFV’s sus ventajas son muchas,
siendo la mas importante de ellas la disminucién de la cantidad de material empleado en
comparacién con las celdas solares de c-Si, pasando de ~ 300 um a menos de ~ 10 pm.
Mas aun, los métodos de deposiciéon disponibles son relativamente simples y econdmicos si
son comparados con los métodos de obtencién de obleas de c-Si. A pesar de estas ventajas,
el Si en pelicula delgada deja de ser un cristal perfecto como es en el caso del c-Siy, por este
motivo, la mayor cantidad de defectos en la estructura va en detrimento del desempefio
de este material en DFV’s. Mads alld de esto, la eficiencia de las celdas solares basadas
en pelicula delgada ha ido incrementdndose a lo largo de los afios y serdn sumamente

importantes en la matriz energética mundial de las préximas décadas.

El hecho de que la estructura cristalina del material en pelicula delgada difiera con-
siderablemente del monocristal perfecto, siendo un conglomerado de cristales pequefios,
ha llevado a una diversidad de clasificaciones en funcién del tamafio de los cristales o
dominios cristalinos. En todas las peliculas delgadas se tiene que dichos cristales estan
separados por un borde, que es una zona defectuosa donde se interrumpe el orden
cristalino entre dos dominios adyacentes. Cuanto mayor sea el tamafio del cristal, menor
serd la importancia de los defectos existentes en este borde. Para escalas pequefias, bien
por debajo del milimetro, los dominios cristalinos se suelen denominar granos cristalinos y

el borde que los separa borde de grano.

La clasificacion que generalmente se utiliza para designar las diferentes morfologias

cristalinas de las peliculas delgadas de Si se puede ver en la Fig. 1.1.

0 107 10°¢ 107 10°
| |

Tamafio de grano (m)

| |
amorfo nanocristalino | microcristalino  policristalino cristalino

Figura 1.1: Clasificacién de la estructura del Si segtin el tamafio de los dominios cristalinos.
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Silicio amorfo

El a-Si fue depositado por primera vez por Sterling et al. en el afio 1965 [20],
y subsecuentemente Chittick et al. [21] fueron los primeros que lograron una calidad
razonable de las peliculas depositadas por el método de deposicion quimica desde la fase
vapor asistida por plasma (plasma-enhanced chemical vapor deposition, PECVD). La gran
ventaja que introdujo este material es la posibilidad de depositarlo a temperaturas bajas,
en el orden de los 200 °C, que permiten utilizar sustratos mds econémicos como es el caso

del vidrio.

El a-Si es considerado un material metaestable, es decir que se encuentra en un estado
tal que es propenso a evolucionar facilmente ante ciertas perturbaciones externas como la
interaccion con la luz, el calor, la presién, entre otras. Su estructura cristalina consiste en
atomos de Si cuyos enlaces se ubican, localmente, de manera tetragonal y con distancias
interatémicas muy similares a las del c-Si. Sin embargo, la periodicidad y el ordenamiento
de los mismos se pierde a medida que se consideran distancias cada vez mas alejadas en el
volumen. En la Fig. 1.2 se puede ver un dibujo simplificado de la estructura cristalina del

a-Si, que en general se denomina red continua aleatoria [22, 23]. La naturaleza amorfa de

@ 2 enlaces colgantes
@ | enlace colgante
@ 0 enlaces colgantes

Figura 1.2: Esquema simplificado en dos dimensiones de la estructura cristalina del a-Si. Se pueden observar los enlaces
colgantes originados a partir de la falta de coordinacién debida a la amorficidad del material. Los colores denotan la cantidad
de enlaces colgantes que posee cada dtomo.

la estructura da lugar a la existencia de enlaces rotos o insatisfechos, generalmente llamados
enlaces colgantes o dangling bonds (DB). Este ordenamiento local de corto alcance permite
que el diagrama de bandas de energia sea similar al del c-Si. A su vez, el desorden de largo

alcance, junto con los enlaces colgantes, introduce ciertas perturbaciones que dan lugar a
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un mayor gap de energia y a una elevada densidad de defectos dentro del gap. El gap de
energia a temperatura ambiente en el caso del ¢-Si es de ~ 1,12 €V mientras que en el caso
del a-Si se eleva a ~ 1,7 eV. La densidad de defectos del a-Si lo transforma en un material
poco util en términos eléctricos ya que éstos actiian como centros de recombinacion entre
huecos y electrones. Sin embargo, el a-Si posee la propiedad de que puede pasivarse con
atomos de H ligados a los enlaces colgantes, transformandose asi en a-Si hidrogenado
(a-Si:H). Este material si es eléctricamente til y se convierte en un buen fotoconductor, es
decir que su interaccién con la luz produce cargas libres capaces de conducir la corriente

eléctrica.

La hidrogenacion del a-Si se puede realizar durante su deposicién, de la misma mane-
ra que el dopaje. Estas dos caracteristicas transforman al a-Si:H en un material facilmente
obtenible mediante el proceso de PECVD, cuya versatilidad permite la deposicién directa
de junturas o celdas solares completas y funcionales sobre una gran variedad de sustratos
y de diversas estructuras: p~/n*, pt/p~/n*, p*/p~/i/n" (celda pin), celdas en tdndem,
etc. Las celdas de a-Si:H en estructura pin son las mas utilizadas ya que, debido a la baja
longitud de difusiéon de portadores que posee este material, se requiere la presencia de
campos eléctricos internos para colectar las cargas generadas a partir de la absorcion de

luz.

El a-Si:H posee un mayor coeficiente de absorcién en comparacién al c-Si, lo que
trae como consecuencia aprovechable la importante reduccién del espesor de los DFV’s
compuestos de a-Si:H. Si se tiene en cuenta que una celda solar de c-Si necesita de
~ 300 um de espesor para absorber suficiente luz y que una celda de a-Si:H requiere menos
de 10 pum, la disminucidén del espesor necesario es de casi dos 6rdenes de magnitud. Mds
aun, el hecho de utilizar menores espesores permite el uso de materiales mas econémicos,
ya que es suficiente con que el material posea longitudes de difusién de portadores del
orden del espesor del mismo. Tanto la reduccién en el espesor como la posibilidad de
utilizar materiales mas econdmicos y depositados sobre sustratos de bajo costo van en la

direccion de disminuir los costos de produccién.

A pesar de las ventajas mencionadas, el a-Si:H tiene ciertos problemas de estabilidad
que no permiten mejorar mas alld de cierto limite su desempefio eléctrico [24]. En
particular, la eficiencia de estos dispositivos disminuye gradualmente cuando son expuestos

a la luz. No obstante esto, se comercializan actualmente paneles solares de a-Si:H con
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eficiencias estabilizadas de alrededor de 6-8 % [25].

Silicio policristalino

El pc-Si estd formado esencialmente por dominios cristalinos con tamarfios que van
del orden del micrén hasta el milimetro, separados por un borde de grano defectuoso.
Dada la existencia de regiones que pueden aproximarse bastante a la estructura del c-Si, el
pc-Si posee ciertas ventajas con respecto al a-Si en cuanto a las caracteristicas eléctricas de
las peliculas delgadas. Principalmente posee un mayor tiempo de vida media de portadores
minoritarios en comparacién con el a-Si:H y, por ende, una mayor longitud de difusion.
Estos parametros estan controlados en gran medida por el tamaiio de grano y por la calidad

intragrano, aunque éste ultimo aparece como factor dominante [26, 27, 28].

Existen muchas técnicas por las cuales puede obtenerse Si en estado policristalino. En
particular, entre ellas se encuentra la cristalizaciéon del a-Si mediante procesos térmicos
adecuados. La temperatura permite que se lleven a cabo los procesos activados de
incubacion, nucleacién y crecimiento de los dominios cristalinos, que conforman la
cristalizacién propiamente dicha. Los pardmetros cinéticos de la cristalizacién se describen
generalmente mediante la teoria clasica de Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami (KJMA) que
se aplica a las transformaciones de un material a temperatura constante (transformaciones

isotérmicas) a través de procesos de nucleacién y crecimiento.

Las tecnologias de Si en pelicula delgada incluyen, actualmente, al a-Si:H, al uc-Si
y al pc-Si. En todos los casos, los espesores de las peliculas son menores a los 10 um
y por ende requieren de un sustrato que las soporte. Tanto el a-Si:H como el uc-Si
se preparan generalmente mediante PECVD a temperaturas alrededor de los 250 °C. La
baja temperatura durante el proceso de deposicién de la pelicula es una gran ventaja de
estas tecnologias y permiten utilizar sustratos de bajo costo, como puede ser el vidrio
comun. Otro punto fuerte a favor es la posibilidad de elaborar sistemas de deposicién para
areas considerables, que originalmente fueron disefiados para la industria de pantallas
planas. Actualmente se depositan peliculas delgadas en 4reas de hasta 6 m? con gran
homogeneidad y alto rendimiento. El gran desarrollo en los procesos de produccién ha
permitido alcanzar una estructura de costos para celdas de juntura simple que se asemeja

a la del CdTe. Las grandes desventajas del a-Si:H y del uc-Si son la baja eficiencia de
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conversion, comparada con otro tipo de celdas, y la degradacién gradual que presentan
cuando se exponen a la radiacién solar. A escala de laboratorio se han alcanzado eficiencias
del 10% en celdas de a-Si:H de juntura simple [29], mientras que a nivel comercial se
han obtenido médulos de hasta un 7% con eficiencia estabilizada que se comercializan
a un costo menor a 0,7 U$S/W [30]. Para limitar el problema de la degradacién se han
utilizado estructuras de multiple juntura que ofrecen estabilidad a lo largo del tiempo.
Mediante celdas en tandem del tipo a-Si:H/uc-Si se han logrado eficiencias estabilizadas
del orden del 10% en mini-médulos [31] y cercanas al 9% en mddulos comerciales [32].
Aunque estos resultados son interesantes, es dificil alcanzar eficiencias mayores con estos
materiales. Esto se debe principalmente a sus pobres propiedades de transporte eléctrico.
Mads aun, el costo de las celdas de multiple juntura construidas con estos materiales se

aproxima al de las tecnologias basadas en obleas cristalinas [33].

Por su parte, el pc-Si tiene el potencial para obtener eficiencias mds altas y a bajo
costo en celdas de juntura simple. El pc-Si puede combinar, en principio, las caracteristicas
de bajo costo de las peliculas delgadas junto con la estabilidad y la alta eficiencia del c-Si.
Para este propdsito se requieren un tamafio de grano mayor y una calidad intra-grano
superior. Los portadores de carga generados dentro de la celda por absorcién de la luz
deben ser colectados para que pueda producirse energia aprovechable, lo cual significa
que la longitud de difusién de los portadores minoritarios debe ser al menos tres veces
mayor que el espesor de la pelicula [34]. La pasivacion de los bordes de grano, de la
superficie y de las interfases es esencial para reducir la recombinacion de los portadores y,

de esa manera, incrementar la longitud de difusién de las cargas.

Un punto importante para obtener moédulos fotovoltaicos con costos menores a
1 U$S/W es el hecho de fabricar la celda solar sobre sustratos de gran area y de bajo costo.
Se estima que el costo del sustrato no debe sobrepasar el valor de 50 U$S/m?, asumiendo
una eficiencia de conversién del 10% y una contribucién del sustrato del 50% al costo
total del médulo [35]. Otro proceso que permite reducir los costos de produccion es el
esquema de interconexidén monolitica para las celdas, que requiere un sustrato aislante
o el uso de una capa intermedia aisladora. Sustratos de cerdmica o de Si de bajo costo
han sido testeados para la deposicion de pc-Si; sin embargo, un material transparente
es preferible en este caso, ya que el mismo permitiria que la luz ingrese a la celda a

través del sustrato (configuracién de superestrato). El candidato por excelencia para este
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proposito es el vidrio, que ademads de ser econdmico cuenta con ciertos atributos como
transparencia, aislacion eléctrica, estabilidad quimica, resistencia al clima, reciclado simple
y también ofrece la posibilidad de ser texturado ficilmente para mejorar el atrapamiento
de la luz. El desarrollo de los vidrios resistentes a las altas temperaturas ha abierto la
posibilidad de depositar peliculas delgadas de pc-Si mediante un método de temperatura
intermedia (entre 250-600 °C). Los sustratos de vidrio-ceramica con punto de deformacién
por encima de los 900 °C permiten utilizar el método de deposicion quimica desde la
fase vapor asistida térmicamente (thermally assisted chemical vapor deposition, thermal
CVD o simplemente CVD) para la deposiciéon de pc-Si, que se utiliza ampliamente en
microelectrénica. Mediante este método se pueden depositar peliculas de excelente calidad

cristalina a una velocidad alta y con una buena homogeneidad de dopantes.

En la Ref. [15] se presentan las celdas solares que resultaron promisorias en
los tltimos 15 afios. De estos proyectos, el de CSG Solar AG! se encuentra a nivel
industrial produciendo médulos fotovoltaicos basados en peliculas delgadas de pc-Si [36].
La tecnologia de pc-Si sobre sustratos de vidrio cuenta con ciertas cualidades que la
transforman en una de las opciones mas prometedoras en pelicula delgada. Un punto
importante es el hecho de que utiliza una cantidad minima de material, ligado a una
captura de luz muy efectiva. Una segunda cualidad destacable es que la estructura
completa y activa del dispositivo se puede obtener en un solo ciclo de deposicién. Otra
fortaleza radica en la posibilidad de realizar la deposicion en dreas considerables. Mas aun,
el proceso de produccién es robusto y los dispositivos fabricados han mostrado alcanzar
una duracion excepcional [37]. Basandose en esta tecnologia, CSG Solar ha obtenido
eficiencias en médulos de hasta 8% [36] y eficiencias en mini-médulos poco mayores al
10% [38]. En estos enfoques, el uso de sustratos de vidrio limita la temperatura maxima
que puede alcanzarse en el proceso. En consecuencia, el tamafio de grano de las peliculas
de Si obtenidas por cristalizacion en fase solida (solid phase crystallization, SPC), que es el
proceso utilizado por CSG Solar, se encuentra en el orden del espesor de las peliculas
(1-2 pum). Las principales desventajas de la tecnologia de CSG Solar son la eficiencia
relativamente baja (8 %) obtenida hasta el momento en areas considerables y los tiempos
desfavorablemente largos de recocido térmico requeridos para cristalizar el material. Si se

pudiera obtener una celda de pc-Si con tamafio de grano razonablemente mayor al espesor

dDonde CSG son las siglas de crystalline silicon on glass o silicio cristalino sobre vidrio.
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de la misma, tal celda podria alcanzar la eficiencia actual de la tecnologia basada en c-Si

(> 15%) [39, 40].

Para incrementar el tamafio de grano alcanzado mediante SPC, y para disminuir
los tiempos de recocido necesarios, se han explorado otras alternativas de obtencién de
peliculas delgadas de pc-Si sobre vidrio. Los métodos mds comunes son el de ZMR, el de
recocido por ldser de excimer (excimer laser annealing, ELA) y el de cristalizacion inducida
por metales (metal induced crystallization, MIC). De todos ellos, MIC es el que permite
un mayor control del tamafio de grano final. Dependiendo de la concentracién de metal
utilizada, se pueden obtener granos con tamarios que van desde algunos nandémetros hasta

cientos de micrones.

El pc-Si en pelicula delgada obtenido por MIC generalmente exhibe excelentes
propiedades cristalograficas, con tamafios de grano que exceden los 100 um y que poseen
una gran calidad intragrano. Sin embargo, la calidad electrénica de estas peliculas puede
verse afectada por el metal utilizado como inductor del proceso de cristalizacion [41, 42].
Una solucién alternativa para superar este inconveniente es la combinacion de MIC
con lo que se denomina crecimiento epitaxial en fase sélida (solid phase epitaxy, SPE)
[43]. Este procedimiento ha mostrado ser una posibilidad eficiente para cristalizar una
pelicula amorfa por medio de la utilizacién de un sustrato previamente cristalizado, cuyas
propiedades (tamarfio de grano, orientacidn preferencial, calidad cristalina, entre otras)
son bien conocidas. En general este sustrato se llama semilla o seed, debido a que sirve
como modelo a seguir para la cristalizacién de una pelicula amorfa. Este dltimo método
se perfila como una util herramienta para el desarrollo de celdas solares de pc-Si de
bajo costo. El niquel (Ni) y el aluminio (Al) han sido los metales mas estudiados para
la cristalizacién inducida de a-Si. En particular, la cristalizacién inducida por Al (aluminum
induced crystallization, AIC) ha sido intensivamente estudiada para la elaboracion de celdas
solares de pelicula delgada [44, 28]. Si bien el Al permite obtener granos de tamafio
considerable, el problema de la contaminaciéon metalica es dificil de manejar. Las peliculas
cristalizadas resultan fuertemente dopadas tipo p, debido a que el Al se comporta como
un aceptor muy activo en el Si. La recombinacién en los centros de defectos introducidos
por las impurezas metdlicas reducen considerablemente el tiempo de vida medio de los
portadores. Mas aun, las celdas solares generalmente presentan una baja resistencia en

paralelo debida a la segregaciéon de Al hacia los bordes de grano. Por este motivo, las
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peliculas de pc-Si obtenidas mediante la cristalizaciéon con Al se utilizan comunmente
como capa posterior (back surface field, BSF) de las celdas solares, no siendo adecuadas
para actuar como capa absorbente. El proceso fisico mediante el cual se lleva a cabo la AIC
esta basado en un intercambio entre una pelicula de a-Si en contacto con una de Al durante
el recocido, lo cual resulta en una pelicula de pc-Si con una capa superior de Al+Si. Este
proceso se ha dado en llamar intercambio de capas inducido por Al (aluminum induced layer
exchange, ALILE) [45]. La fuerza motriz mediante la cual se induce la cristalizacién es
provista por la habilidad de los atomos de Al de difundir dentro de la estructura del a-Si,
produciendo un cambio en los enlaces covalentes de Si-Si situados en las interfases Si/Al
debido a los electrones libres de la fase metdlica [46]. Los tamafios de grano obtenidos se

encuentran generalmente alrededor de 20-30 pum.

El problema de la contaminacién se reduce con los metales que forman siliciuros,
como es el caso del Ni. La cristalizacion inducida por Ni (nickel induced crystallization, NIC)
ha sido estudiada principalmente para la produccion de transistores de pelicula delgada
[47, 48]. Cuando el crecimiento del cristal se da en la direccién lateral, a partir de un
electrodo de Ni, el proceso se denomina cristalizacion lateral inducida por metales (metal
induced lateral crystallization, MILC) [49, 50] y de esta manera se puede obtener pc-Si a
temperaturas tan bajas como 480 °C [51]. La mayoria de los trabajos realizados en el
campo de MILC estdn enfocados en peliculas muy delgadas, del orden de 0,1 pm. Sin
embargo, para aplicaciones en celdas solares las peliculas deben ser considerablemente

mas gruesas.

El trabajo realizado en la presente tesis doctoral se encuadra dentro del marco
de los DFV’s de segunda generacién, centrandose en el estudio de la obtencién de
peliculas delgadas de pc-Si sobre vidrio mediante la cristalizacién de a-Si:H depositado
por PECVD para aplicaciones en celdas solares de bajo costo. En primer lugar se investigd
la cristalizacién directa del a-Si:H por el método de SPC. Los resultados obtenidos se
presentan en el Capitulo 3 y, a raiz de los mismos, se continudé la investigacién a través
de la busqueda de peliculas de pc-Si con mayor tamafio de grano, para lo cual se eligio
la técnica NIC basdndose en sus ventajas. Estas cualidades, que cumplieron la funcién de

motivacion a lo largo del trabajo realizado, se resumen a continuacion:

= es una técnica sencilla de llevar a cabo
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= se requieren cantidades muy pequeiias de Ni

= el Ni se incorpora al a-Si por métodos simples

= ]a contaminacién metdlica es menor que con otros metales
= la cristalizacion se da a temperaturas menores a 600 °C

= permite la utilizacién de sustratos de vidrio de bajo costo

» e] tamafio de grano obtenido y su homogeneidad son superiores con respecto a otras

técnicas

» mediante recocidos bajo vacio se acelera notablemente la cristalizaciéon aunque con

cierta disminucién del tamafio de grano

» e] pc-Si con tamafio de grano muy superior al espesor de la pelicula permitiria

alcanzar altas eficiencias de conversion en celdas solares.

Las técnicas utilizadas a lo largo de toda la investigacién para la deposicion,
cristalizacién y caracterizacion de las peliculas estudiadas se describen en el Capitulo 2.
Los métodos de aplicacién del proceso NIC estudiados y propuestos en este trabajo se
detallan en los Capitulos 4, 5, 6 y 7. En el Capitulo 8 se describen simulaciones simples
llevadas a cabo para caracterizar el proceso NIC desde el punto de vista de la teoria clasica
de cristalizacidon, que se introduce en el Apéndice A. Por udltimo, en el Capitulo 9, se
resumen las ideas generales que guiaron el desarrollo de la investigacion y los resultados

mads importantes alcanzados.
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Capitulo 2

Métodos y técnicas experimentales

2.1. Deposicion de a-Si por PECVD

La deposicién de a-Si puede llevarse a cabo por diferentes técnicas. Entre ellas se
pueden distinguir las categorias de métodos fisicos y quimicos. Los métodos fisicos mas
comunmente utilizados son el bombardeo catdédico (sputtering) de un blanco de c-Si y la
evaporacion de Si, mientras que a los procesos quimicos mas utilizados se los denomina
generalmente deposicion quimica desde la fase vapor o chemical vapor deposition (CVD). A
su vez, los procesos de CVD se subdividen en funcién de la forma en la que se lleva a cabo
la reaccién quimica que favorece y da lugar a la deposicién del material. Cada uno de estos
métodos se identifica anteponiendo a la abreviacion CVD una sigla fijada por convencion,

COmo se enumera a continuacion:

= asistida térmicamente o a alta temperatura (thermal CVD o CVD)

= a ultra-alto vacio o ultra-high vacuum (UHVCVD)

= a baja presion o low pressure (LPCVD)

m a presion atmosférica o atmospheric pressure (APCVD)

= por alambre caliente o hot-wire (HWCVD)

» asistida por plasma térmico expandido o expanding thermal plasma (ETPCVD)

» asistida por plasma o plasma enhanced (PECVD)
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Todas estas técnicas dan como resultado peliculas con diversos grados de cristalinidad
(amorfas, nanocristalinas, policristalinas, etc.) y con espesores que van desde unos pocos

nanometros hasta varios micrones.

En este trabajo se utilizé el método de PECVD debido a su simplicidad y facilidad
de aplicacion con el objetivo de obtener peliculas delgadas de a-Si:H. Ademas de permitir
la deposicion sobre una amplia variedad de sustratos, la misma se puede llevar a cabo
a temperaturas muy bajas, lo cual lo convierte en un método relativamente econdmico.
El método en si, utilizado por primera vez por Sterling et al. [20], consiste en la
descomposicién de gas silano (SiH,) estimulada por un plasma de radiofrecuencia (RF).

Esto da lugar a las siguientes reacciones quimicas

SiH, —> SiH, + H, 2.1)
SiH, —> SiH; + H (2.2)
SiH, —> Si+ 2H,, (2.3)

y los subproductos se depositan en un sustrato mantenido a temperatura constante,
formando una pelicula de a-Si:H. Los subproductos remanentes de las ecuaciones 2.1-2.3

pueden, a su vez, permitir otras reacciones, como

Si2H6 + Sle — Si3H8. (2.5)

Mas aun, los atomos ya depositados sobre el sustrato pueden continuar reaccionando con

las especies existentes en el plasma segin

= Si—H + SiH; —= Si— + SiH, (2.6)

=Si—H+H —=Si—+H,, 2.7)

donde el simbolo = indica ligadura a la red atémica del sustrato y el simbolo — representa

un enlace.

La temperatura del sustrato en PECVD es considerada baja ya que se encuentra

generalmente en el rango 150-600 °C. Debido a la presencia de H en el sistema, que
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proviene de la propia descomposicion del SiH, o que puede agregarse deliberadamente
al reactor, las peliculas resultantes tienen incorporadas en su estructura ligaduras Si-H,,,
donde n =1, 2 o0 3. La cantidad de H incorporado a las peliculas depende fuertemente de
la temperatura mantenida durante la deposicién y de la cantidad de H agregado. La accién

de agregar H extra al reactor se denomina dilucién del SiH, con H.

Para el desarrollo de esta investigacion se eligié como sustrato al vidrio, ya que es
uno de los materiales mas econémicos y versdtiles para la aplicacién a celdas solares.
Se estudid, en un principio, la deposicion de a-Si:H a diferentes temperaturas en el rango
comprendido entre 150 y 350 °C para analizar el efecto en la cristalizacidn. Esto se describe
en los resultados del Capitulo 3, luego de lo cual se establecié que la mejor temperatura
de deposicién para continuar con los experimentos subsiguientes (Capitulos 4 al 7) es de

200 °C.

En la Fig. 2.1 se presenta un esquema simplificado del reactor de PECVD con el que

se depositaron las peliculas a estudiar. La frecuencia de RF entregada al sistema (9) es

B —————— M
PH,+SiH, W —]
o }:{ Pr—

O,
<

1 © [

® %l (@)

Figura 2.1: Esquema simplificado del reactor de PECVD utilizado para la deposicion de las peliculas de a-Si:H. Sus partes
son: 1. introductor de muestras, 2. precamara, 3. vélvula esclusa, 4. portamuestras, 5. calefactor, 6. termocupla, 7. plasma,
8. ingreso de gases, 9. generador de RE, 10. sistema de alto vacio, 11. bomba turbomolecular, 12. bomba mecénica auxiliar,
13. valvula mariposa, 14. valvula reguladora de presién automatica, 15. bomba mecénica, 16. horno para descomposicién
de gases peligrosos, 17. ingreso de N, para diluir gases de escape, 18. escape de gases.

de 50 MHz, mas elevada que la estandar de 13,56 MHz, con una densidad de potencia de
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120 mW/cm?. Una frecuencia mayor permite aumentar la velocidad de deposicién de las
peliculas, que es lo que se busca en este trabajo. Las velocidades alcanzadas estuvieron
comprendidas entre 6 y 21 A/s, mientras que a 13,56 MHz estn por debajo de los 4 A/s.
La separacién entre electrodos es de 1,1 cm y el didmetro de los mismos es de 9,4 cm, lo

que requiere una potencia de RF de 10 W para alcanzar la densidad de potencia deseada.

Como gas reactivo se utiliz6 SiH, puro (sin dilucién con H) para la fabricacién de
a-Si:H intrinseco, fosfina (PH3) diluida en SiH, para la fabricacién de a-Si:H tipo n y
diborano (B,Hg) junto con SiH, para tipo p. El caudal de cada uno de los gases se controla
en los ductos de ingreso (8) para alcanzar la mezcla que permita obtener el nivel de
dopaje deseado. La temperatura del sustrato durante la deposicidn se regulé mediante
un controlador proporcional-integrativo-diferencial (PID) a través de una termocupla (6)
ubicada en el electrodo superior (4) que es calentado mediante un calefactor convencional
(5). Previo a la deposicién de a-Si:H, las paredes del sistema son calentadas externamente
para fomentar el degase mientras se bombea mediante una bomba turbomolecular (11)
conectada al reactor a través de una valvula mariposa (13). Una bomba de tipo mecanica
(12) se utiliza para el bombeo auxiliar. El vacio de base alcanzado de esta manera llega
a 107 Torr, con lo que se evita la contaminacién de oxigeno principalmente. Durante el
proceso de deposicion la valvula mariposa se cierra y el bombeo se realiza con otra bomba
mecanica (15) a través de la valvula automatica (14) que regula la presién del sistema
en 0,45 Torr. Los gases se diluyen con nitrogeno (N,) (17) a la salida del sistema (18) y
son calentados hasta ~ 550 °C en un horno tubular (16) para lograr su descomposicion y

evitar escapes peligrosos.

2.2. Deposicion de Ni por sputtering

El Ni puede depositarse en pequeiias cantidades sobre peliculas de a-Si:H utilizando
diferentes métodos. En particular, a lo largo de este trabajo se deposité mediante sputtering
de un blanco de Ni bombardeado con iones energéticos de Ar', lo cual permite extraer
atomos individuales o conglomerados de atomos del blanco. De esta manera se pueden

obtener densidades atémicas superficiales muy bajas [52, 53].

El sistema experimental mediante el cual se realizé el sputtering de Ni consiste

bédsicamente en un sistema de vacio y dos electrodos entre los cuales se aplica una
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diferencia de potencial continua, provista por una fuente de potencia. En la Fig. 2.2 se
puede observar un esquema simple del sistema utilizado. El bombeo para alcanzar el vacio

previo se realiza a través de una bomba difusora, auxiliada por una bomba mecénica.

Figura 2.2: Esquema experimental del sistema de deposicién de Ni por sputtering. Sus partes son: 1. fuente de potencia de
corriente continua, 2. blanco de Ni, 3. sistema de introduccién de Ar, 4. portamuestra, 5. plasma de Ar de corriente continua,
6. sistema de vacio, 7. vdlvula mariposa, 8. bomba difusora, 9. bomba mecénica auxiliar, 10. valvula para el bombeo con
bomba mecanica, 11. escape de gases.

Al aplicar una tension continua suficiente (1) entre el blanco de Ni (2) y el
portamuestra (4), estando el blanco de Ni polarizado negativamente, se logra ionizar
el Ar introducido (3) y crear un plasma de iones Ar™ que son atraidos eléctricamente
hacia el blanco. De esta manera, el bombardeo permanente del blanco con iones produce
la extraccion de atomos que son eyectados hacia la muestra. Previo a la generacién del
plasma, el sistema es bombeado con el sistema de vacio (6) mediante la bomba difusora
(8) a través de la valvula mariposa (7). La bomba mecdnica (9) funciona como auxiliar de
la difusora. Se agrega aire liquido a la trampa de la difusora para lograr la condensacién de
los gases residuales en el sistema y obtener un mejor vacio de base (menor a 10~° Torr).
Luego de esto se cierra la valvula mariposa, se deja fluir el Ar, regulando el caudal con

una valvula manual, y se entrega potencia a los electrodos mientras se bombea sélo
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con la bomba mecénica a través de la linea secundaria (10). La presién en el sistema
se regula manualmente con esta valvula hasta estabilizar la corriente que circula por
el circuito en 100 pA, al aplicar una tensién de —800VDC al blanco. El valor de la
presion para el cual se obtienen las condiciones deseadas se encuentra sistematicamente
alrededor de los 60 mTorr. El blanco de Ni tiene un diametro de 3 pulg (& 7,6 cm)
y estd separado del portamuestra por una distancia de 2,5 cm. Las cantidades de Ni
depositadas fueron calibradas con muestras testigo a partir de las cuales se realizaron
mediciones de espectroscopia de absorcion atémica. Otras alternativas para este proposito
son las espectroscopias de masa de iones secundarios (secondary ion mass spectroscopy,
SIMS), de retrodispersion Rutherford, de fotoelectrones de rayos X, de electrones Auger y
elipsométrica. La espectroscopia de absorcién atémica [54] tiene la ventaja, sobre las otras
técnicas, de ser un método analitico con sensibilidad en el rango de partes por billén que
puede ser facilmente implementada. Los tiempos necesarios de exposicién de la pelicula de
a-Si:H al plasma de Ar, para depositar una densidad superficial de ~ 10'# 4t./cm?, son de
aproximadamente 10 s bajo las condiciones experimentales establecidas en este trabajo. El
tiempo de deposicion se controla manualmente mediante un sistema rotativo sobre el cual

se apoyan las muestras.

2.3. Cristalizacion de a-Si

La cristalizacién del a-Si ha sido utilizada extensivamente para obtener materiales
con diferentes microestructuras. Como se mencioné anteriormente, el hecho de que el
a-Si sea un material metaestable permite que éste sea afectado, ya sea transitoria o
permanentemente, por diversos factores externos como la presion, la temperatura, la luz,
etc. En general, para que la microestructura del material pueda modificarse es necesario
llevar a cabo un proceso térmico que entregue la energia suficiente a los dtomos de
Si para que los mismos puedan reordenarse y alcanzar la cristalizacién. Los diferentes
métodos de cristalizacion del a-Si tipicamente utilizan temperaturas en el rango entre 350
y 1200 °C, que estan por debajo del punto de fusion del Si (~ 1410 °C). Por lo tanto las
transformaciones se realizan en la fase sélida, siendo el método mds simple el de SPC.
Otros métodos comunmente utilizados para cristalizar el a-Si son ELA y MIC, mencionados

anteriormente. Como estos métodos también se realizan a temperaturas menores al punto
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de fusién del Si, también se engloban dentro de la categoria de SPC aunque poseyendo

ciertas diferencias.

Cualquier proceso de cristalizacidn suele estar dividido en tres etapas diferenciables,

que se caracterizan de la siguiente manera [55]:

1. incubacidn: es la etapa inicial en la que la energia térmica es apenas suficiente para
permitir que se inicie una nueva fase cristalina en el material amorfo. Es decir,
los enlaces Si-Si comienzan a explorar diferentes configuraciones y orientaciones
espaciales dentro de la matriz amorfa circundante, en el rango denominado de corto
alcance (~ 1 constante de red = 5,43 A). Luego de esta primera etapa se forman los

nucleos con minimo tamafio critico para dar lugar a la etapa siguiente.

2. nucleacion: durante esta etapa los enlaces Si-Si son capaces de romperse o crearse
buscando las configuraciones de menor energia dentro de un rango de corto a medio
alcance de algunas constantes de red. El reordenamiento alcanzado se asemeja al del

c-Si dentro de la distancia considerada.

3. crecimiento: en esta etapa los atomos de la matriz amorfa que rodea a los ntcleos
pueden reacomodarse en un rango de largo alcance permitiendo la formacién de
dominios cristalinos o granos con mayor o menor densidad de defectos (disloca-
ciones, bordes gemelos o twin boundaries, fallas de apilamiento, etc.). La etapa de
crecimiento culmina cuando granos vecinos se encuentran unos con otros, dando

lugar a los bordes de grano.

Dependiendo del método utilizado para la cristalizacion, generalmente los procesos de
nucleacién y de crecimiento compiten entre ellos ya que la nucleacién es un proceso
estocdstico activado térmicamente. Si el crecimiento es lento y la nucleacidén es alta, los
nucleos creados tendran suficiente tiempo para establecerse en la matriz amorfa y dar
lugar al crecimiento a su alrededor. Por el otro lado, si la nucleacién es baja predominara
el crecimiento. En el primero de estos dos casos se obtendrd un tamafio de grano menor
ya que hubo una mayor cantidad de ntcleos, por unidad de volumen, que prosperaron. La
teoria que se aplica a la cinética de los procesos de cristalizacion basados en nucleacién y

crecimiento se describe en el Apéndice A.

A continuacién se describen con mas detalle los métodos de cristalizacién aplicados y
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estudiados en este trabajo.

2.3.1. Cristalizacion en fase solida

El método SPC es sumamente simple y fue el primero en ser explorado para
cristalizar el a-Si [55]. Se basa en recocer un material durante un tiempo suficiente, a
una temperatura adecuada, para dar inicio al proceso de cristalizacion. En general la
temperatura utilizada se encuentra en el rango entre 550 y 700 °C, siendo tipicamente
de 600 °C. Esta temperatura representa un compromiso entre temperaturas mayores que
permiten una cristalizaciéon mdés rapida, pero con tamafios de grano finales mas chicos,
y menores temperaturas que requieren mayores tiempos pero con las cuales se obtienen
tamafios de grano mayores. El método SPC cuenta con dos desventajas principales. La
primera de ellas es que se necesitan tiempos relativamente largos de recocido, 10 h o més
[56], y la segunda son los tamafios de grano relativamente chicos que se obtienen, menores
a 1,5 um [57]. A pesar de estas limitaciones, es el proceso basico que utiliza la compaiiia
CSG Solar AG [36] para producir celdas solares comerciales de pc-Si. Generalmente es
deseable que no se incorporen contaminantes al Si (por ejemplo, oxigeno) y por este
motivo el recocido se realiza siempre en una atmésfera inerte de N, o Ar. Los recocidos
suelen llevarse a cabo en hornos convencionales y, por este motivo, la técnica mediante
la cual se logra el proceso de SPC se denomina cristalizaciéon por recocido en horno

convencional o conventional furnace annealing (CFA).

La tendencia actual apunta en la direccién de cristalizar el a-Si:H para obtener pc-Si,
dada la superioridad de éste ultimo sobre el primero en cuanto a su aplicacidon a celdas
solares. Como sucede en cualquier proceso de conversion del tipo de la cristalizacién, el
producto final estd fuertemente relacionado con el material del cual se parte. Comenzando
con a-Si depositado por evaporacién, Song et al. [57] obtuvieron un material policristalino
con tamarfios de grano de hasta 1,5 um mediante CFA a una temperatura de 600 °C.
Mediante la deposicion de a-Si a alta temperatura por PECVD, Matsuyama et al. [56]
lograron crecer granos columnares con longitudes de hasta 5 um. Riither et al. [58]
pudieron obtener tamafios de grano de hasta 10 um mediante un proceso de recocido
escalonado de peliculas de a-Si:H depositadas por sputtering. Se sabe que la incorporacién

de H durante la deposicién del a-Si:H, mediante PECVD a baja temperatura, cumple un

25



N. Budini CAPITULO 2. METODOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES

papel clave en la estructura interna de las peliculas [59] y ésta tltima, a su vez, influye en la
evolucién de la cristalizacién. La concentracion de H (Cy) en el material estd fuertemente

ligada a la temperatura del sustrato durante la deposiciéon por PECVD.

En base a estas premisas, en el presente trabajo de investigacion se estudié en primer
lugar la cristalizacion de a-Si:H por SPC llevada a cabo mediante CFA [55], como se detalla
en el Capitulo 3. El horno utilizado para los recocidos es un horno tubular convencional
cuyo diagrama puede verse en la Fig. 2.3. El calor es provisto por un filamento resistivo (3),
en forma de bobina, fijo a un cilindro de alimina dentro del cual se introduce el tubo de
cuarzo (2), que alberga las muestras (5). Este tubo es ciego del lado que se ubica dentro del
horno. El lado abierto, ubicado fuera del horno, se cierra mediante una tapa no hermética.

Para proveer una atmésfera inerte durante el proceso, se hace fluir N, a través de un tubo
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Figura 2.3: Esquema simple del horno utilizado en este trabajo para llevar a cabo los recocidos de las peliculas de a-Si:H.
Sus partes son: 1. carcaza externa, 2. tubo de cuarzo abierto en un sélo extremo, 3. bobinado de alambre calefactor, 4. tubo
de cuarzo para circulacién de N,, 5. bandeja portamuestra, 6. termocupla, 7. controlador de temperatura PID.

de cuarzo (4) de didmetro pequeilo. El gas escapa por la tapa no hermética, lo cual impide
el ingreso de aire del exterior. Tanto la termocupla (6) como el alambre calefactor (3) se
conectan al controlador PID (7) para regular la temperatura. El controlador utilizado es
un Novus N1100, que permite programar procesos de recocido térmico de hasta 49 etapas.
Un proceso tipico de recocido para llevar a cabo la SPC, que fue utilizado en el Capitulo 3

de este trabajo, puede verse en la Fig. 2.4.
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Figura 2.4: Evolucién de la temperatura con el tiempo durante un proceso de recocido para llevar a cabo la cristalizacién
por SPC de peliculas de a-Si:H. Esta rampa de temperatura se utilizé en las experiencias detalladas en el Capitulo 3.

2.3.2. Cristalizacion inducida por Ni

Ciertos metales inducen cristalizacién cuando reaccionan con dtomos de Si. Tal es el
caso del Al, Au, Ag, Ni, entre muchos otros. Dependiendo del metal, el Si puede formar
siliciuros o eutécticos. Como ya se dijo anteriormente, el Al y el Ni son los metales mas
interesantes para inducir la cristalizacion del a-Si, ya que reducen la temperatura requerida
y permiten obtener granos cristalinos relativamente grandes. Las ventajas del Ni sobre
el Al, por las cuales fue elegido para la investigacién desarrollada en la presente tesis,
se enumeraron previamente en la Seccién 1.2.2. El Ni forma siliciuros (Ni,Si, NiSi y
NiSi,) y se ha demostrado que da lugar al crecimiento de granos mds grandes que el
Al lo cual es una de sus ventajas mas importantes. Ademas, las cantidades requeridas
de Ni para inducir la cristalizaciéon son menores y por ende la contaminacién metdlica se
reduce considerablemente. Las densidades superficiales necesarias de Ni para inducir la
cristalizacién estan en el orden de 10'* 4t./cm?, lo cual representa menos de una capa

atémica de Ni. Existe acuerdo general en cuanto a que la cristalizacion esta mediada por
la formacién de nucleos de NiSi,. Este compuesto posee una estructura del tipo fluorita
(CaF,) [60] cuya constante de red es muy similar a la del c-Si, siendo solo un 0,4 % mads

chica [61, 62]. En la Fig. 2.5 se muestra la estructura cristalina del NiSi,.

Mediante la implantacion de dtomos de Ni sobre peliculas de a-Si, y luego de un

recocido a 400 °C por 3 h, se forman precipitados octaédricos de NiSi, [63, 64]. Si se
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Figura 2.5: Estructura cristalina del tipo fluorita, que coincide con la del NiSi,. La constante de red de este compuesto difiere
en 0,4 % de la del c-Si.

eleva la temperatura del recocido a 500 °C se produce la nucleacién de c-Si en una o mas
caras de estos precipitados que, luego de migrar, permiten el crecimiento de agujas de
¢-Si paralelas a la direccién (1 1 1) a medida que avanzan por difusién. De esta manera,
la cristalizacion del Si depende de la orientacidon de los precipitados sobre el a-Si, siendo
aquéllos orientados en la direccion (1 1 0) los que tendran una mayor chance de dar lugar
a un crecimiento extendido de c-Si. Hayzelden et al. [63] han sugerido que el potencial
quimico del Ni es menor en la interfase NiSi,/a-Si, mientras que el potencial quimico de
los atomos de Si es menor en la interfase NiSi,/c-Si. Esto resulta en una fuerza motriz
que induce a los atomos de Ni a moverse hacia el a-Si para reducir la energia libre.
A continuacion, el Ni reacciona con el a-Si para formar NiSi, y asi contintia el proceso
sucesivamente. Los dtomos de Si que quedan detras se acoplan a la estructura modelo del
NiSi, para formar c-Si, debido a que el potencial quimico resulta menor en la interfase
NiSi,/c-Si. A medida que el frente de NiSi, avanza hacia el a-Si, cierta cantidad de Ni
queda atrapado en el c-Si. Se ha demostrado en la Ref. [65] que puede obtenerse pc-Si de

buena calidad con densidades superficiales de Ni entre 5,1 x 10'3 y 1,9 x 10'* 4t./cm?.

Como resultado del proceso NIC pueden observarse dos tipos de estructuras de
grano: en forma de disco o en forma de agujas. Esta dltima estructura suele denominarse
acicular. El parametro principal que afecta a la estructura es la densidad de Ni, aunque
otros parametros como la velocidad de calentamiento o las propiedades del a-Si también
influyen. Kim et al. [66] han obtenido granos con forma de disco con densidades de Ni de

~ 10'3 4t./cm?. A pesar de esta diferencia entre la estructura en forma de disco y acicular,
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el frente de cristalizacién avanza siempre en forma de agujas como se verd mds adelante.

La densidad de Ni luego de la cristalizacion es considerablemente mayor en los bordes
de grano que dentro de los granos, aunque una concentracion importante queda también
en el centro donde se produjo la nucleacién del NiSi, [67]. La importante precipitacion
hacia los bordes de grano se debe a la rapida difusion del Ni en la estructura de Si y al
buen atrapamiento que se da en la interfase entre el ¢-Si y el a-Si. Durante el proceso de
MILC (cristalizacion lateral) con Ni se pueden diferenciar cuatro regiones [68, 69], a saber:
la zona de nucleacidn, la zona ya cristalizada, la zona del frente de cristalizacion y la zona

que permanece amorfa (ver Fig. 2.6). La zona de nucleacion corresponde al lugar donde se

a-Si _zona nucleo
cristalizada

frente de
cristalizacion

Figura 2.6: Esquema de las regiones que pueden diferenciarse durante el proceso de cristalizacién por NIC. Basado en la
Ref. [68].

formé el ntcleo inicial de NiSi,; la zona ya cristalizada corresponde a la regién donde ya se
llevé a cabo la difusion del Ni con la correspondiente formacion de estructuras de c-Si; y el
frente de cristalizacidn coincide con el borde de grano que se encuentra avanzando hacia la
estructura de a-Si sin cristalizar. El ancho del frente de cristalizacion se estimé en alrededor
de 0,5 um segtn las Refs. [68] y [69]. Como puede observarse en la Fig. 2.6, la mayor
concentracién de Ni se encuentra en el centro de nucleacién. Menores concentraciones
se ven en la zona cristalizada y una gran densidad se observa también en el frente de
cristalizacién. Cuando el proceso NIC se lleva a cabo a partir de una densidad homogénea
de Ni sobre la pelicula de a-Si, y no a partir de un electrodo de Ni como es el caso de
la Fig. 2.6, la situacion es similar y las cuatro regiones siguen distinguiéndose, aunque el
tamafio de la zona de nucleacién y la concentracién de Ni en ella son considerablemente

menores.

En general hay concordancia en cuanto a la formacién del NiSi, y a su difusién

en el material amorfo dejando detras c-Si, pero el efecto de adtomos dopantes a nivel
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microestructural es todavia incierto. El fésforo, por ejemplo, se caracteriza por su habilidad
de atrapar elementos metalicos de transicién. Por lo tanto podria capturar cierta fraccién
de NiSi, y, de esta manera, retardar la cristalizacion lateral o favorecer el crecimiento de
agujas cristalinas en algunas direcciones [66, 70]. Ademads, algunos autores han propuesto
modelos matematicos fenomenoldgicos, basados en resultados experimentales [64, 69],

pero una descripcidn tedrica completa estd auin pendiente y ciertos aspectos del proceso de

cristalizacion se encuentran abiertos a discusion.

A partir del Capitulo 4 de este trabajo se estudié en detalle el proceso NIC para obtener
peliculas de pc-Si con gran tamafio de grano. Los recocidos se realizaron en el mismo horno
convencional que fue utilizado para llevar a cabo la cristalizacién por SPC (Fig. 2.3). Previo
a los recocidos, a las peliculas de a-Si:H se les deposité Ni por sputtering, como se describid

en la Seccion 2.2. Un proceso de recocido tipico para alcanzar la cristalizacion por NIC se

presenta en la Fig. 2.7.
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Figura 2.7: Proceso de recocido tipico para llevar a cabo la cristalizacion por NIC de peliculas de a-Si:H. Esta rampa

de temperatura, en algunos casos con ciertas modificaciones leves, se utiliz6 en las experiencias descriptas a partir del
Capitulo 4.

2.4. Caracterizacion morfoldgica y estructural
Existen diversas técnicas experimentales para analizar la estructura de las peliculas

de a-Si:H y seguir su evolucién durante la cristalizaciéon. A continuacién se detallan

brevemente aquellas que fueron utilizadas durante el presente trabajo de investigacién
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y las condiciones particulares bajo las cuales se aplicaron.

2.4.1. Espectroscopia Optica

Las técnicas espectroscopicas de transmitancia y reflectancia a través de peliculas
delgadas permiten estudiar diversas caracteristicas de las mismas, desde el espesor fisico

hasta la existencia de regiones cristalinas en el material.

En este trabajo se 1tilizo la transmitancia en el rango visible del espectro electromag-
nético para determinar constantes opticas de las peliculas de a-Si:H, como el espesor y el
indice de refraccion, a partir del método de Swanepoel [71, 72]. Este método es uno de los
mas aplicados para la determinacion rapida del espesor, indice de refraccion y coeficiente
de absorcion de peliculas delgadas de a-Si:H. Ademads, una vez conocido el coeficiente de
absorciéon como funcién de la longitud de onda, a(A), es posible extraer el gap éptico de

energia, E,, mediante la férmula de Tauc [73]
(ahv)/? =BY2(hv — E,), (2.8)

donde h es la constante de Planck, v = ¢/A es la frecuencia 6ptica y B es una constante. El
ancho del gap de energia se encuentra extrapolando la regién lineal de la funcién (ahv)'/?

hasta el cruce con el eje de energias (abscisa).

En la Fig. 2.8 se puede ver un espectro de transmitancia tipico de una pelicula
delgada de a-Si:H, depositada durante este trabajo de investigacion, junto con los valores
de los parametros obtenidos de los célculos. Las oscilaciones se deben a las interferencias
constructivas y destructivas que se dan en la interfase entre el vidrio y la pelicula. Para
el ajuste del indice de refraccion se toma la forma funcional de Cauchy hasta el segundo

término, dada por

Ny
n(A) = 2 + Ngo» (2.9)

donde n, y n,, se toman como parametros libres y éste tiltimo representa el valor del indice
de refraccién para bajas energias. A mayor espesor de la pelicula se obtiene una mayor
cantidad de maximos y minimos de interferencia en el espectro. Ademas, la amplitud de

las oscilaciones aumenta para un mayor indice de refraccién, n,,. La caida del espectro
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Figura 2.8: Espectros de transmitancia éptica de dos de las peliculas estudiadas en el Capitulo 3. La pelicula con menor
espesor (linea sdélida negra) presenta menos oscilaciones que la de mayor espesor (linea de rayas roja). Se pueden apreciar
las diferencias entre los valores calculados para el espesor, indice de refraccién y gap dptico de energia de ambos espectros.

para menores longitudes de onda se debe a la mayor absorcién del a-Si:H a mayores
energias. Tanto el método propuesto por Swanepoel como el de Tauc fueron utilizados
sistematicamente para determinar el espesor, el indice de refraccidn y el gap 6ptico de las
peliculas depositadas durante este trabajo. Las mediciones de transmitancia se llevaron
a cabo en un espectrofotémetro UV/VIS Pharmacia LKB Novaspec II, cuyo rango de

longitudes de onda es 325-900 nm.

Por su parte, la reflectancia de las peliculas en el rango visible también es til para
determinar espesores y, ademads, en conjunto con las mediciones de transmitancia permite

estimar el coeficiente de absorcion, segin la ley simple
IA) =I)(M)exp [—a(A)d], (2.10)

donde I(A) es la intensidad medida por el detector para cada longitud de onda,
Io(A) es la intensidad que recibe la pelicula para cada longitud de onda, a(A) es
el coeficiente de absorcién y d es el espesor. Teniendo en cuenta que la lectura del
detector del espectrémetro utilizado se normaliza para cada longitud de onda, se tiene
que Ip(A) =1-—R(A), donde R(A) es la reflectancia de la pelicula e I(1) equivale a la

transmitancia, T(A). Por lo tanto, se puede conocer a(A) mediante la expresion

(2.11)

a(k)z%ln |:1_R(A)} .

T(A)
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Si bien en la presente investigacién se han realizado mediciones de transmitancia y de
reflectancia en el rango visible del espectro, no se ha profundizado en el andlisis del
coeficiente de absorcion de las peliculas. Por lo tanto las mediciones de reflectancia en

el rango visible han sido utilizadas s6lo de manera complementaria a lo largo del trabajo.

Reflectancia en el rango ultravioleta

La reflectancia del Si en el rango ultravioleta (UV, A <400nm o hv > 3,1€eV) es
importante desde el punto de vista del andlisis de la cristalizacién del a-Si:H, dado
que el c-Si posee dos transiciones electrénicas caracteristicas en este rango de energias,
denominadas E; y E,. La transicién E; (A ~ 365 nm) aparece debido al gran paralelismo
existente entre las bandas de energia del Si en el eje I'-L de la zona de Brillouin. Por
su parte, la transicién E, (A ~ 280 nm) se debe a la existencia del minimo de la banda de
conduccion, que se sittia alrededor del punto X de la zona de Brillouin [74]. Por lo tanto, en
este trabajo se utilizé la reflectancia en este rango de energias para investigar la presencia
de dominios cristalinos en el material y para analizar principalmente la calidad cristalina
de las peliculas cristalizadas. En la Fig. 2.9 se pueden ver espectros de reflectancia en el
UV de peliculas de pc-Si y a-Si:H obtenidos en este trabajo. Como referencia, se incluye

también la reflectancia del c-Si. A partir de estos espectros se obtuvieron parametros que

c-Si
----pc-Si

Reflectancia (%)

200 300 400 500

Longitud de onda (nm)

Figura 2.9: Reflectancia en el rango UV del c-Si (linea sdlida negra), del pc-Si (linea de rayas roja) y del a-Si:H (linea
de puntos azul). El pc-Si presenta los picos caracteristicos del c-Si aunque con menor intensidad, que no se distinguen en
absoluto para la pelicula amorfa.

se utilizan generalmente como figuras de mérito de la calidad cristalina, en relacién a

la reflectancia del c-Si (ver ecuaciones 3.4 y 3.5 del Capitulo 3). Esta técnica se utilizd
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ampliamente a lo largo de la investigacién como puede verse en los Capitulos 3 al 7.

En los Capitulos 3 y 4 las mediciones de reflectancia en el UV se realizaron en un
espectrometro UV/VIS/NIR Hitachi-Perkin-Elmer 330, cuyo rango de longitudes de onda
es 200-2500 nm, con un accesorio que permite medir en condiciones de bajo angulo de
incidencia. A partir del Capitulo 5 se utilizé un espectrometro UV/VIS/NIR Shimadzu UV-
3600, cuyo rango de longitudes de onda es 185-3300 nm, en conjunto con una esfera
integradora ISR-3100, que permite medir reflectancia difusa, reflectancia especular, o
reflectancia total (difusa + especular). Los espectros medidos en este trabajo corresponden

a la reflectancia total de las peliculas.

Transmitancia en el rango infrarrojo

Mediante el analisis de la transmitancia de peliculas delgadas de a-Si:H en el rango
infrarrojo (IR, A > 700 nm o hv < 1,8 e€V) se cuantificé la cantidad de H ligado existente
en las peliculas estudiadas en este trabajo, tanto en su estado inicial como en su evolucién
durante la cristalizacidn. Los enlaces Si-H,, (con n = 1, 2 o 3) poseen modos de vibraciones
tipicos en este rango de energias y, por lo tanto, la transmitancia se puede relacionar con la
cantidad de enlaces que son excitados y con la forma en la que el H se encuentra asociado
al a-Si. Los enlaces Si-H;, o simplemente Si-H, se denominan mono-hidruros, mientras
que los enlaces Si-H, y Si-Hj se denominan di- y tri-hidruros respectivamente. El modo
de oscilacion de vaivén o wagging de todos estos enlaces contribuye al pico de absorcién
correspondiente a 640 cm™! (A & 15,6 um). Por su parte, los mono-hidruros contribuyen
también al modo de estiramiento o stretching centrado en 2000 em™ ! (A~5 um) mientras
que el stretching de di- y tri-hidruros contribuye al pico centrado en 2100 cm™! (A ~ 4,7
um). Otro modo de oscilaciéon de di- y tri-hidruros, denominado de flexion o bending,
aporta a los picos centrados en 850 y 890 cm™' (A ~ 11,8 y 11,2 um). Estos modos se
pueden ver en el espectro de la Fig. 2.10, que corresponde a la muestra depositada a
200 °C del Capitulo 3. En dicho capitulo se detallan los calculos realizados para determinar
la forma en la que el H se encuentra incorporado dentro de la matriz amorfa del Si.

El sistema de medicién utilizado fue un espectréometro Perkin-Elmer Spectrum RX-
FTIR System que permite medir en el rango de ntimeros de onda entre 350-4000 cm ™},

que corresponde a longitudes de onda entre 28,5-2,5 um, respectivamente.
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Figura 2.10: Espectro tipico de la transmitancia en el IR de una pelicula de a-Si:H estudiada en este trabajo. A la derecha del
grafico se muestran los diferentes modos de vibracién de los enlaces Si-H,, que contribuyen a la absorcién para diferentes
ntimeros de onda.

2.4.2. Microscopia

La microscopia en general ha sido una de las técnicas mds importantes para el avance
de la tecnologia ya que ha permitido ampliar la visién del hombre a estructuras o procesos
existentes a escalas por debajo del orden del micrén. A continuacion se detallan las técnicas
microscdpicas que han sido utilizadas en mayor o menor medida a lo largo del presente

trabajo de investigacién.

Microscopia optica

Se denomina asi a las técnicas microscopicas que se basan en sistemas de lentes
para llevar a cabo la amplificacién de la imagen. Debido al fenémeno de la difraccion,
los microscopios épticos estan limitados a observar estructuras con tamafios por encima
de 0,2 pm. La microscopia dptica (MO) es muy adecuada para analizar de manera rdpida
el avance de la cristalizacién en peliculas policristalinas, ya que se obtienen granos con
tamafos del orden o mayores a 1 um. Ademas se puede analizar la existencia de defectos
como agujeros (o pinholes) que provengan de la propia deposicién de las peliculas o que
surjan luego de efectuar los procesos térmicos necesarios para alcanzar la cristalizacién.
Los pinholes son sumamente perjudiciales ya que pueden crear cortocircuitos internos
cuando las peliculas policristalinas se ensamblan para confeccionar una celda solar,

afectando a sus propiedades eléctricas.

35



N. Budini CAPITULO 2. METODOS Y TECNICAS EXPERIMENTALES

En el presente trabajo de investigacion se utilizé principalmente la MO, en modo
reflexién y transmision, para la determinacién de la existencia de granos cristalinos o
bordes de grano y también para calcular el tamafio de grano medio de las peliculas
policristalinas obtenidas mediante NIC, que se encuentra por encima de los 10 um. En la
Fig. 2.11 se puede ver una imagen de MO que corresponde a la muestra con mayor tamafio
de grano que se ha obtenido en este trabajo, que supera los 500 um. Cuando el proceso de

i |

400 pm

U
Figura 2.11: Imagen de MO de una muestra de a-Si:H cristalizada mediante NIC. El tamafio de grano resultante (> 500 pm)

ha sido el mayor obtenido en el transcurso de este trabajo. No se ha encontrado tamafio superior en la literatura. Los granos
cristalinos se ven de un color mas claro que el material amorfo remanente, que aparece mas oscuro.

cristalizacién se encuentra en un estado intermedio, como en el caso de la Fig. 2.11, los
granos pueden distinguirse facilmente respecto de la fracciéon amorfa remanente que suele
verse con un color mas oscuro. Sin embargo, cuando la cristalizaciéon se ha completado
esta diferencia de colores no se aprecia, dificultAndose tanto la observacién como las
mediciones del tamafio de grano. A pesar de esto, los granos pueden distinguirse si a
la pelicula se le realiza un ataque quimico previo con alguna solucidén que sea capaz de
marcar los bordes de grano. A lo largo de esta investigacién se utilizé la solucién Secco
para este propdsito [75], cuyos componentes principales son el dicromato de potasio
(K,Cr,05) diluido al 0,15 M en agua y &cido fluorhidrico (HF) diluido al 50% en agua.
La composicidn utilizada en este trabajo es K,Cr,0-(0,15 M):HF(50 %):H,0O en proporcién
1:2:12 en volumen. El HF remueve en primer lugar el éxido nativo superficial de la pelicula,
mientras que el K,Cr,0- (altamente oxidante) reacciona luego con los enlaces libres de
Si que predominan en las zonas defectuosas del borde de grano. El HF continta entonces
removiendo el 6xido creado por el K,Cr,05, y asi sucesivamente avanza el ataque quimico.

En general, con un tiempo de inmersién de la pelicula entre 30 y 60 s en esta solucién se
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consigue observar los bordes de grano a través del microscopio.

Para realizar las observaciones y para obtener las imagenes digitalizadas se utiliz6 un
microscopio Olympus BX51 con una camara digital Canon DSLR acoplada y conectada a

una computadora.

Microscopia electronica de barrido

Los microscopios electrénicos de barrido (scanning electron microscope, SEM) poseen
la ventaja de no utilizar lentes ni luz y por lo tanto se evitan los problemas de difraccién y
aberraciones inherentes a los sistemas épticos comunes. En su lugar, utilizan electroimanes
y electrones, respectivamente. Estos microscopios permiten observar estructuras con
tamafios tan pequefios como 4 nm. En lo que concierne a la aplicacién de esta técnica
para el trabajo de investigacion desarrollado, se pudo observar con gran detalle el avance
de la cristalizacién por el proceso NIC, como puede verse en las imagenes de la Fig. 2.12

y la Fig. 4.3 del Capitulo 4. Las imagenes SEM obtenidas en este trabajo se adquirieron en

Figura 2.12: Imagen de SEM en la que se aprecian ampliaciones sucesivas del borde de grano, donde puede verse el
crecimiento de los granos en forma de red de agujas en la cristalizacién por NIC. La imagen corresponde a una de las
peliculas estudiadas en el Capitulo 4.

un microscopio electrénico JEOL JSM-35C.
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Microscopia de fuerza atémica

En esta técnica de microscopia, denominada de fuerza atémica (atomic force micros-
copy, AFM), se alcanzan resoluciones de fracciones de nanémetro. El principio de operacién
se basa en la medicion por métodos opticos de la deflexién de una punta muy pequeia
(cantilever) que escanea la superficie de la muestra. La deflexion se produce por las fuerzas
que aparecen entre los &tomos de la muestra bajo estudio y el extremo agudo del cantilever.
En este trabajo se realizaron mediciones de AFM en un sistema NANOTEC sélo de manera
complementaria para la caracterizacién estructural de las peliculas policristalinas. En
particular, en la Fig. 2.13 se puede apreciar una imagen de AFM de la cristalizacién
epitaxial de una pelicula de a-Si:H sobre una semilla policristalina, que se obtuvo durante

los estudios detallados en el Capitulo 5.

Figura 2.13: Imagen de AFM de la superficie de una pelicula de a-Si:H cristalizada en forma epitaxial sobre una capa semilla
policristalina.

2.4.3. Difraccién de rayos X

La difraccion de rayos X (X-ray diffraction, XRD) se utiliza ampliamente para analizar
la estructura de diferentes materiales y sustancias. Su utilidad radica en que la longitud
de onda de este tipo de radiacién electromagnética coincide con el orden de tamarios
de las distancias que separan a los dtomos en la estructura cristalina de un sélido. Para
peliculas de a-Si, comtinmente se hace uso de los rayos X provenientes de un blanco de Cu
bombardeado con electrones, que poseen una longitud de onda A = 1,54 A y corresponden
a la transicién electrénica denominada K. En este trabajo, las mediciones se realizaron en

la configuraciéon denominada Bragg-Brentano (o 6—-260) que consiste en irradiar la pelicula
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con un angulo de incidencia 6 y detectar los rayos dispersados en un angulo 26. El angulo
0 se varia en el rango deseado y el angulo de deteccion 26 varia también en consecuencia,
como se observa en la Fig. 2.14. Esta es la configuracién tipica utilizada para analizar la

existencia de dominios cristalinos dentro de las peliculas. Otra configuracién posible en la
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Figura 2.14: Esquema experimental para la medicién de XRD. Los dngulos 6 y 260 varian simultdneamente, lo cual se
denomina configuracién Bragg-Brentano o 6-26.

que se varia s6lo uno de los dngulos, manteniendo el otro fijo, se utilizé para mediciones

de mosaicidad en las peliculas policristalinas, como se describe mas abajo.

Los materiales cristalinos difractan los rayos X en angulos caracteristicos debido a
la periodicidad de su estructura cristalina, que determina los planos cristalinos y sus
correspondientes indices de Miller (hkl). La distancia interplanar de una misma familia

de planos, en el caso de una estructura cubica, esta dada por

a

dhkl =T
Vh?+ k2 +12

donde a es la constante de red del material. En el caso del c-Si, por ejemplo, la constante

(2.12)

de red es de 5,4307 A y por lo tanto la distancia entre planos de la familia {1 1 1} es

dy1; = 3,1354 A (ver Fig. 2.15).

La condicidn necesaria (ley de Bragg) para que exista difraccién de los rayos X en una
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54307 A

Figura 2.15: Estructura cristalina del Si, cuya constante de red es a = 5,4307 A. El 4rea sombreada corresponde al plano
111).

familia de planos es que

mA = 2dhkl sin 9, (213)

donde m es un numero entero. De esta manera, cada estructura cristalina tendra su
espectro de picos de difraccion caracteristicos en funcién del dngulo 26. El espectro
de polvo de c-Si ideal, es decir aquél en el cual todas las orientaciones cristalinas se
encuentran con igual probabilidad, se presenta en la Fig. 2.16. En el rango 25° < 26 < 60°
se observan tres picos, que corresponden a los planos (1 1 1) para 20 = 28,4°, (2 2 0) para

260 =47,4°y (31 1) para 26 = 56,4°.

T T T 1l T R
| (1 1 1) a-Si
T T N S — pc-Si
g ol W ’
8 o5r e i
| ot
g °r (200) ]
= L |
< 04
g I B11D
S 02+ i
- polvo de c-Si 1
0.0 k4 }L . Ju
1 " 1 " 1 "
30 40 50 60

20 (grados)

Figura 2.16: Espectro de polvo de c-Si (negro) con los tres picos caracteristicos en el rango 25° < 20 < 60°. En el inserto se
pueden apreciar espectros medidos de una muestra amorfa (circulos rojos) y una policristalina cristalizada por NIC (linea
de rayas azul), obtenidas durante este trabajo.
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Mediante la comparacién de las intensidades relativas de los picos en el espectro de
polvo de c-Si ideal con las de los espectros medidos en las muestras bajo estudio se pueden
determinar ciertas propiedades del material, como son la presencia de dominios o granos
cristalinos, la existencia de alguna orientacion preferencial de cristalizacién y la mosaicidad
de los cristales. El ancho de los picos a la mitad de la altura mdxima, o full width at half
maximum (FWHM), generalmente se utiliza para la determinacién del tamafio de grano. El
grado de orientacion preferencial de los cristales puede calcularse a partir de la siguiente

expresion

I /15,

~ . . (2.19)
thz Ihkl/[i};kl

Akl =

donde Iy, es la intensidad correspondiente al pico (hkl) y el supraindice P denota la
intensidad correspondiente en el espectro patrén. La técnica de XRD se aplicé a lo largo
de toda esta investigacién para analizar el avance de la cristalizacion, la cristalinidad y la
orientacién preferencial de las peliculas policristalinas resultantes, como puede verse en

los Capitulos 3, 4 y 5.

A partir de mediciones de XRD, también puede conocerse la mosaicidad de las
peliculas cristalizadas. Este parametro cuantifica cudl es el grado promedio de desorien-
tacion entre iguales planos cristalinos pertenecientes a diferentes dominios cristalinos. La
medicion de esta propiedad se realizé con el mismo esquema experimental de la Fig. 2.14
[76, 77] aunque la variacion del angulo 0 deja de estar ligada a la variacién del angulo 26.
En primer lugar se mide el espectro en la configuracién 6-26 y se determina la posicién
exacta de uno de los picos de difraccion, que se elige para el analisis. Eligiendo por ejemplo
el pico (2 2 0), se tendrad 26, = 46,33° y 6, = 23,165°. Luego se toman sucesivos espectros
variando el angulo de incidencia en una cantidad A6 = 6 —6, y escaneando con el detector
el mismo rango en 26 para cada A6. Los espectros obtenidos para una de las peliculas
policristalinas estudiadas se grafican a continuacién en un mapa de contorno centrado en
la posicion (26,,6,), obteniéndose lo que se presenta en la Fig. 2.17. Como comparacion,
en el caso de un monocristal ideal (c-Si) el mapa de contorno resultante alrededor de algtin
pico de difraccién, siempre y cuando se desprecie el ancho instrumental, seria una delta

de Dirac en dos dimensiones centrada en (26,,6,).

La mosaicidad esta directamente relacionada con el FWHM de la distribucién de
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Figura 2.17: Mapa de contorno de los espectros de XRD de una pelicula de pc-Si obtenida en este trabajo. Los espectros
corresponden al pico (2 2 0) del Si, donde 26, = 46,33° y 6, = 23,165° en este caso. La pelicula fue cristalizada por NIC.

valores de la integral en 26 de cada espectro como funcién de A6. Esto se puede apreciar

en la Fig. 2.18.

T T T T T T T T T
@ Experimental

60 Ajuste ]

Intensidad integrada (u. arb.)

FWHM = 13,5°

AO= 0- 0 (grados)

Figura 2.18: Grafico de la integral en 26 de los espectros de la Fig. 2.17 como funcién de A9, para calcular la mosaicidad
del material policristalino a partir del FWHM de la distribucién.

El equipo en el que se llevaron a cabo las mediciones de XRD es un difractémetro
Shimadzu XD-D1, operando con la linea K, del Cu, que permite medir en la configuracién
Bragg-Brentano de la Fig. 2.14 o variando sélo el dngulo 260 mientras se mantiene fijo el
angulo de incidencia 6. El voltaje y la corriente aplicados para el bombardo electrénico del

blanco de Cu fueron de 30 kV y 40 mA, respectivamente.
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2.4.4. Espectroscopia Raman

La espectroscopia Raman se utiliza para estudiar modos vibracionales, rotacionales
y otros de baja frecuencia de moléculas o d4tomos en sustancias o materiales. Se basa en
la dispersion inelastica de la luz monocromatica producida por la interaccion de ésta con
los diferentes modos mencionados, que producen un corrimiento en la longitud de onda
respecto de aquella con la cual se excita al sistema. El espectro obtenido representa la
intensidad detectada en funcidn del corrimiento Raman, Av, respecto de la longitud de

onda de referencia, A, siendo

Av=———. (2.15)

El espectro Raman del c-Si presenta un pico intenso caracteristico centrado en
Av ~ 521 cm™!, que corresponde al modo TO (fondn transversal éptico). Por su parte,
el espectro del a-Si:H se caracteriza por cuatro bandas, siendo la mas intensa la
correspondiente al modo TO que se centra en 480 cm™'. Las demds bandas se localizan
en 380 cm™! para el modo LO (fonén longitudinal éptico), en 310 cm™! para el modo
LA (fonén longitudinal actstico) y en 150 em ™! para el modo TA (fondn transversal
acustico) [78]. En un estado intermedio entre el a-Si:H y el pc-Si el espectro presentara
caracteristicas de ambas fases, un pico lorentziano en 521 cm™! y dos picos gaussianos

1

localizados aproximadamente en 480 cm™! y 500 cm™! correspondientes a la fase amorfa

y a la fase cristalina fina o borde de grano, respectivamente [79].

En la Fig. 2.19 se presentan los espectros Raman de a-Si:H y de nc-Si, obtenidos
de la pelicula depositada a 200 °C del Capitulo 3. Ademads se grafica el espectro del c-Si
como referencia. El corrimiento § en la posicién del pico de 521 cm™! respecto del c-Si
estd relacionado con las imperfecciones y tensiones internas presentes en la estructura

cristalina del material, las cuales también producen un ensanchamiento del pico.

A partir de los espectros obtenidos en este trabajo se determin la fraccién cristalina

del material mediante la expresion

_ Asoo T As21
aA4g0 +Asoo +Aszy

X, (2.16)

en la cual A, es el drea del pico centrado en x y el factor a = 0,8 es una correccién debida
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Figura 2.19: Comparacién entre los espectros del c-Si (linea negra sélida), del a-Si:H (linea de rayas roja) y del nc-Si (linea
de puntos azul) obtenidos de la pelicula depositada a 200 °C del Capitulo 3. En el inserto se muestra el corrimiento en la
posicién del pico de 521 cm™?, &, debido a la presencia de imperfecciones y tensiones internas en el material.

a la mayor seccion eficaz de excitacion fonénica del a-Si [79]. La aplicacién de esta técnica
se realizd a lo largo de la investigacién, siendo particularmente importante para el estudio

llevado a cabo en el Capitulo 3.

Los espectros fueron adquiridos en un espectrometro Dilor, bajo la iluminacion de
un laser de He-Ne (A = 632,8 nm) que permite trabajar a potencias suficientemente
bajas. Para descartar la cristalizacion local inducida por el laser, se adquirieron espectros
sucesivos en cada medicion y se analizé la evolucion de la sefial. El tiempo de integraciéon

de la sefial de dispersion Raman fue de 300 s en cada espectro.

2.5. Caracterizacion electronica

Si bien en la presente tesis se investigd en detalle la microestructura y el proceso
de cristalizacion de las peliculas de a-Si:H y de pc-Si, también se hizo uso de técnicas
experimentales para la medicién de propiedades eléctricas. Las mismas son necesarias
para analizar el efecto de la cristalizacién sobre pardmetros como la conductividad, la
fotoconductividad, la movilidad, el nivel de dopaje, entre otros, apuntando a las futuras

aplicaciones a celdas solares.

Para llevar a cabo las mediciones eléctricas se fabricaron contactos eléctricos 6hmicos

sobre las peliculas. Los mismos se depositaron por evaporacion de Al o Ag, llevada a
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cabo en el mismo sistema de vacio presentado en la Fig. 2.2, con ligeras modificaciones.
Para el caso del Al, la evaporacién se realizé mediante el calentamiento de un filamento
de tungsteno de 1,5 mm de diametro sobre el cual se cuelgan jinetillos de un alambre
delgado de Al (p ~ 1 mm). La circulacién de una corriente eléctrica elevada (~ 20 A)
por el filamento produce la fusidn de los jinetillos y luego la evaporacion de los mismos,
despidiendo 4atomos de Al en todas direcciones (radialmente). Los dtomos evaporados se
depositan sobre la superficie de la pelicula, que puede mantenerse a temperatura ambiente
o ser calentada para obtener un contacto mejor. La muestra se cubre con una mascara para
definir la forma de los contactos. Para evaporar Ag el mecanismo es el mismo, pero se

reemplaza el filamento de tungsteno por una cuna de molibdeno.

2.5.1. Conductividad en funcion de la temperatura

La conductividad eléctrica del a-Si, del a-Si:H y de otros sistemas desordenados, sigue

aproximadamente la ecuacién de Arrhenius para un proceso activado,

E
o(T)=oyexp (—ﬁ) , (2.17)
B

en un amplio rango de temperaturas [23].

En el a-Si:H, la energia de activacion, E,, esta relacionada con los estados localizados
del gap del semiconductor y se toma como la diferencia entre la energia del fondo de la
banda de conduccidn, E,., y la energia de Fermi, Ey, si el semiconductor es tipo n, o como
la diferencia entre Ey y el tope de la banda de valencia, E,, si el semiconductor es tipo p.

Es decir que

E.—Ep paratipon
E,={ ¢ T . (2.18)
Er —E, paratipop

La conductividad, o, y la corriente eléctrica, I, estadn relacionadas a través de la geometria

de los contactos y del voltaje aplicado, V, de la siguiente manera
o=1—— (2.19)
a
donde se suponen contactos eléctricos coplanares y 6hmicos, de ancho a y separados una
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distancia [, depositados sobre la pelicula semiconductora de espesor d. Esta es la geometria

utilizada en este trabajo y se puede ver en la Fig. 2.20.

Figura 2.20: Geometria de los contactos coplanares entre los cuales se aplica una diferencia de potencial V para las
mediciones de conductividad.

La posicidn del nivel de Fermi, Er, dentro del gap esta directamente relacionada con
el nivel de dopaje del material. En este sentido, si el material es intrinseco, Er deberia estar
posicionado en el medio del gap de energia o muy cercano a él. En cambio si el material
presenta una posicién de Er por encima (debajo) del medio del gap se evidencia un dopaje
tipo n (tipo p), como se aprecia en la Fig. 2.21. Por lo tanto, si se mide la conductividad en
funcién de la temperatura puede determinarse la energia de activacién y, en consecuencia,
la posicién del nivel de Fermi dentro del gap de energia del material. No obstante esto, no
es posible discriminar mediante este método si se trata de un material tipo n o tipo p, ya

que E, toma el valor de la menor diferencia entre Er y E, o E,. Por este motivo, s6lo puede

E

c

E, EF

Ep

a

E

1%

intrinseco tipo n tipo p

Figura 2.21: Esquema simple de la posicién del nivel de Fermi, Ep, segun el cardcter intrinseco, tipo n o tipo p del
semiconductor. Las mediciones de conductividad en funcién de la temperatura arrojan el minimo valor para E,, lo cual
no permite discriminar entre tipo n y tipo p.

determinarse el caracter intrinseco o dopado del mismo.

Para un voltaje fijo aplicado se midié la corriente que circula mientras se eleva la
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temperatura, manteniendo la muestra a oscuras. De esta manera, segin la ecuacion 2.17,
el logaritmo de la conductividad sera una funcién lineal de la inversa de la temperatura,

es decir

E
In[o(T)] =lnoy— . aT (2.20)
B

En la Fig. 2.22 se presenta la conductividad a oscuras en funcién de la temperatura de
una de las muestras que se investigaron en el Capitulo 3, donde se aprecia la linealidad
respecto de la reciproca de T para diferentes etapas de la cristalizacién. Mediante un ajuste

sencillo se puede determinar la energia de activacién del material.
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Figura 2.22: Mediciones de la corriente a oscuras en funcién de la temperatura de la muestra depositada a 200 °C, que se
estudié en el Capitulo 3. Se presentan las mediciones realizadas para diferentes etapas del proceso de cristalizacion de la
pelicula, junto con los valores de E, obtenidos en cada caso.

Las mediciones de conductvidad en este trabajo fueron aplicadas al estudio de la
evolucion de las propiedades eléctricas con los recocidos del a-Si:H, en la Seccién 3.3,
y al estudio de la efectividad del dopaje externo con fésforo de peliculas de pc-Si, en el
Capitulo 6. Las mismas se llevaron a cabo bajo vacio en un cridstato cuyo portamuestras
puede ser calentado o enfriado. En general se midi6 en el rango de temperaturas entre
30 y 180 °C, controlando la temperatura con un controlador PID. La tensién se aplico
con una fuente estabilizada continua estandar mientras que la corriente se midié con un

electrometro Keithley 6514.
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2.5.2. Fotoconductividad

La fotoconductividad es la propiedad de un material de volverse mas conductor
debido a la absorcién de radiacion electromagnética. Para que este fendmeno tenga lugar
en un semiconductor, es necesario que la luz que incide sobre él posea energia suficiente
para excitar portadores (electrones o huecos) a través del gap de energia o entre estados
localizados dentro del gap y las bandas de valencia o de conduccién. En el caso del
a-Si:H la densidad de estados localizados es relativamente baja en comparacidn, por
ejemplo, al a-Si por lo cual resulta un material altamente fotoconductor. Las mediciones
que utilizan el fenémeno de la fotoconductividad son ttiles para determinar la densidad
de estados (density of states, DOS) del material [80]. Antes de efectuar mediciones de
fotoconductividad en peliculas delgadas de a-Si:H es conveniente hacer lo que se llama
un light soaking, es decir exponer la muestra a la luz durante un tiempo suficiente para
que se estabilice eléctricamente. Para observar la estabilizacién de la fotoconductividad, se
midid la evolucién de la corriente que circula por la muestra mientras se ilumina con luz
laser, como puede apreciarse en la Fig. 2.23, hasta que la sefial hubo alcanzado un valor

asintoético. Este procedimiento se realizé antes de llevar a cabo las mediciones de longitud

3x10° — . . : . . , .
Voltaje aplicado: 10 V
Q9 Tluminacion: He-Ne (A = 632,8 nm)
o i
o
o
~ 2x10° | .
2
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estabilizacion
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0 2000 4000 6000 8000
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Figura 2.23: Medicién de fotoconductividad en funcién del tiempo de la muestra de a-Si:H depositada a 250 °C del
Capitulo 3. Se puede observar el decaimiento temporal de la corriente a medida que la muestra se estabiliza bajo iluminacién
con luz laser.

de difusion de portadores, en las peliculas estudiadas en el Capitulo 3. A continuacion se

describe el método utilizado para la medicidn de esta propiedad.
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Red de portadores fotogenerados

Una red de portadores fotogenerados es una distribucion de concentracion de
portadores que varia periddicamente en alguna direccién espacial sobre la muestra bajo
estudio, generada por una iluminacién inhomogénea. Esto se logra haciendo incidir dos
haces de luz coherente con cierto angulo, dando lugar a fendmenos de interferencia que
crean un patrén periddico de intensidad de iluminacion sobre la superficie de la pelicula

delgada (ver Fig. 2.24). De esta manera, y gracias a la fotoconductividad del material,

interferencia
pol. 6 || pol. 8

no interferencia

@ pol. 6 | pol. 8

Figura 2.24: Esquema experimental del método SSPG utilizado en este trabajo, que consiste en: 1. ldser de He-Ne, 2. filtros
variables, 3. divisor de haz, 4. chopper, 5. espejos méviles, 6. polarizador variable, 7. muestra, 8. polarizador fijo. A la
muestra se le aplica un potencial externo y se mide la corriente que circula por ella en las situaciones de interferencia y no
interferencia mediante un amplificador lock-in.

se crea una distribucién periddica de concentraciéon de portadores fotogenerados cuyo

periodo espacial estd dado por

A= A (2.21)
~ sing’ ’
donde A es la longitud de onda de la luz utilizada y 6 es el dngulo existente entre los haces.

A su vez, la distribucion espacial de intensidad de luz esta dada por la expresién
27X
I(x) =11 +1,+24/II,cos (T) , (2.22)

en la cual I; es la intensidad del haz que incide perpendicularmente sobre la muestra, I,
es la intensidad del haz que pasa por el chopper y x es la coordenada espacial sobre el
plano de la muestra y perpendicular a las franjas de interferencia. La generacién de los

portadores en el volumen de la muestra tiene una dependencia lineal con la intensidad de
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luz y exponencialmente decreciente con el espesor, d, es decir
G(x) x I(x)exp(—ad), (2.23)

siendo «a el coeficiente de absorcidn.

En general, en los métodos basados en la red fotogenerada se compara el cambio en
la fotoconductividad de la muestra bajo iluminacién inhomogénea (con interferencia entre
haces) y bajo iluminacién homogénea (sin interferencia entre haces) a tensién constante.
Esto se logra variando la polarizacién relativa entre los haces. En el caso mas sencillo
denominado método de red fotogenerada de estado estacionario (steady-state photocarrier
grating, SSPG), cuyo esquema se ve en la Fig. 2.24, se determina el cociente entre la
fotocorriente medida en la situacién de interferencia (haces con igual polarizacion) y la
fotocorriente medida sin interferencia (haces con polarizacién cruzada). De esta manera
se puede definir el parametro 3 como
J(A) =

Jo—J

B(A) = , (2.24)

siendo j(A), jo v j; las densidades de fotocorriente medidas con interferencia, sin
interferencia y sélo con el haz I; incidiendo sobre la muestra, respectivamente, para cada
periodo A. Determinando este cociente para diferentes periodos, lo cual se logra en la
practica variando el dngulo entre haces, se obtiene una curva 3 vs. A que se puede ajustar
para obtener la longitud de difusién aparente, L, de los portadores minoritarios. Segun la

Ref. [81], la curva obtenida 3(A) debe tener la forma

2¢

=17 [1+(2nL/A)2]2’

(2.25)

donde el parametro ¢ tiene que ver con la dependencia de la fotocorriente con la

intensidad de iluminacién.

En la Fig. 2.25 se puede observar la curva obtenida para una de las muestras
estudiadas en el Capitulo 3, con el ajuste correspondiente para extraer el parametro L.
Cuando el periodo de la interferencia sea mucho mayor que la longitud de difusidn de los
portadores, la corriente medida en la situacién de interferencia sera menor que aquella

medida con el haz I; solamente, lo cual da como resultado un valor de 3 negativo.
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Figura 2.25: Resultado experimental (circulos) y ajuste teérico segun la ecuacién 2.25 (linea) de la medicién SSPG de la
muestra depositada a 200 °C del Capitulo 3, en su estado amorfo inicial.

Otros métodos experimentales similares utilizan la red fotogenerada con movimiento
o con dependencia temporal de manera tal de introducir la variable tiempo en los
fenémenos fotoinducidos. Esto permite extraer mayor informacién acerca del material
a partir de las ecuaciones que gobiernan los procesos transitorios. Tal es el caso de las
técnicas llamadas de red fotogenerada movil (moving grating technique, MGT), modulada
(modulated photocarrier grating, MPG) u oscilante (oscillating photocarrier grating, OPG)

[80].

La técnica de SSPG fue la tinica aplicada en este trabajo para el estudio de la evolucion
de la longitud de difusién de portadores minoritarios, en las peliculas con diferentes
grados de cristalinidad del Capitulo 3. Para llevar a cabo la mediciéon las muestras se
montaron sobre un cridstato, con una ventana de vidrio que permite iluminar la pelicula
semiconductora. De esta manera, las mediciones pudieron realizarse bajo vacio o a presiéon
atmosférica. Para la medicion de las fotocorrientes continuas se utilizé un electrémetro
Keithley 6514, mientras que las sefiales alternas de fotocorriente, debidas al chopper, se
detectaron con un amplificador lock-in Stanford Research Systems SR830. Para amplificar
las bajas sefiales se utilizé un amplificador de corriente Keithley 428. La frecuencia del

chopper, vinculada con la frecuencia de deteccidn del lock-in, se establecié en 117 Hz.
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2.5.3. Efecto Hall

El efecto Hall ha sido ampliamente utilizado desde su descubrimiento para caracte-
rizar semiconductores. En particular, permite determinar la concentraciéon de dopantes en
el material y la movilidad de los portadores, como asi también la resistividad de peliculas
delgadas semiconductoras. Todos estos pardmetros son sumamente importantes desde el

punto de vista de la caracterizacién eléctrica.

Cuando un semiconductor se somete a un campo magnético, B, la corriente que fluye
longitudinalmente en el material, I, es desviada lateralmente dando lugar a una diferencia
de potencial en el sentido perpendicular al flujo de la misma, como se ve en la Fig. 2.26.

El valor de esta diferencia de potencial es

I 'l

PO
-

Figura 2.26: Esquema simple experimental para la medicién del efecto Hall. Una corriente eléctrica, I, que se inyecte entre
dos contactos ubicados en vértices opuestos fluird normalmente (izquierda). Al aplicar un campo magnético de intensidad
B,, perpendicular a la pelicula de espesor d, se desviard el recorrido de los portadores y se generara una diferencia de
potencial transversal, Vi, entre los dos contactos opuestos restantes. La desviacién de la corriente se debe a la fuerza de
Lorentz: F = q¥ x B.

IB

donde d es el espesor de la pelicula y Ry se denomina coeficiente Hall que, en el caso mas

general, se expresa

—nu2 + py;

RH - o>
e (nu, +puy)”

(2.27)

contemplando el transporte eléctrico debido tanto a los electrones como a los huecos. Los

coeficientes u, y u; son las movilidades y n y p son las concentraciones de electrones y
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huecos, respectivamente. Si el transporte eléctrico se debe a un sélo tipo de portador basta
hacer p = 0 o n = 0 en la ecuacién 2.27. Por lo tanto, si se mide el voltaje Vy se puede
determinar la concentracién de portadores mediante la combinacién de las ecuaciones 2.26

y 2.27.

Las movilidades u, o u;, pueden calcularse si se tiene en cuenta que la resistencia, R,
de la muestra estd relacionada con la resistividad, p, mediante R = pl/A, donde A = ad
seglin la Fig. 2.20, y que ademds 0 = 1/p = eup o —eun. Con esto, seguin las ecuaciones
2.19y 2.27 la movilidad se puede expresar como

Ryl
T adv’

u (2.28)

que es simplemente el cociente entre Ry y p.

El efecto Hall se aplicé en este trabajo para determinar la movilidad y la concentracién
de fésforo en las peliculas dopadas externamente del Capitulo 6. Para la medicién se utilizé
un electroimdn generando un campo de 509 mT (& 5000 G) alimentado con una fuente de
corriente continua operando a 15 A. La corriente inyectada en la muestra fue provista por
una fuente de corriente de precision Keithley 6220, cuyo rango de operacion se encuentra

entre 10713 y 107! A, y los voltajes transversales se midieron con un multimetro Keithley.

2.5.4. Curval-V

Las curvas I-V se adquieren aplicando una diferencia de potencial a un material y
midiendo la corriente que fluye por el mismo. De esta manera se puede obtener infor-
macion sobre la resistividad del material, la calidad de los contactos y su comportamiento
6hmico, el funcionamiento de una juntura semiconductora, etc. En la Fig. 2.27 se muestran
algunas curvas obtenidas en este trabajo para determinar la calidad de los contactos de Al
depositados por evaporacion sobre diferentes peliculas de a-Si:H. Se pueden observar dos
casos, en los cuales se tiene un buen contacto 6hmico (comportamiento lineal) y un mal
contacto no-6hmico (comportamiento no lineal). En general, los malos contactos indican la
presencia de 6xido entre la pelicula semiconductora y el metal utilizado, aunque también
pueden observarse comportamientos no lineales cuando se deposita un metal que no es

adecuado para el semiconductor bajo estudio.
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Figura 2.27: Mediciones del comportamiento -V de peliculas de a-Si:H a las cuales se les depositaron contactos coplanares
de Al por evaporacion. En el gréfico de arriba se observa un comportamiento lineal, indicando un buen contacto 6hmico,
mientras que en el de abajo se pierde la linealidad, dando cuenta de un mal contacto eléctrico.

Para estas mediciones se utilizé6 un picoamperimetro Keithley 6487, integrado con

fuente de voltaje.
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Capitulo 3

Cristalizacion en fase solida de

a-Si:H

En este capitulo se investigan los cambios en las propiedades estructurales de peliculas
de a-Si:H intrinseco durante la cristalizacién por SPC llevada a cabo por el método de CFA.
En base a los resultados obtenidos se discute el rol de la formacién de huecos (voids de aqui
en adelante) y de la efusién del H en el proceso de cristalizacion. Se estudiaron peliculas
depositadas sobre vidrio Schott AF-37, para cinco valores de T, diferentes, a saber: 150,
200, 250, 300 y 350 °C. Para cada una de estas temperaturas se deposité también el
a-Si:H sobre sustratos de c-Si, de manera tal de tener una referencia para las mediciones

de transmitancia en el IR y poder determinar el valor del contenido de H (Cy).

El recocido térmico para lograr la cristalizacion del a-Si:H por SPC fue realizado en
un horno tubular convencional bajo un flujo constante de N, a presién atmosférica. Para
estudiar la evolucidn estructural de las peliculas, desde el estado amorfo (inicial) al estado

nanocristalino (final), se llevé a cabo el siguiente proceso térmico:

a) 4h a 400 °C (deshidrogenacion)
b) 4ha500°C
¢) 4ha600°C

d) 4ha650°C
La velocidad de aumento de la temperatura se mantuvo siempre fija en 1 °C/min. Luego de
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cada etapa de recocido, el proceso fue interrumpido y las muestras se extrajeron del horno
para realizar las mediciones. Las peliculas depositadas sobre sustrato de c-Si se recocieron

junto con las muestras sobre vidrio para poder seguir la evolucién de Cy.

El analisis de la evolucién estructural de las peliculas se realizé mediante mediciones

de transmitancia en el IR, reflectancia en el UV, espectroscopia Raman y XRD.

3.1. Influencia de T,

Es un hecho conocido que la temperatura a la que se fabrica la pelicula de
a-Si:H afecta remarcablemente al valor de Cy, a la densidad y a la cantidad de voids
en la estructura del material de base [82]. Por lo tanto, T, tendrad una fuerte influencia
en el proceso de cristalizaciéon del a-Si:H, ya que la evolucién de la microestructura
depende en gran medida del material de partida. Tanto la cantidad de enlaces colgantes
(dangling bonds) como el grado de desorden estructural se ven incrementados si se reduce
T, en la deposicién del a-Si:H, lo cual también aumenta la velocidad de deposicién por

PECVD [83].

3.2. Influencia de Cy

La tasa de nucleacién y la cristalizacion del a-Si:H se consideran fuertemente
relacionadas a los defectos estructurales existentes en las peliculas. Mas aun, se ha
demostrado que la presencia de voids en el material precursor puede producir una
cristalizacién mas rdpida [58, 84]. Mas alld de esto, varios autores [85, 86, 87, 88] han
resaltado la importancia de la presencia del H en el proceso de cristalizacién, mientras que

el mecanismo detallado de su influencia no se comprende atin completamente [86].

Godet et al. [85] mostraron que los d&tomos de H méviles promueven la formaciéon de
nanovoids e incrementan la cantidad de &tomos de Si no coordinados en un paso previo a la
cristalizacién del a-Si:H. Por otro lado, Kim et al. [88] sugirieron que el recocido quimico
realizado con plasma de H en peliculas de a-Si es un método muy efectivo en cuanto a
la mejora que produce en la velocidad de crecimiento del grano. Ademas, Street [89] ha
propuesto que, durante el proceso de PECVD, el H interacttia con los enlaces Si-Si e induce

una transicion del estado amorfo al cristalino.
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T,  Velocidad de deposicién Espesor Gap 6ptico Indice de refraccién

°C) (A/s) (um) (eV) n(A — o0)
150 16 0,9 1,86 2,81
200 21 3,7 1,73 2,87
250 11 2,0 1,67 2,86
300 6 1,1 1,69 3,34
350 6 0,9 1,66 3,24

Tabla 3.1: Valores de los parametros medidos y calculados para las muestras en su estado amorfo inicial.

La Tabla 3.1 presenta los valores de los parametros de deposiciéon (T, y velocidad
de deposicion) para cada una de las muestras depositadas en este trabajo, junto con los
espesores, gaps de energia e indices de refraccién para bajas energias determinados por

los métodos dpticos descriptos en la Seccién 2.4.1.

En la Fig. 3.1 se presentan los espectros de transmitancia en el IR de la muestra
depositada a 200 °C, en su estado inicial amorfo (linea sélida) y luego de su evolucién
con los sucesivos recocidos. Las diferentes bandas de absorcion de los enlaces Si-H,, se

ven claramente. El valor de Cy de las muestras se calculd por integracion de la banda de

T T T T 7/ T T j T
100
§ 80
S
Q
=
8
g
S 60 inicial .
a -~~~ 4h/400°C
--------- 4h/500°C
- 4h/600°C
40 s ' - '
600 800 2000 2200

Nuamero de onda (cm™)

Figura 3.1: Evolucidn del espectro de transmitancia en el IR a través de las diferentes etapas de recocido para la muestra
depositada a 200 °C. Una pequeiia cantidad de enlaces hidruros queda remanente luego de 4 h a 600 °C, lo cual se debe al
elevado valor de Cy inicial de esta muestra.

absorcién de 640 cm™!, que corresponde al modo de oscilacién del tipo wagging de las

ligaduras Si-H,,. La expresion que se utilizd para el célculo es

w

J a(w)
Cy=A do, (3.1)
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donde para la constante de proporcionalidad se tomé el valor A= 2,1 x 10'° em™2 [90].
Se ha demostrado anteriormente [59, 91] que, a medida que Cy aumenta, una mayor
fraccion de H se incorpora a la matriz de a-Si formando grupos o clusters en la superficie
interna de los nanovoids existentes en la pelicula. La fraccion remanente queda esparcida
en todo el resto de la pelicula en una fase denominada distribuida o aislada. La relacién
que existe entre estas dos fases puede considerarse como el grado de desorden estructural
en las muestras. En este sentido, un mayor desorden implica una mayor cantidad de voids

en el material. El parametro de microestructura, definido como

R — I5100

= (3.2)
I5000 + 12100

cuantifica aproximadamente la fraccion de H presente en la muestra en forma de
clusters [59]. Las cantidades Iy, € I5;00 son las integrales de las bandas de absorcion
de 2000 y 2100 cm ™}, respectivamente. El origen de estos modos se describié previamente
en la Seccién 2.4.1. Dado que los grupos de mono-hidruros ligados al a-Si dentro de voids
contribuyen también al modo de absorcién de stretching centrado en 2100 cm™! [92], en
cualquier caso, este modo estd relacionado con una desviacién respecto de una estructura
ideal de a-Si:H. El pardmetro R* se utiliza generalmente para caracterizar la calidad de la

microestructura de peliculas de a-Si:H [59, 93].

En la Fig. 3.2 se presentan las variaciones de Cy y de R* con T,. Como puede

20 d T T T T T T T T 0,8
9
15| 406
9
9
0k «—— 404

Concentracion de H (%)
Parametro de microestructura

[+ ] >
o
\o/ °
0 1 L 1 L 1 L 1 1 0,0
150 200 250 300 350

Temperatura de deposicion (°C)

Figura 3.2: Valores de Cy (rojo) y R* calculados (azul) para las muestras amorfas en funcién de T. R* fue calculado a partir
de las bandas de absorcién centradas en 2000 y 2100 cm™" del espectro de transmitancia en el IR y cuantifica la cantidad
de H presente en clusters. Ambas cantidades presentan la misma tendencia de disminucién a medida que se incrementa T;.
Las lineas se grafican s6lo como guias para la vista.
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verse, Cy aumenta a medida que T, disminuye. Esto estd en acuerdo con el conocimiento
ya existente acerca del a-Si:H obtenido mediante PECVD a la frecuencia estandar de
13,56 MHz [94, 95], que se utiliza generalmente. El parametro R* indica, ademads, que
las peliculas contienen aparentemente una mayor fraccion de H en clusters para menor
T;, lo cual implica que tienen una microestructura mas desordenada. La densidad de las
peliculas de a-Si:H obtenidas por PECVD disminuye con C; para porcentajes atdmicos por
encima de 6-8% [96, 97]. Los célculos de R* revelan, al mismo tiempo, que la fraccién
de H en clusters se incrementa abruptamente de ~ 0,15 a ~ 0,50 para las muestras
con valores de Cy mayores al 8%. Estos valores pueden estar indicando una presencia
importante de voids dentro de la estructura amorfa de las peliculas, depositadas a mas altas
velocidades y a temperaturas por debajo de los 250 °C. En la Ref. [59] se ha demostrado
que, independientemente de Cy, la cantidad de H aislado no excede al 4%. Mdas aun, el
H en clusters predomina para valores de Cy mayores al 10 %. Estos resultados concuerdan

con la tendencia observada de R* en las peliculas estudiadas en este trabajo.

A partir de los espectros de IR se puede calcular también la relacién de alturas entre
los picos de absorcién a 2000 y a 640 cm™!. Este cociente mide la fraccién de H ligado
como mono-hidruro. Los valores tipicos de este pardmetro para a-Si:H depositado a la
frecuencia estdndar de 13,56 MHz caen en un rango particular entre 0,45 y 0,66 [93, 98].

La Fig. 3.3 presenta una comparacion entre las muestras depositadas en el presente trabajo

0’8 ! T ! T ! T ! LT
@ cste trabajo (inicial)
| < otros trabajos (inicial) |
0,6 F o e .
o e o°
:55 ——————————————————————————————————————————————————————— O—————Q —————————————————————————————————
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[
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Figura 3.3: Comparacién entre muestras de este trabajo (circulos negros) y de otros trabajos (diamantes rojos) que utilizaron
frecuencias de RF menores. Se grafican las relaciones de intensidad entre las bandas de absorcién de 2000 y 640 cm™* en
funcién del valor de Cy inicial. Los valores tipicos para la frecuencia estandar de 13,56 MHz estan comprendidos en el rango
demarcado entre las lineas de rayas horizontales [93, 98].
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y aquellas de otros trabajos. Para menor Cy los valores obtenidos son similares, mientras
que para porcentajes por encima del 8% la proporciéon de mono-hidruros en las muestras

disminuye considerablemente respecto de otros trabajos.

Luego de la primera etapa de recocido para la deshidrogenacioén, durante 4 h a 400 °C,
los valores de Cy; caen apreciablemente por debajo del 5% en todas las muestras, como se
ve en la Fig. 3.4. Como consecuencia de este tratamiento, la muestra depositada a 150 °C,
se dafid severamente debido a una deshidrogenacion violenta causada por el alto valor
inicial de Cy. En las mediciones de reflectancia en el UV no se observa ningin cambio entre
el estado amorfo inicial y el estado luego del primer recocido. Ademas, la reflectancia en el
estado inicial es igual para todas las muestras. Al mismo tiempo, tanto en las mediciones

de Raman como en las de XRD no se distingue ningin cambio estructural.
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Figura 3.4: Evolucion de Cy con los recocidos. Luego de 4 h a 500 °C no queda practicamente H remanente en las muestras
depositadas a mayores temperaturas. Las lineas se grafican sélo como guias para la vista.

Durante la segunda etapa de recocido, a 500 °C, las muestras todavia liberan H. Al
final de esta etapa no se detecta ninguna sefial de absorcién en el IR proveniente de
enlaces Si-H para las muestras depositadas a mayor temperatura, mientras que un pequefio
porcentaje residual, menor al 2%, se observa para T, = 250 y 200 °C. Es interesante notar
que luego de 4 h de recocido a 500 °C todavia queda alguna cantidad remanente de H en
las muestras depositadas a menor temperatura. Los espectros de IR revelan que la banda
de absorcién de 2100 cm™! sigue presente (en proporcién considerable) en la muestra
depositada a 200 °C (ver Fig. 3.1), lo cual se deberia solamente a la presencia de mono-

hidruros localizados dentro de voids en la estructura, ya que la temperatura de efusién
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de los di-hidruros esta por debajo de los 500 °C [84, 99, 100]. El valor calculado del
parametro R* para esta muestra (~ 0,4) revela que atin una cantidad importante de H esta
ligado en forma de mono-hidruros dentro de clusters, en correspondencia con lo que se

deduce de la transmitancia en el IR.

Una vez concluida la etapa de recocido a 500 °C, nuevamente ni las mediciones de
XRD, ni las de espectroscopia Raman detectan signos de cristalizacién. Sin embargo, es
posible notar leves cambios en los espectros de reflectancia en el UV de las muestras, como
se puede ver en la Fig. 3.5. Esta figura presenta, en primer lugar, el espectro de una oblea

de c-Si (linea solida gruesa). Por su parte, la linea sélida fina corresponde al espectro de
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Figura 3.5: Reflectancia en el UV de las muestras luego de la etapa de recocido a 500 °C durante 4 h. Se observan diferencias
con respecto al estado amorfo inicial, en particular para las muestras depositadas a menor temperatura.

las muestras en su estado inicial amorfo, que es el mismo para todas ellas dentro del error
experimental. En este espectro no se observa ningun pico debido a la falta de orden de
largo alcance del material amorfo. Si bien los espectros de las muestras recocidas tampoco
presentan ningun pico destacable, difieren de todas maneras de los espectros del estado
amorfo. Todos ellos se aproximan al del ¢-Si en la regién 400-500 nm, quedando excluida
la posibilidad de que se haya formado una pelicula extrafia sobre la superficie. Las muestras
depositadas a menor temperatura presentan los cambios mas importantes, principalmente
en el rango de bajas longitudes de onda. La disminucién de la reflectancia en este rango
es causado tipicamente por dispersién del tipo Rayleigh producida por la rugosidad de
la superficie, que se incrementa como A~* siempre y cuando el valor medio (rms) de la

rugosidad vertical de la superficie dispersora sea mucho menor que la longitud de onda
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de la luz incidente [101]. El aumento de la rugosidad superficial puede estar indicando
cambios en la estructura producidos por el comienzo del proceso de cristalizacién. Este es
un resultado importante debido al hecho de que la reflectancia en el UV parece ser sensible
a cambios estructurales macroscopicos que no son detectados por espectroscopia Raman

ni por XRD.

A continuacién, las muestras fueron recocidas durante 4h a 600 °C. Esta es la
temperatura a la cual el a-Si comienza a cristalizar [102]. No se detecté la presencia de
H ligado mediante mediciones de transmitancia en el IR luego de este recocido, excepto
por una pequefia cantidad remanente como mono-hidruro en la muestra depositada a
200 °C, como puede verse en la Fig. 3.1. Los espectros de reflectancia en el UV y de XRD
después de este recocido se presentan en las Figs. 3.6 y 3.7, respectivamente. En ellos se
puede ver evidencia de que el proceso de cristalizacién ya tuvo lugar, especialmente en

las muestras depositadas a menor temperatura. En las mediciones de XRD se ve que las
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Figura 3.6: Reflectancia en el UV de las muestras luego de la etapa de recocido a 600 °C durante 4 h. Se ven signos de
cristalizacién para todas las muestras, excepto para la depositada a 350 °C.

muestras depositadas a menor temperatura no exhiben la presencia de una fase amorfa.
Los espectros fueron normalizados para tener en cuenta el efecto del espesor y, ademas,
fueron desplazados verticalmente para que se vean mas claramente. La reflectancia de
la muestra depositada a 350 °C no presenta cambios entre los recocidos a 500 y 600 °C,
mientras que su espectro de XRD corresponde al espectro tipico de una pelicula amorfa.
En las muestras que presentan signos de cristalizacion, el cociente entre las intensidades

de los picos (22 0) y (1 1 1) difiere de los reportados para polvo de Si [103, 62], lo que
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revela una orientacién preferencial en la direccién (1 1 1).
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Figura 3.7: Espectros de XRD de las muestras luego de la etapa de recocido a 600 °C durante 4 h. Se ven signos de
cristalizacién para todas las muestras, excepto para la depositada a 350 °C, de la misma manera que sucede con la
reflectancia en el UV.

A partir de los espectros de XRD de la Fig. 3.7 se puede estimar el tamafio de grano,

D, mediante la férmula de Scherrer

0,914
D=—" (3.3)
w3080

donde A = 1,5418 A es la longitud de onda de los rayos X, w; /2 €s el FWHM del pico
elegido, en radianes, y 6 es la mitad del angulo 26 de difraccion del pico correspondiente.
Para la determinacién del FWHM instrumental se utilizé una muestra de pc-Si en polvo.
Los célculos a partir del pico (1 1 1) de los espectros arrojaron un tamafio entre 24-28 nm
para las muestras depositadas a 200, 250 y 300 °C, que permiten aseverar la naturaleza

nanocristalina de las peliculas resultantes.

Realizando un andlisis de las alturas de los picos en los espectros de reflectancia
es posible estimar la cristalinidad y la calidad cristalina de las muestras [104, 105]. La
cristalinidad se puede relacionar con el cociente

Ri—R,

-s —si?
R{™ —R5™

B.4)

donde R; y R, son los valores de la reflectancia medidos para A = 275 y 365 nm, y el

superindice ‘c-Si’ se refiere a los respectivos valores conocidos del c-Si. De acuerdo con la
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Ref. [104], la definicién de AR se basa en el hecho de que la intensidad del pico de 275 nm
esta afectada por la cristalinidad y también por la rugosidad de la superficie, mientras que
la intensidad del pico de 365 nm esta afectada principalmente por la rugosidad. Por otro

lado, el factor de calidad cristalina se define como [105]

Qzl{Rl L R } (3.5)

—Si —Si
2 |RSST RS

Como puede verse en la Ref. [105], este factor cuantifica la similitud entre el espectro de
la muestra y el espectro del c-Si, siendo Q = 1 si los espectros son idénticos. Los valores
calculados para los parametros AR y Q, luego del recocido a 600 °C, se resumen en la
Tabla 3.2. Para T, = 350 °C fue imposible realizar el cdlculo ya que no hay picos presentes

en el espectro de reflectancia.

T, °CC) Q AR X,
200 0,91 081 0,095
250 0,88 0,71 0,97
300 0,79 0,31 0,90
350 — — 084

Tabla 3.2: Pardmetros calculados a partir de la reflectancia UV (Q y AR) luego de la etapa de recocido a 600 °C y a partir de
la espectroscopia Raman (X,) luego de la etapa de recocido a 650 °C. Para T, = 350 °C los pardmetros Q y AR no pudieron
ser calculados.

Como etapa final, se llevo a cabo un tltimo recocido a 650 °C durante 4 h. Luego de
esto, se observan signos cristalinos en todas las muestras, como resulta de las mediciones
de espectroscopia Raman que se presentan en la Fig. 3.8. El pico caracteristico del c-Si
centrado en ~ 521 cm™! estd presente e indica que la cristalizacién ha tenido lugar en el
conjunto completo de las muestras. Para poder determinar aproximadamente la fraccién
cristalina a partir de los espectros Raman se realizé un procedimiento de deconvolucién.
El proceso de ajuste de las curvas involucra las siguientes funciones: una linea de base
recta, un pico lorentziano centrado en 521 cm™! y dos picos gaussianos centrados en 480
y 500 cm ™! [79]. El origen de cada uno de estos modos ya fue descripto en la Seccién 2.4.4.
En el inserto de la Fig. 3.8 se presenta un detalle de las funciones utilizadas en el ajuste de

los datos.

La fraccién cristalina puede estimarse a partir de la ecuaciéon 2.16 de la Seccién 2.4.4.
Los valores de X_ calculados se presentan en la Fig. 3.9 (azul), junto con los valores

obtenidos para el FWHM del pico lorentziano centrado en 521 cm™! (negro) y el cociente
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Figura 3.8: Espectros Raman de las muestras luego de la tltima etapa de recocido a 650 °C durante 4 h. Se observa el pico
del c-Si aun en la muestra depositada a 350 °C, que no present6 sefiales cristalinas en los espectros de reflectancia y de XRD
en las etapas anteriores. El inserto presenta las funciones utilizadas para los procedimientos de ajuste: una linea de base
recta (linea sélida gris), un pico lorentziano en 521 cm™! (linea sélida negra), y dos gaussianos en 500 y 480 cm™! (lineas
de rayas azul y de puntos y rayas ), respectivamente.

Asoo/Aora (r0j0), donde Agy es el drea del pico de 500 cm™! (borde de grano) y Ay
es la suma de las dreas de todos los picos. Un valor méximo para X, de 97 % se obtuvo
para la muestra depositada a 250 °C, de acuerdo con un minimo en el valor del FWHM de
6,7 cm™! y un minimo en el pico correspondiente al borde de grano. La disminucién de
X. para mayores y menores temperaturas de deposicion es acompafiada con un aumento
en los valores del FWHM y del cociente Asqg/Aoral, 10 que deja ver una fuerte correlacion
entre estos parametros.
12 . . . . . . .
nl o/—"\ ]
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Figura 3.9: Parametros relacionados con la cristalinidad, calculados a partir de los ajustes y deconvoluciones de los espectros
Raman. Las tendencias del FWHM (negro) y de Asgg/Aioral (r0jo) concuerdan con la tendencia de X, (azul). Las lineas se
grafican s6lo como guias para la vista.
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Kim et al. [84] reportaron que los signos de cristalizaciéon, para muestras de
a-Si:H depositadas por PECVD a 200 °C con dilucién de H, aparecen en los espectros
Raman solo después de un recocido a 600 °C durante 12 h. Sin embargo, en este trabajo
se observan sefiales cristalinas después de solo 4 h de recocido a 600 °C. Del anélisis de
los resultados de la reflectancia en el UV y de la espectroscopia Raman, es posible concluir
que las muestras depositadas a menor temperatura poseen una mayor cristalinidad que
aquellas depositadas a mayores temperaturas. Como puede verse en la Tabla 3.1, los
espesores de las muestras disminuyen de 3,7 um para T, = 200 °C hasta 0,9 um para
T, = 350 °C. En principio es esperable que las muestras mds delgadas cristalicen antes
que las mas gruesas; sin embargo, no es ese el caso en el presente trabajo. Las muestras
que comienzan a cristalizar en primer lugar, y que ademds alcanzan un mayor grado de
cristalinidad, son aquellas depositadas a menores temperaturas (200 y 250 °C) que poseen
mayores espesores. Por lo tanto, se puede descartar cualquier efecto sobre la cristalizacién

relacionado con la diferencia de espesor de las muestras.

En trabajos anteriores [58, 84], se ha demostrado que un mayor grado de desorden
en el material precursor retarda la nucleacién y favorece el crecimiento de granos. Una
consecuencia de esto deberia ser una mayor fraccién cristalina final. En este trabajo, las
muestras con una estructura mas desordenada (es decir, que contienen una mayor cantidad
de voids), depositadas a menores temperaturas, presentan un proceso de cristalizacién
mas rapido, segin se observa en los resultados experimentales. Sin embargo, el desorden
estructural no es el Unico factor que debe considerarse en el proceso de cristalizacién. La
cantidad de H es significativamente alta en las muestras depositadas a menor temperatura.
Aun en la muestra depositada a 350 °C el contenido de H es importante. Por lo tanto, el

rol de la liberacion del H durante el proceso de recocido debe ser considerado.

Algunos autores estipulan que el H puede inducir la cristalizacién en una matriz
de a-Si:H [86]. Otros estudios [85] sugieren que para poder obtener peliculas de Si
microcristalinas, debe existir la presencia tanto de d&tomos de H como de enlaces Si-H,,.
De acuerdo con Godet et al. [85], el atrapamiento de un dtomo mévil de H por un enlace
fuerte de Si-H puede producir un enlace roto (dtomo de Si trivalente) y un cluster de dos

enlaces Si—H, formando un nanovoid (representado como SiH HSi), como se expresa en la
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siguiente reaccién

SiHSi + Si-H — Si® + SiH HSi, (3.6)

que describe por qué aparece como necesaria la formacién de la fase Si-H, para que
pueda tener lugar la cristalizacién. Esta reacciéon quimica contintia con la rotura de
enlaces Si-H y la recombinacién de H atémico para formar Hs, lo cual provee la energia
necesaria (recocido quimico) para el reacomodamiento de la red de Si, es decir para su
cristalizacién [106]. Los resultados obtenidos en este trabajo pueden interpretarse dentro
de este modelo, considerando que el a-Si no hidrogenado necesita recocerse a temperaturas
mayores a 600 °C y por mas de 12 h para que el proceso de cristalizacion comience. En las
muestras bajo estudio, sin embargo, un mayor valor de Cy da lugar a una cristalizacién

mas rapida.

La presencia de enlaces Si-H,, lleva a la produccidon de H atémico durante el proceso
de SPC. La interaccion del H con los enlaces Si-H resulta en una muy alta densidad de
cristalitos minusculos, que se corresponde con la densidad de voids. Este proceso parece
comenzar con el recocido a 500 °C, como se ve en los espectros de reflectancia en el UV de
la Fig. 3.6. Los cristalitos pueden actuar como semillas durante los recocidos subsecuentes a
600 y 650 °C, en los cuales crecen hasta colisionar con sus vecinos. Esto da como resultado

un material nanocristalino, de acuerdo con los resultados obtenidos.

3.3. Evolucion de las propiedades eléctricas

Esta seccion complementa el estudio sobre la evolucion de la microestructura durante
SPC de a-Si:H, extendiendo el andlisis para contemplar también la evolucién de las

propiedades de transporte eléctrico de las peliculas.

A partir de los valores de la Tabla 3.1 se puede observar un méaximo en la velocidad
de deposicion para T, = 200 °C. Se observa también que los indices de refraccién para las
muestras depositadas a mayores temperaturas (350 y 300 °C) son similares entre si y que,
a su vez, difieren del de las muestras depositadas a menores temperaturas. En cuanto al
valor del gap Optico, se observa una tendencia a aumentar a medida que disminuye T.

Ambas tendencias coinciden con las medidas de IR en un aumento del valor de Cy en las
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muestras. Esta tendencia puede verse claramente en la Fig. 3.2, presentada en la seccién

anterior.

Las mediciones de conductividad eléctrica a oscuras en funciéon de la temperatura,
de las muestras amorfas y recocidas a 400 °C, mostraron un mecanismo de transporte
activado. Esto estd en acuerdo con la ecuacién 2.17 introducida en la Seccién 2.5. A partir
de los ajustes de estas mediciones, para cada muestra se obtuvo la energia de activacién
para la conduccién eléctrica (E,). Como también se vio en la Seccién 2.5, E, determina
la posicién del nivel de Fermi (Er) dentro del gap del semiconductor. En la Fig. 3.10 se

presentan los valores de E, de las muestras amorfas y recocidas a 400 °C. Se observa
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Figura 3.10: Valores de E, de las muestras en su estado amorfo inicial (linea sdlida negra) y luego del primer recocido a
400 °C (linea de rayas roja). Las lineas se grafican s6lo como guias para la vista.

una diferencia importante entre los valores obtenidos para T, = 150 y 200 °C (cercanos
a 0,85eV) y los correspondientes a 250, 300 y 350 °C (alrededor de 0,5 ¢€V). Luego
del primer recocido, el valor de E, se vuelve similar en todas las peliculas, con valores
proximos a 0,8 eV. Como ya se menciono en la seccidén anterior, la muestra depositada a
150 °C se desprendi6 del sustrato, impidiendo su medicién subsecuente. El mecanismo de
transporte eléctrico de las muestras recocidas a 500 °C dejé6 de ser activado, excepto para
la muestra depositada a 200 °C, cuya E, no varié demasiado luego de este tratamiento
térmico, obteniéndose un valor de 0,82 eV. Estos cambios pueden explicarse en funcién
del valor de Cy de las muestras: E, define la posiciéon de Eg, el cual suele encontrarse
al medio del gap en estos amorfos intrinsecos. Las muestras depositadas a menores T,

poseen mucho H, ligado tanto en forma de mono- como de di-hidruro, por lo que su
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gap es mayor a 1,80 eV y el valor de E, es de aproximadamente 0,9 €V. En las muestras
depositadas a mayor T, el valor de Cy es menor y el H se fija preferencialmente como
mono-hidruro. Esto resulta en un material mas ordenado con gap de 1,65 eV y un valor
de E, ligeramente tipo n, de 0,60 eV. Durante el recocido a 400 °C, el H ligado como
di-hidruro efunde preferencialmente de las peliculas, dejando a todas las muestras con
valores de E, similares. Luego del recocido a 500 °C el H ha sido eliminado en gran medida,
dejando un material amorfo con una gran densidad de defectos en el gap, que se comporta
como un pseudometal. Por lo tanto, en general no se espera un comportamiento activado

de la conductividad a oscuras.

En la Fig. 3.11 (arriba) se presentan las conductividades a oscuras (o4;) y (abajo)
las fotoconductividades (o) determinadas experimentalmente. A mayores temperaturas
de deposicion se obtuvieron peliculas mas conductoras, observandose un maximo para
T, = 300 °C con un valor oz = 2 x 107% Q7 lem™! (circulos sélidos). Luego del primer
recocido a 400 °C, o 4; disminuye apreciablemente en las muestras depositadas a mayores
temperaturas, mientras que para T, = 200 °C se puede ver un leve incremento (cuadrados

solidos). Al finalizar el recocido a 500 °C (tridngulos sélidos) se oberva un aumento de o g
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Figura 3.11: Valores de oy (arriba) y de o; (abajo) de las muestras en su estado inicial amorfo (circulos), luego del
recocido a 400 °C (cuadrados) y luego del recocido a 500 °C (triangulos). Las flechas indican los cambios inducidos por los
recocidos. Las lineas se grafican sélo como guias para la vista.

para las peliculas depositadas a mayores temperaturas (350 y 300 °C), un valor idéntico
para la pelicula depositada a 250 °C y una disminucién por debajo del valor obtenido

inicialmente para la pelicula depositada a 200 °C. En este segundo recocido, si bien se
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modifican las propiedades de transporte eléctrico del material, se vuelve a observar la

tendencia de la variacion de o4 en funcion de T, obtenida en las muestras amorfas.

Con respecto a 0, en el estado inicial se observa que el cociente 0; /0 es mayor
para menores valores de T;, como se puede apreciar en la Fig. 3.11. El primer recocido
produce una disminucién de o; en la muestra depositada a 300 °C y una anulacién de
la misma para T, = 350 °C. En la muestra depositada a 250 °C se observa una leve

disminucién en o, mientras que para T, = 200 °C se observa un ligero aumento.

Las mediciones de la longitud de difusién (L,) de portadores minoritarios (huecos)
no muestran ninguna correlaciéon clara con T, en las muestras amorfas, con valores que
oscilan entre 150 y 240 nm (ver Fig. 3.12). Se obtiene el maximo valor de L, para la
muestra depositada a 300 °C. Sin embargo, después de someterlas al primer recocido de
400 °C los valores obtenidos se ordenan siguiendo una tendencia claramente decreciente
con el aumento de T;. Se destacan una gran disminucién de L, para T, = 300 °C, ninguna
variacién para T, = 250 °C y un aumento en la muestra obtenida a T; = 200 °C. Estos
cambios se correlacionan con la variacion de Cy, y se pueden explicar andlogamente
a como se hizo anteriormente con los valores de o 4. Las muestras recocidas a 500 °C
pierden su fotoconductividad, por lo cual no fue posible realizar mediciones del parametro

L4 en dicha instancia.
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Figura 3.12: Valores de Ly en funcién de T; de las muestras amorfas (circulos negros) y luego del recocido a 400 °C
(cuadrados rojos). La linea se grafica sélo como guia para la vista.

La efusién paulatina del H, inducida por los recocidos, deja dangling bonds en

70



N. Budini CAPITULO 3. CRISTALIZACION EN FASE SOLIDA DE A-SI:H

la estructura amorfa de atomos de Si. Estos enlaces pueden reacomodarse, formando
ligaduras Si-Si, o bien quedar libres y actuar como centros de recombinacién, contribu-
yendo a la densidad de defectos en el gap del semiconductor. Los defectos afectan a las
propiedades de transporte eléctrico del material, disminuyendo la conductividad y, por
ende, también la longitud de difusion. Podemos entonces correlacionar la disminucion de
Cy, luego del recocido a 400 °C, de las muestras depositadas a 300 y 350 °C con la fuerte
disminucién de o4, o; (Fig. 3.11) y L, (Fig. 3.12). El valor de Cy; es menor también en
la muestra depositada a 250 °C y sigue estando acompafiado por una caida en oy, 0,
y L4. En cambio, la fuerte disminucién de Cy para la muestra depositada a 200 °C no se
corresponde con el aumento observado en o4, 0; v Ls. En este caso, se puede deducir
que el reordenamiento de la estructura inducido por el recocido mejora las propiedades
de transporte de esta muestra. El alto valor inicial de Cy podria ser el responsable de
este comportamiento, diferente al de las demas muestras. Los reacomodamientos a gran
escala de ligaduras entre atomos de Si dan lugar a la formacién de nucleos o dominios
cristalinos en el recocido a 500 °C, como ya se ha mencionado en la seccién anterior. Estos
son muy numerosos Yy, al efectuar el recocido a 600 °C, crecen rapidamente formando
granos pequeflos. Los espectros de XRD de estas peliculas, ya presentados en la Fig. 3.7,
permiten confirmar la existencia de estructuras nanocristalinas luego del recocido a 600 °C

durante 4 h.

3.4. Conclusion

Se estudio el proceso de SPC de peliculas de a-Si:H depositadas por PECVD a
diferentes temperaturas y a altas velocidades. Para esto, se sigui6 la evoluciéon de
la microestructura de las peliculas y su influencia en el proceso de cristalizacion. El
tratamiento térmico consistié en cuatro etapas isocréonicas de 4h a 400, 500, 600 y
650 °C. Al finalizar cada una de estas etapas las muestras se extrajeron del horno para
su caracterizacidon. La evolucién de la cristalizacion se control6 a través de mediciones
de reflectancia en el UV, espectroscopia Raman y XRD. Los mayores valores de X, se
encontraron para las menores temperaturas de deposicién. En particular, como se ve
claramente en los resultados de Raman luego del ultimo recocido de 4h a 650 °C, la

muestra depositada a 250 °C presentd la mayor fraccidn cristalina. Se concluye que la
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liberacién del H y el desorden estructural en el material influyen fuertemente en el proceso
de cristalizacion. Los altos valores de Cy dan lugar a una mayor densidad de nticleos
cristalinos, que no permiten que los granos crezcan hasta tamafios considerables. Esto da
como resultado un material nanocristalino con tamafios de grano en el rango 24-28 nm.
Por lo tanto, para obtener un mayor tamaifo de grano se debe establecer un régimen de
crecimiento de la pelicula diferente en el cual no haya incorporaciéon de H y en el cual
el grado de desorden estructural sea de moderado a alto. Una forma posible de lograr
esto es depositar la pelicula a ultra-altas velocidades de deposicion y a altas temperaturas,
sin embargo esto necesita ser investigado en mayor detalle. Un resultado importante se
obtuvo con respecto a la reflectancia en el UV, ya que se detectaron las primeras instancias
del proceso de cristalizacion luego del recocido a 500 °C. Esta técnica aparece entonces
como un método mas sensible, dado que permite detectar la cristalizacion incipiente antes

que las técnicas de espectroscopia Raman y XRD.

En cuanto a las propiedades de transporte eléctrico, en las muestras depositadas a
250, 300 y 350 °C se observa una correlacién entre los cambios de E,, Ly, 04 V 01 ¥
los valores de Cy y la estructura del H ligado, luego de los tratamientos térmicos a 400
y 500 °C. Para T, = 200 °C esta tendencia es diferente. Al efectuar el recocido a 500 °C
se pierde la fotoconductividad de las muestras, excepto en aquella depositada a 200 °C,
que nuevamente se escapa de la tendencia general. El comportamiento particular de esta
muestra permite aseverar la existencia de diferencias estructurales en las peliculas para

distintos valores de T.

Las propiedades eléctricas del material resultante, luego del proceso térmico descripto
en este trabajo, no son las esperadas para aplicaciones en dispositivos fotovoltaicos. Esto se
debe principalmente al pequefio tamafio de grano obtenido y a una presencia importante
de borde de grano amorfo. Este tltimo controla el transporte eléctrico y, por lo tanto, es
de fundamental importancia en este tipo de aplicaciones. La influencia de la fase amorfa
remanente sobre las propiedades de transporte puede minimizarse mediante el desarrollo
de un proceso que permita el crecimiento de granos cristalinos de tamafios mayores, como

se describe en los capitulos subsiguientes.
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Capitulo 4

Cristalizacion inducida por Ni de

a-Si:H

A lo largo de este capitulo se presentan los resultados alcanzados durante la
investigacion realizada sobre capas delgadas de pc-Si obtenidas mediante cristalizacién por
NIC de a-Si:H. Se estudiaron diferentes concentraciones de Ni y temperaturas de recocido,
con el objetivo de encontrar un tratamiento térmico 6ptimo para peliculas con espesores en
el rango 300-500 nm. La densidad superficial de Ni depositada por sputtering se determiné
en muestras testigo mediante espectroscopia de absorcién atémica [54], y varié entre
1,6x10'° y 1,6 x10'® 4t./cm?. Los recocidos se efectuaron en horno convencional a presién
atmoésferica bajo flujo constante de N,. Luego de una primera etapa de deshidrogenacion
a 400 °C durante 24 h, las muestras se recocieron durante diferentes periodos de tiempo a
temperaturas entre 500 y 650 °C. La cristalizacién se monitore6 por MO, SEM, reflectancia

en el UV y XRD.

4.1. Influencia de impurezas dopantes

Se buscoé un proceso térmico que induzca una transformacién en fase solida de una
capa amorfa y que resulte en un material policristalino con el mayor tamafio de grano
posible. Por ser el sistema mas simple, se comenzé estudiando la cristalizacién por NIC
de Si intrinseco. Dado que el enfoque esta dirigido a aplicaciones fotovoltaicas, luego

se estudio el efecto de elementos dopantes en la cristalizaciéon de las peliculas. Las tres
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capas individuales que, al juntarlas, conformarian una celda solar de estructura simple

(homojuntura) son:

1. la capa p~, levemente dopada con B (~ 10'® 4t./cm®)
2. la capa p™, fuertemente dopada con B (~ 107 4t./cm?)

3. la capa n™, fuertemente dopada con P (~ 10! 4t./cm?)

y deben estudiarse separadamente, antes de investigar la formacidon de las junturas

correspondientes.

4.1.1. Siintrinseco

La Fig. 4.1 (circulos rojos) presenta el espectro de XRD de una muestra intrinseca en

su estado inicial. Dado que no se observa ningtin pico de difraccién, se puede asegurar que
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Figura 4.1: Patrén de XRD de la muestra intrinseca en su estado inicial amorfo (circulos rojos) y luego del recocido a 550 °C
durante 36 h (linea sélida azul). Comparando el espectro con el del polvo de Si (linea de rayas negra) se puede comprobar
la orientacién preferencial (1 1 1) de la pelicula cristalizada.

el material en su estado inicial es amorfo. Esto se confirma también con los resultados de
las mediciones de reflectancia en el UV, que se presentan mas adelante.

En la Fig. 4.2 se observa una imagen de MO, tomada en modo de reflexién, de una
muestra intrinseca parcialmente cristalizada con un espesor de 0,3 um. Esta muestra se

cubrié con una densidad de Ni de 3 x 10> 4t./cm?, se recocié durante 12 h a 550 °C y fue
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Figura 4.2: Imagen de MO de una muestra intrinseca recocida a 550 °C durante 12 h y atacada quimicamente con solucién
Secco.

atacada quimicamente con solucidon Secco para poder observar los bordes de grano. En la
imagen se pueden ver granos en forma de disco, algunos de los cuales tienen un didmetro

de ~ 25 pm y estdn aun en crecimiento.

La Fig. 4.3 es una imagen de SEM de la misma muestra, focalizada en la regién
de un borde de grano. Dentro de los granos se aprecian pequefias regiones en las que
quedaba material amorfo remanente, y que fue removido durante el ataque quimico con

Secco. Por otro lado, en el frente de crecimiento del grano se ve una estructura en forma

Figura 4.3: Imagen SEM de la muestra intrinseca de la Fig. 4.2, en la cual se observa la regién del borde de grano.

de red de agujas cristalinas entrelazadas. El ancho de estas agujas cristalinas es de unos
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100 nm. Las direcciones primarias y secundarias de estos brazos forman angulos de 70° o
100°, lo cual se conoce como estructura de red de agujas bi-direccionales [107]. Esto indica
que el cristal exhibe una orientacion preferencial en la direccién (1 1 0) con respecto a la
normal a la superficie de la pelicula. Como ya se describié en la Seccién 2.3.2, se sabe
que en las primeras etapas del proceso de cristalizacion se produce la difusion de los
atomos de Ni para formar precipitados de NiSi,, que deben alcanzar un tamafio critico
para que la cristalizacién pueda proceder [63]. Estos precipitados pueden formarse a
temperaturas tan bajas como 350 °C, en las primeras etapas del recocido térmico, y actian
como semillas para el crecimiento del c-Si. El NiSi, se forma en estructuras octaédricas
que poseen ocho caras en los planos {1 1 1}. La pequefia diferencia de solo 0,4 % entre las
constantes de red de los planos (1 1 1) del Si y del NiSi, facilita la formacién de c-Si en
las caras {1 1 1} de los precipitados. Estudios hechos in-situ han revelado que las agujas
de c-Si crecen en las direcciones (1 1 1) a partir de la migracién de los precipitados de
NiSi, [63, 51]. Sélo los precipitados que estén orientados en las direcciones (1 1 0), que
tienen cuatro caras {1 1 1} perpendiculares a la superficie del a-Si, pueden dar lugar al
crecimiento de largo alcance de los cristales. Dependiendo del espesor de las muestras, se
puede producir una mezcla de crecimientos verticales y laterales; por ende, es importante
estudiar la cristalizacién de muestras con diferentes espesores. En las direcciones laterales,
las regiones cristalinas crecen hasta que colisionan con una regién vecina, con lo cual la
densidad de estos precipitados de NiSi, determina el tamafio de grano. Debido a que esta
densidad estd relacionada con el espesor promedio de Ni depositado sobre las muestras
de a-Si, se necesita una determinacion precisa de las concentraciones de Ni iniciales. La
concentracién remanente de Ni en las muestras cristalizadas también es un parametro
importante para algunas aplicaciones, dado que la contaminacién de Ni puede alterar
las propiedades eléctricas del material. La técnica de elipsometria puede ser utilizada
para determinar la concentraciéon de Ni dentro de las peliculas cristalizadas, como se ha
demostrado recientemente [108, 109, 110]. En las Refs. [108, 109] los autores demuestran
que las peliculas cristalizadas a partir de a-Si intrinseco mantienen su naturaleza intrinseca,
es decir, el nivel de Fermi queda localizado cerca del centro del gap. Esta es una indicacion
de que al menos el Ni no actia como una impureza eléctricamente activa. Basandose
en esta evidencia, no se espera un efecto apreciable de la contaminacién del Ni en

las propiedades de las peliculas dado que las concentraciones utilizadas son levemente
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menores que aquellas reportadas en las Refs. [108, 109].

La orientacién preferencial de las peliculas estudiadas en este trabajo se confirma
a partir de los espectros de XRD, ya presentados en la Fig. 4.1 (linea sdlida azul),
tomados de una muestra intrinseca luego de 36 h de recocido a 550 °C. De acuerdo a la
American Standard for Testing Materials (ASTM), tarjeta niimero 27-1402, las intensidades
integradas relativas para los picos (1 1 1) y (2 2 0) son 100:55 para cristales aleatorios de
Si [103]. De la Fig. 4.1 se obtiene un valor de 100:5, lo cual implica una mayor orientacién
preferencial comparada con la de otros trabajos [111, 103, 112]. La fuerte orientacién de
los granos es importante en aplicaciones practicas dado que las propiedades del material

deben ser uniformes a lo largo de las dimensiones del dispositivo.

4.1.2. Sidopado con B (tipo p)

En la Fig. 4.4 se presenta una fotografia de una muestra dopada tipo p~ cris-
talizada, con un tamafio de grano de (26,7 +4,0) um y una concentracién de Ni de

8,8 x 10'° 4t./cm?, luego de 24 h de recocido a 550 °C. Se puede observar la colisién

Figura 4.4: Imagen de MO de una muestra levemente dopada con B, recocida a 550 °C durante 24 h, con una concentracién
de Ni de 8,8 x 10'° 4t./cm?, y atacada quimicamente con solucién Secco.

entre los granos cristalinos dando lugar a bordes de grano rectos. La alta cristalinidad
de esta pelicula se confirma mediante mediciones de reflectancia en el UV, presentadas en
la Fig. 4.5. Como se puede ver, el espectro de la muestra tipo p~ (linea de rayas roja) es
similar al de una oblea de c-Si (Iinea sélida negra). La pequefia diferencia puede atribuirse

a la presencia de bordes de grano. Esta figura también confirma la naturaleza amorfa de la
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Figura 4.5: Espectro de reflectancia en el UV de la muestra levemente dopada con B de la Fig. 4.4, en sus estados amorfo
(linea sdlida gris) y cristalizado (linea de rayas roja). También se presenta el espectro de una muestra fuertemente dopada
con P (linea de puntos y rayas azul) y de una oblea de c-Si (linea sélida negra). Se pueden observar los diferentes grados
de cristalizacién.

muestra en su estado inicial (linea sélida gris), cuyo espectro sin ningin pico distinguible

es tipico del a-Si.

Para concentraciones de B mayores, en las muestras p™ (10'° 4t./cm®), con igual
espesor, concentracién de Ni y tratamiento térmico, se obtienen granos en forma de disco
de menor diametro, tipicamente menor a 12 um, como se vera mas adelante. Esto puede
ser una indicacion de que el B promueve la nucleacion del NiSi,. En a-Si intrinseco, el NiSi,
se forma usualmente a temperaturas por encima de 350 °C. Sin embargo, en Si fuertemente
dopado con B, Lu et al. [113] reportaron la formacién de NiSi, a temperaturas tan bajas
como 250 °C. La naturaleza sustitucional del B provoca que los 4tomos de Ni se comporten
como impurezas intersticiales mds mdviles, por lo tanto facilitando la nucleacién de los

di-siliciuros [70].

4.1.3. Sidopado con P (tipo n)

Por ultimo, se estudio la cristalizacion por NIC en muestras fuertemente dopadas tipo
n de 0,3 um de espesor. En este caso se observo que, luego de un recocido de 12h a
550 °C, los nticleos son pequefios y tienen bordes irregulares. Los cristales crecen en forma
de agujas sin ninguna orientacidn preferencial, como se puede ver en la Fig. 4.6. Luego de

35 h de recocido a 550 °C, los granos cristalinos incrementan su tamafio sin alcanzar una
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Figura 4.6: Imagen de MO de una muestra fuertemente dopada con P (tipo n™) luego de un recocido a 550 °C durante 12 h.
Se observa un crecimiento de los granos en forma de agujas sin ninguna orientacién preferencial.

cristalizacién completa.

Para lograr que esta muestra cristalice completamente fue necesario realizar un
recocido a 650 °C durante 24 h. De esta manera se obtuvo una pelicula policristalina
con una mezcla de dos tipos de granos, como puede apreciarse en la imagen de MO

presentada en la Fig. 4.7. En ella se ven granos de ~ 7 um, originados por los ntcleos

Figura 4.7: Imagen de MO de la misma muestra de la Fig. 4.6 luego de ser recocida a 650 °C durante 24 h, para alcanzar
la cristalizacién completa. Se observan dos tipos de granos: en forma de disco, crecidos a partir de nticleos de NiSi,, y
nanocristales obtenidos por la cristalizacién espontdnea del a-Si:H, debida a la elevada temperatura.

de NiSi,, rodeados por nanocristales originados por la cristalizacién espontdnea del
a-Si:H producida por la elevada temperatura. La naturaleza mixta de esta pelicula también

se observa en el espectro de reflectancia en el UV de la Fig. 4.5 (linea de puntos y rayas
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azul). Este experimento revela claramente que las altas concentraciones de P no afectan
a las etapas de incubacion y nucleacién, aunque si influyen fuertemente en la etapa de
crecimiento de los granos. Este comportamiento estd en concordancia con los resultados de
Ahn et al. [107], quienes encontraron en sus experiencias que la velocidad de crecimiento
de grano disminuye drasticamente a medida que se incrementa el dopaje tipo n. Sin
embargo, los resultados alcanzados en este trabajo difieren de los reportados por Pas et
al. [114], en cuya investigacién concluyen que el P retarda las etapas de incubacién y
nucleacién. También se contradicen los reportes de Kim et al. [66], al observar que los
granos crecen en forma de aguja para bajas concentraciones de P y en forma de disco
para altas concentraciones. Mas experimentos, incluyendo una determinacién precisa de
la concentracién de Ni dentro de las muestras, serian necesarios para clarificar el efecto

del dopaje con P en la cristalizacion del Si.

4.2. Influencia de la concentracidn superficial de Ni

Las peliculas dopadas levemente con B (~ 10'® 4t./cm®) se comportan de manera
similar a las peliculas intrinsecas, resultando en peliculas policristalinas homogéneas.
La Fig. 4.8 (linea sodlida) presenta el tamafio de grano promedio como funcién de la
concentracién de Ni, para una serie de muestras con 0,5 um de espesor. Se obtiene un

tamafio maximo de (26,7 £ 4,0) um para una concentracién de Ni de 8,8 x 10'° at./cm?.
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Figura 4.8: Tamaios de grano promedio, en funcién de la concentracién de Ni, de las muestras dopadas tipo p~ (linea sélida
negra) y tipo p* (linea de rayas roja) obtenidos luego del recocido a 550 °C durante 24 h. Las lineas se grafican sélo como
gufas para la vista.
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Cuando se depositan concentraciones ain menores de Ni sobre la superficie de las
muestras, el tamafio de grano final obtenido puede ser mayor. En la Fig. 4.9 puede verse
el efecto de la concentraciéon de Ni en el tamaiio final de los cristales obtenidos luego
del proceso de SPC de las peliculas intrinsecas. Se obtiene un tamaiio de grano méaximo de
(115 £ 35) pum en las muestras intrinsecas con una concentracién de Ni de 1x 10 4t./cm?,
que decrece tanto para concentraciones menores como para mayores. Sin embargo, aun
con una concentracion de Ni de 2,5 x 10'* 4t./cm? el tamafio de grano se mantiene por
encima de los 80 um. Estas concentraciones estdan dentro del rango de valores utilizados
por otros autores [115, 116, 117], y no parecen afectar a las propiedades eléctricas de
transporte. Los tiempos de vida media de los portadores minoritarios para estos valores
han resultado ser tan altos como 19 ps, permitiendo que estas peliculas puedan utilizarse

en dispositivos fotovoltaicos [118].
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Figura 4.9: Tamafio de grano final como funcién de la concentracién de Ni depositada por sputtering sobre muestras
intrinsecas. La linea se grafica sélo como guia para la vista.

4.3. Conclusion

En resumen, se concluye que el agregado de Ni a peliculas de a-Si:H intrinsecas
o levemente dopadas con B induce la cristalizaciéon con granos en forma de disco y
tamafios mayores a 25 um. Esto se obtiene aun en peliculas con espesores intermedios
entre 0,3 y 0,5 um, aportando nueva informacién a los resultados ya obtenidos por otros

autores, mayormente en peliculas mds delgadas (de espesor menor a 0,1 um). Los granos
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resultan fuertemente orientados en la direccién (1 1 1), lo cual es importante desde el
punto de vista de la aplicacién de estas peliculas en dispositivos. La presencia de altas
concentraciones de dopantes como el B o el P producen una reduccion en el tamafio
de grano. El P parece retardar la etapa de crecimiento del proceso de cristalizacion,
aunque se deben realizar mds experimentos incluyendo una precisa determinacién de la
contaminacion residual de Ni dentro de las muestras. El proceso de cristalizacién por NIC
de a-Si:H aparece como apropiado para la obtencién de peliculas de pc-Si como material

de base para la fabricacién de dispositivos fotovoltaicos.
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Capitulo 5

Cristalizacion epitaxial de a-Si:H

En este capitulo se continia explorando el proceso NIC de peliculas delgadas de
a-Si:H para obtener peliculas policristalinas. En particular, se presentan aqui los resultados
obtenidos del estudio de la utilizacién de estas peliculas de pc-Si como capas semilla para la
subsecuente cristalizacion epitaxial en fase sélida de peliculas amorfas depositadas sobre
ellas. Con esto se busca encontrar un proceso acorde a la produccién de celdas solares
policristalinas. La estructura final propuesta para la celda es vidrio/metal/p™ /p~/n™/TCO,
donde la capa p' actuaria como capa posterior (BSF), la p~ cumpliria el rol de
capa absorbente de la radiacién, la n™ seria el emisor de la celda y el TCO es un
oxido transparente conductor (o transparent conducting oxide) utilizado como proteccién
y contacto frontal al mismo tiempo. A través del procedimiento estudiado se busca
aprovechar el gran tamafio de grano obtenido en la cristalizacion por NIC, que es un
parametro importante en celdas solares policristalinas. Para esto se comenz6 por etapas, al
igual que antes, estudiando la cristalizacién de capas aisladas y luego la cristalizacién
de capas amorfas depositadas sobre las capas semilla, previamente cristalizadas. Se

depositaron tres series de muestras, a saber:

(a) intrinsecas, con espesores en el rango 1000-1400 nm
(b) tipo p~, con espesores de 600 nm

(c) tipo p*/p~, con espesores de 80/320 nm (400 nm en total)

La concentracién de Ni, varié entre 2,5 x 10'* y 3 x 10'® 4t./cm?. Igualmente a como se

realiz6 hasta aqui, las muestras se recocieron en horno convencional a presién atmosférica
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bajo flujo de N,. Luego de una etapa de deshidrogenacién a 400 °C, las muestras fueron

recocidas por diferentes periodos de tiempo a temperaturas entre 550 y 580 °C.

Utilizando las muestras cristalizadas de la serie (¢) como capas semilla, se depositd
sobre ellas una pelicula adicional de a-Si:H tipo p~, con un espesor de 1 um. Luego
se recocieron a 400 °C para su deshidrogenacién y a 570 °C para llevar a cabo la
cristalizacién. El objetivo de este recocido es lograr un proceso de cristalizacion epitaxial
en fase solida, en el cual la capa amorfa superior copie la estructura policristalina de la
capa semilla inferior. La idea detrds de esto es dejar cualquier contaminacién metalica

remanente lejos de la juntura p~/n™.

La cristalizacion se controlé por MO, SEM, XRD y espectroscopia Raman.

5.1. Capa intrinseca

La Fig. 5.1 muestra los espectros Raman de las muestras de la serie (a) en diferentes

etapas del proceso de cristalizacién. El primer espectro desde arriba corresponde al

| inicial (amorfo)

L 6h/580 °C

- 24h/580 °C

Intensidad (u. arb.)

300 360 420 480 540 600 660

o . -1
Corrimiento Raman (cm )

Figura 5.1: Espectros Raman de una muestra intrinseca en diferentes etapas del proceso de cristalizacién. Se presenta el
espectro del c-Si como referencia. La linea de rayas vertical indica la posicién del pico del c-Si centrado en 521 cm™!.

estado inicial amorfo. El pico ancho centrado en 480 cm ™! evidencia la naturaleza amorfa
del material. La muestra se cubrié luego con una densidad de 1 x 10'® 4t./cm? de
Ni y se deshidrogen6 a 400 °C por 24 h. Cabe recordar que esta etapa intermedia de

deshidrogenacion es necesaria para evitar dafios en las muestras debido a liberaciones
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abruptas de H. Luego de un recocido a 580 °C durante 6 h, el espectro Raman presenta
evidencia de una cristalizacion incipiente como se observa en el segundo espectro desde
arriba en la Fig. 5.1. Esto también es confirmado en imagenes obtenidas por MO, como la

de la Fig. 5.2, en la cual se ven nucleos cristalinos dispersos.

Figura 5.2: Imagen de MO de una muestra intrinseca de la serie (a) recocida a 580 °C durante 6 h.

Un segundo recocido de esta muestra permite que los nicleos cristalinos de la Fig. 5.2
crezcan, formando granos con forma de disco y bordes de grano rectos cuando los mismos
colisionan. En la Fig. 5.3 se pueden observar granos con didametros mayores a 120 pum,

para un tiempo de recocido de 18 h. Luego de recocidos adicionales a 580 °C, hasta un

Figura 5.3: Imagen de MO de la muestra intrinseca de la Fig. 5.2 recocida a 580 °C durante 18 h.
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tiempo total de 24 h, se obtiene la cristalizacién completa del material como se ve en la

Fig. 5.4. Para marcar los bordes de grano se realizé un ataque quimico con solucién Secco.

Figura 5.4: Imagen de MO de la muestra intrinseca de las Figs. 5.2 y 5.3, recocida a 580 °C durante 24 h. Para poder ver los
bordes de grano se realizé un ataque quimico con solucién Secco.

La cristalinidad de esta muestra también es confirmada por el espectro Raman de
la Fig. 5.1 (tercer espectro desde arriba), que es similar al del c¢-Si (espectro inferior).
Mediante la aplicacién de la férmula usual para calcular la fraccion cristalina [119], dada
en la ecuacién 2.16, se obtiene un valor de X, = 89%. Por lo tanto, la contribucién que
proviene de los bordes de grano amorfos o nanocristalinos todavia es medible. Mas aun, el
pico Raman de la muestra cristalizada es un tanto mas ancho que el del c-Si, con un FWHM
de 6,65 cm™! comparado con 4,41 cm ™! del c-Si. Esto puede deberse a la dispersién de los
fonones causada por las inhomogeneidades en el tamaiio de grano [120]. Otra explicacién
posible para el ensanchamiento del pico es la presencia de una estructura interna de los

granos o de defectos intra-grano.

Como se mostré en la Fig. 4.9 del Capitulo 4, la concentraciéon de Ni influye en
el tamafio final de los cristales de las peliculas intrinsecas cristalizadas. Como también
se mencion6 en el Capitulo 4, en otros trabajos [115, 116, 117] se ha demostrado
que estas cantidades de Ni no van en detrimento de las propiedades eléctricas de
transporte, obteniéndose valores de 19 us para los tiempos de vida media de los portadores
minoritarios. Estos valores son aptos para la aplicacién de este material en dispositivos

fotovoltaicos [118].
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5.2. Capa semilla tipo p™/p~

Cuando se cristalizan las muestras de la serie (b) mediante el mismo procedimiento,
se obtienen esencialmente los mismos resultados que para las muestras de la serie (a).
Esto significa que las bajas concentraciones de B en la capa p~ (menor a 10 at./cm®)
no afectan de manera importante a la cristalizacién. En estas muestras se han obtenido

tamafios de grano mayores a 120 um para concentraciones de Ni de 10'° 4t./cm?.

Por su parte, las peliculas mixtas p*/p~ de la serie (c) presentan un comportamiento
diferente. La Fig. 5.5 es una imagen de MO de una de estas muestras, cubierta con

2,5 x 10** 4t./cm? de Ni, y recocida a 550 °C durante 24 h. En ella se pueden observar

Figura 5.5: Imagen de MO de una muestra con estructura vidrio/p™ /p~, de ~ 400 nm de espesor, recocida a 550 °C durante
24 h.

granos cristalinos en crecimiento de ~ 70 um. Se ve también una estructura interna de los
granos, con forma de cruz. Un segundo recocido térmico a 570 °C durante 24 h completa

la cristalizacién de estas peliculas.

En la Fig. 5.6 se presenta la variacién en el tamafio de grano final obtenido como
funcién de la concentracién de Ni, en peliculas mixtas p*/p~. Un punto a tener en cuenta
es que los mayores tamafios de grano se obtienen para las menores concentraciones de
Ni. Otro punto importante es que el tamafio de grano es menor que en las series (a) y
(b). La estructura interna de los granos y los menores tamafios implican que la capa p*
inferior esta influyendo negativamente en la cristalizacion de la capa p~ superior. Este

efecto se debe, probablemente, al hecho ya mencionado en el Capitulo 4 de que las altas

87



N. Budini CAPITULO 5. CRISTALIZACION EPITAXIAL DE A-SI:H

T T T T T T T T T
75 - -
~~ | ° i
g 60
p—
o
o |
5
45 .
Z o
o
[} T
: \
< - -
o— ——— 9
15 F -
L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1
0,5 1,0 1,5 2,0 2,5 3,0

Concentracion de Ni (1015 at./em’)

Figura 5.6: Tamafio de grano final en funcién de la concentracién de Ni depositada por sputtering sobre muestras tipo
pt/p~. Lalinea se grafica sélo como guia para la vista.

concentraciones de B promueven la nucleacién de NiSi,. La naturaleza sustitucional del B
hace que el Ni se comporte como 4tomo intersticial mds movil, facilitando la nucleacién
del NiSi, [70]. De esta manera se obtiene un menor tamafio de grano, debido a la
mayor densidad de ntcleos cristalinos. Esto ultimo se confirmo al cristalizar una pelicula
fuertemente dopada con B, que resulté en un material con tamafio de grano menor a

10 pum.

Sobre las peliculas p*/p~ completamente cristalizadas se depositaron capas adicio-
nales de a-Si:H tipo p~—, de 1 um de espesor, que luego fueron recocidas a 570 °C durante
24 h. Como resultado se obtuvo el crecimiento de granos con forma de disco. Esto se
puede ver en la imagen de la Fig. 5.7, donde también se observa la formacidn de bordes de
grano rectos cuando los granos colisionan. Los tamafios de grano resultaron ser mayores
a 100 um, y por lo tanto mayores a los de la capa semilla. Este resultado es bastante
sorprendente, dado que se esperaba un crecimiento epitaxial a partir de los granos de la
semilla. Por el contrario, los granos de la capa superior parecen haber comenzado a crecer
desde ciertos puntos de la capa inferior como se observa en la Fig. 5.8. Esto puede ser
una indicacién de que existe una acumulacién de Ni en puntos especificos de las muestras

pt/p~ previamente cristalizadas.

El problema de la posicién final del Ni luego de la cristalizacion fue discutido en la
Ref. [67]. La distribucién bidimensional del Ni, obtenida mediante espectroscopia de masas

de iones secundarios por tiempo de vuelo (time-of-flight secondary ion mass spectroscopy,
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Figura 5.7: Imagen de MO de una capa p~, de 1 um de espesor, depositada sobre la capa p™/p~ de la Fig. 5.5 cristalizada
completamente. Esta muestra fue recocida a 570 °C durante 24 h.

Figura 5.8: Imagen de MO en la que se observa el crecimiento de los granos de la capa superior a partir de ciertos puntos de
la capa semilla inferior, que coinciden mayormente con la adyacencia entre dos o mas bordes de grano. Esto indicaria que
el Ni remanente en los bordes de grano induce cristalizacién en la capa superior, inhibiendo asi el crecimiento epitaxial.
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TOF-SIMS), revela una concentracion mucho mayor en los bordes de grano que dentro de
los granos. Los puntos con mayor concentracién son aquellos donde confluyen tres o mas
bordes de grano. Por lo tanto, se deduce que el NiSi, precipitado en los bordes de grano de
la capa semilla actiia como inductor de la cristalizacion de la capa superior de a-Si:H. Estos
precipitados comienzan a moverse nuevamente, cuando la temperatura de la muestra se
eleva por sobre los 500 °C [63]. Las migraciones laterales en direcciones especificas dejan
detrds rastros de c-Si con forma de agujas, como se puede ver en las Refs. [66] y [63]. Los
frentes de cristalizacion resultantes se extienden radialmente, permitiendo la formacién
de granos con forma de disco que se originan a partir de un ntcleo de NiSi, central. El
proceso de cristalizacion de la capa superior, entonces, se lleva a cabo de manera similar al
de la capa semilla, estando inducido por el Ni. Sélo se observa una pequeiia diferencia en
la orientacion preferencial. En las peliculas mas delgadas, los granos con forma de disco
estan fuertemente orientados en la direccién (2 2 0) mientras que en las peliculas mas
gruesas los granos presentan una mezcla de orientaciones en los planos (22 0) y (11 1).
Por ultimo, el incremento del tamafio de grano en la capa superior puede ser explicado en

términos de la menor concentracidon de Ni disponible para inducir la cristalizacion.

En la Fig. 5.9 se presenta una imagen de MO de una muestra de estructura
vidrio/p™/p~/p~, con espesor total de 1,4 um, completamente cristalizada con un tamafio
de grano mayor a 80 um. El agregado de una capa amorfa o microcristalina fuertemente

dopada tipo n', a esta estructura, darfa lugar a una celda solar completa.

Figura 5.9: Imagen de MO de una muestra p~, de 1 um de espesor, cristalizada completamente sobre la estructura
vidrio/p™/p~ de la Fig. 5.5. Esta muestra fue recocida a 570 °C durante 48 h.
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5.3. Capa semilla tipo n*

A partir de lo desarrollado hasta el momento se ve que mediante la cristalizacion
por NIC es posible obtener peliculas policristalinas intrinsecas, tipo p~ o en estructura
mixta p*/p~, con tamafio de grano considerable. Las estructuras p*/p~ permiten, ademas,
conformar una celda solar mediante la deposicién y cristalizacién epitaxial de una capa
p~ adicional y otra capa tipo n* (que puede ser amorfa), para completar la estructura
de una celda solar homojuntura simple. De esta manera se obtendria una celda cuya
parte frontal quedaria expuesta a la atmdsfera, necesitando la incorporacion de alguna
proteccion externa. Sin embargo, seria mas conveniente desde un punto de vista practico
que la capa n™ estuviera depositada sobre el sustrato de vidrio, ya que éste actuaria al
mismo tiempo como proteccidn frontal y como sustento de la celda. Entonces, pensando
en la estructura vidrio/TCO/n" /p~/p™ /metal, seria conveniente comenzar el proceso de
cristalizacién a partir de una pelicula delgada policristalina tipo n* (emisor). Esta capa
serviria como semilla para la cristalizacién epitaxial de las capas amorfas p™/p~ restantes
(absorbente/BSF), depositadas por PECVD. No obstante esto, existen ciertas dificultades
que complican el proceso de cristalizacion de la semilla como es el caso de las altas
concentraciones de B que inhiben el crecimiento de los granos cristalinos (ver Seccion 4.1
y Ref. [62]). Por lo tanto, la obtencién de una capa semilla policristalina tipo n* a partir

de una pelicula amorfa dopada fuertemente con P no es sencilla.

Una manera indirecta de lograr esto, que se propone en el presente trabajo, es
mediante la cristalizacién por NIC de una pelicula intrinseca de ~ 200 nm de espesor y su
posterior dopaje desde una fuente externa de P Los detalles del método de dopaje externo
que se utilizd en este trabajo pueden verse en el Capitulo 6. El dopaje de peliculas delgadas
mediante la difusiéon de dopantes a partir de una fuente externa es un método ampliamente
utilizado para la formacién de junturas [121, 122, 123, 124]. Una vez obtenida la semilla
policristalina y dopandola externamente de forma conveniente, el paso siguiente seria
depositar sobre ella la capa absorbente p~ en estado amorfo y cristalizarla epitaxialmente.
Es decir que en la presente investigacion se propone combinar la técnica NIC junto con el
dopaje externo para obtener una capa semilla policristalina tipo n*. Subsecuentemente,
la deposicién y cristalizacién epitaxial de una estructura mixta tipo p~/p" sobre la

semilla permitiria obtener una celda completa en estructura vidrio/n™/p~/p*. Esto puede
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realizarse en un proceso de dos etapas, a saber: (i) formacién del emisor como capa semilla,

tipo n™, y (ii) cristalizacién epitaxial de la capa absorbente/BSE tipo p~/p*.

En la Fig. 5.10 se puede ver una imagen de MO de una pelicula intrinseca cristalizada
por NIC luego del procedimiento de etching con solucién Secco. El proceso de etching
permite, por un lado, remover el Ni remanente precipitado en los bordes de grano vy,
por otro, marcar estos bordes para que pueda determinarse el tamafio de grano. De esta
manera se evita que el Ni induzca la cristalizaciéon en la capa superior, que pretende

cristalizarse de forma epitaxial. Los bordes de grano, formados cuando los granos en

Figura 5.10: Imagen de MO por reflexién de una pelicula delgada (~ 200 nm) de Si intrinseco luego de la cristalizacién por
NIC.

crecimiento chocan con sus vecinos, se observan como lineas rectas mas claras. El tamafio
de grano medio de esta muestra es de (65=+ 18) um. Se pueden ver, ademds, granos
con tamaiios que exceden los 100 um. La distribucion de tamafios obtenida es bastante
homogénea. Luego del proceso de dopaje de la semilla, se obtuvieron resistividades en el
rango 1072-10"2 Qcm y se depositaron sobre ella las capas p~ amorfas con diferentes

espesores para proceder con la cristalizacion epitaxial.

Una vez terminado el proceso térmico para alcanzar la cristalizacion de la capa
p~, se realizaron mediciones de reflectancia en el UV que se presentan en la Fig. 5.11.
Estos espectros revelan un alto grado de cristalinidad, independientemente del espesor
de la capa cristalizada. La capa madas gruesa tarda mas tiempo en cristalizar, lo cual
es un indicio de que la cristalizaciéon procedié efectivamente en forma epitaxial. La

cristalizacién epitaxial parece proceder en forma columnar, comenzando desde la capa
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Figura 5.11: Espectro de reflectancia en el UV de las capas p~ cristalizadas epitaxialmente con espesores de 0,5 pm (linea
de rayas roja) y 1,0 um (linea de puntos azul). El inserto muestra el espectro medido para la capa semilla y se lo compara
con el del ¢-Si.

semilla y alcanzando la superficie superior de la capa p~ a medida que avanza el
frente de cristalizacion. Sin embargo, el frente de cristalizacién aparentemente no es
homogéneo dentro de cada grano sino que se observan varias estructuras (columnares)
alcanzando la superficie a diferentes tiempos. Esto se muestra en la imagen de MO de la

Fig. 5.12. La fotografia se tomé en un estado intermedio de cristalizacién de la capa p~,

Figura 5.12: Imagen de MO por transmisién de la capa p~ de 1 um de espesor, en un estado intermedio de cristalizacién
luego de 48 h a 580 °C.

luego de un recocido de 48 h a 580 °C. Los bordes de grano de la capa semilla se ven
claramente mientras que los pequefios frentes de cristalizacion se observan como puntos

mas brillantes dentro de cada grano, alcanzando la superficie columnarmente y a diferentes
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tiempos. Cuando todos estos frentes alcanzan la superficie, la estructura nt/p~ queda
completamente cristalizada. En la Fig. 5.13 se puede ver una imagen de MO obtenida
luego de la cristalizacién epitaxial completa de la pelicula p~ de 0,5 um de espesor. En
contraste con la Fig. 5.12, los granos presentan un color homogéneo en su interior, y estan
separados por los bordes de grano mas oscuros de la capa semilla, indicando la finalizacién

de la cristalizacién luego de 48 h a 580 °C. Se realizaron mediciones de XRD para analizar

Figura 5.13: Imagen de MO de la capa p~ de 0,5 pm cristalizada completamente, luego de 48 h a 580 °C.

tanto la cristalinidad resultante como la existencia de orientaciones preferenciales de
crecimiento. En la Fig. 5.14 se presentan los espectros obtenidos, entre los cuales se incluye
el de la capa semilla como referencia. Por simplicidad se grafica solamente el espectro
que se obtuvo para la pelicula més delgada (0,5 um), ya que los demds son similares. El
espectro medido de la capa semilla es bastante tipico del pc-Si, aunque se observa una leve
orientacion preferencial en la direccién (1 1 1) para 20 = 28,4°. Luego del crecimiento
epitaxial las capas mantienen la misma orientacién que la capa semilla, observandose los

mismos picos con igual proporcion de alturas, lo cual es esperable.

Finalmente, para encontrar otras evidencias de que el crecimiento fue efectivamente
en forma epitaxial, se realizé un ataque quimico con soluciéon Secco. Esta solucién ataca
preferentemente al borde de grano, afectando en mucha menor medida al material
cristalizado. En la Fig. 5.15 se ve una imagen de MO tomada después del ataque quimico.
Como resultado se sigue observando la misma estructura de granos y bordes de grano que

en la Fig. 5.13. Ademas se ven bordes mds difusos, indicando que la solucién los atacd
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Figura 5.14: Espectro de XRD de la pelicula p~ de 0,5 um completamente cristalizada. También se incluye el espectro
obtenido para la capa semilla como referencia.

desde la superficie misma de la pelicula donde no se encuentran tan bien definidos como
en la semilla. Esto es otro indicio de que el crecimiento columnar tuvo lugar sélo dentro de

los granos, conservandose la estructura cristalina y los bordes de grano de la capa semilla.

Figura 5.15: Imagen de MO por reflexion de la pelicula p~ de 0,5 um de espesor, luego de la cristalizacién completa y un
ataque quimico posterior con solucién Secco.
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5.4. Conclusion

Se estudid el proceso de cristalizacion por NIC de peliculas de a-Si:H intrinsecas y
dopadas tipo p. En las muestras intrinsecas de 1,4 um de espesor se obtuvo una alta
cristalinidad con tamafios de grano mayores a 120 um. Lo mismo se observd para las
muestras levemente dopadas con B. Por otro lado, el tamafio de grano resulté mucho
menor en las muestras fuertemente dopadas con B. Dado que se buscé un proceso mediante
el cual se pueda obtener el crecimiento epitaxial de peliculas superiores para conformar
una celda solar en estructura vidrio/p™/p~/n™, es deseable que la semilla policristalina
posea el mayor tamafio de grano posible. Por lo tanto, en funcién de los resultados
obtenidos se investigé la cristalizacién por NIC de peliculas con estructura mixta, p*/p~,
para ser utilizadas como semilla. De esta manera bastaria depositar el espesor restante de
la capa absorbente p~ y una capa delgada n™ para completar la celda solar luego de la
cristalizacién epitaxial. Estas estructuras mixtas p*/p~ cristalizaron con tamafos de grano
de ~ 70 um, lo cual es un excelente resultado. Agregando la capa adicional tipo p~ sobre
estas peliculas cristalizadas se encontré que, durante el recocido, la cristalizaciéon no se dio
de manera epitaxial sino que el Ni remanente contintia activo e induce su cristalizacién.
Aun asi, se pueden obtener muestras completamente cristalizadas con tamafios mayores
a 80 um. Para obtener un crecimiento epitaxial efectivo a partir de una capa semilla
cristalizada por NIC, es necesario remover el Ni remanente en los bordes de grano. Este
proceso ayuda ademads a reducir la posible contaminacion de Ni que puede llegar a influir

negativamente en las propiedades de transporte de estas peliculas.

Se estudi6 también un método posible para obtener celdas solares por cristalizacién
epitaxial de una capa p~ amorfa depositada sobre una capa semilla policristalina tipo

nt

con gran tamafio de grano. La semilla se obtuvo mediante cristalizacion por NIC de
una pelicula delgada intrinseca que fue subsecuentemente dopada tipo n* de manera
externa. El tamafio de grano obtenido en la capa semilla se encontré alrededor de
los 70 um y la resistividad luego del dopaje estuvo en el rango 1073-1072 Qcm.
Se observd un crecimiento epitaxial de las capas p~ amorfas con espesores de 0,5
y 1,0 um. De esta manera se pueden llegar a obtener celdas solares en estructura

vidrio/TCO/n*/p~/p™ /metal si la capa amorfa depositada se reemplaza por una capa

mixta p~/p*. El hecho de obtener celdas solares policristalinas con granos que excedan
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los 70 um es un resultado promisorio ya que, tedricamente, para tamafios mayores pueden
alcanzarse eficiencias de conversiéon del orden del 15% en este tipo de dispositivos. Se
siguen realizando investigaciones en esta area a los efectos de mejorar y optimizar el

proceso de formacion de la juntura semiconductora.
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Capitulo 6

Dopaje externo de peliculas de pc-Si

En aplicaciones fotovoltaicas, la formacién de la capa frontal que funciona como
emisor de la celda solar es una parte importante del proceso de fabricacién de las mismas.
En las celdas simples homojuntura, el emisor consiste en una capa fina, en comparacién al
espesor total de la celda del cual representa menos de un 10 %, fuertemente dopada con
fésforo. Ademads, debe poseer una resistencia por cuadro homogénea a lo largo y ancho de
su superficie y una baja velocidad de recombinacién superficial de portadores para otorgar
a la celda una alta eficiencia de conversién. Generalmente, el método clasico utilizado para
el dopaje de esta capa es la difusion de P a partir de POCl; inducida por temperatura en un
horno tubular convencional. A través del horno se hace circular un flujo de N, saturado con
POCl; y oxigeno. De esta manera la atmdsfera es propicia para la formacién de un 6xido
con contenido de fésforo sobre la superficie de la pelicula, que puede considerarse como
una fuente infinita de difusién [121]. Esta técnica se aplica tipicamente para el dopaje
de c-Si tipo p, de tal manera de crear una juntura semiconductora gradual. La desventaja
principal de este método radica en la necesidad de un tratamiento térmico prolongado

para lograr la difusién del P y de una manipulacion excesiva del material a dopar.

Algunos métodos alternativos estdn basados en la cobertura de las peliculas con
una solucién fosférica adecuada mediante pulverizacién (spray) de acido fosférico como
fuente dopante [125], o bien mediante el método denominado de cobertura en spinner o
spin-on doping (SOD) [121, 123]. Si bien éste tltimo es el que se aplicé en la presente
investigacion, el objetivo no fue formar directamente una juntura semiconductora sino

dopar fuertemente tipo n una capa intrinseca de pc-Si previamente cristalizada mediante
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los métodos que se han descripto en los capitulos precedentes.

6.1. Resultados

La fuente de P utilizada para la difusién es una solucién de vidrio liquido (Filmtronics
P509) con un determinado contenido de particulas de P,Os, que equivale a 2x 102! 4t./cm?
[122]. La deposicidn se realiza simplemente aplicando cierta cantidad de gotas de solucién
sobre la pelicula mientras ésta gira sobre un spinner a unas 3000 rpm (ver Fig. 6.1).
Luego es necesario precalentar las peliculas durante unos 15 min a ~ 100 °C para eliminar
solventes y finalmente realizar un recocido a 850 °C en atmoésfera de N, y oxigeno para
dar lugar a la difusién del P

solucion
P509

vidrio

3000 rpm

Figura 6.1: Deposicién de soluciéon fosférica sobre spinner para el dopaje tipo n de una pelicula de pc-Si previamente
cristalizada.

En la Fig. 6.2 se presenta una imagen de MO de una de las peliculas cristalizadas
utilizadas para el dopaje por SOD. Se observan granos con tamaiios que rondan los 70 pm
y una distribucién de tamafios bastante homogénea. A partir de las primeras experiencias
se fue optimizando el dopaje, al punto de obtener peliculas policristalinas con altas

conductividades (bajas resistividades).

En la Fig. 6.3 se puede observar el cambio en la resistencia o resistividad resultante
en la muestra de la Fig. 6.2, de ~ 250 nm de espesor, luego de haber sido dopada por el
método SOD con diferente cantidad de gotas de solucién dopante. El recocido para lograr

la difusion del P se realiz6 durante 5 h a una temperatura de 850 °C.
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Figura 6.2: Imagen de MO de una de las peliculas policristalinas utilizadas para estudiar el dopaje. El tamaiflo de grano
promedio se encuentra alrededor de los 70 pm.
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Figura 6.3: Valores de la resistencia, resistividad y resistencia por cuadro (Q) obtenidos luego de las primeras pruebas de

dopaje de peliculas policristalinas.
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A partir de los valores obtenidos para la resistividad se puede hacer una comparaciéon
con los valores conocidos del c¢-Si y su relaciéon con el nivel de dopaje, que puede verse
en la Fig. 6.4. En estas primeras experiencias se obtuvieron resistividades del orden de
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Figura 6.4: Curvas de nivel de dopaje en funcién de la resistividad para c-Si, que sirven como comparacién para las
resistividades obtenidas en las peliculas de pc-Si a partir del dopaje externo.

107! Qcm, que en c-Si se corresponden con concentraciones de impurezas dopantes de
fésforo de ~ 10'® 4t./cm®. Dado que esta capa debe resultar fuertemente dopada con
P para que pueda ser utilizada como emisor de una celdad solar, se debe alcanzar una
concentracién de alrededor de 10'° 4t./cm® de impurezas. Por lo tanto se continué el

trabajo para aumentar el nivel de dopaje.

En la Fig. 6.5 se presentan los resultados obtenidos luego del dopaje de una pelicula
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Figura 6.5: Curvas de resistividad (negro) y conductividad (rojo) calculadas para diferentes espesores, a partir de la curva
I-V mostrada en el inserto.
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intrinseca de pc-Si con 12 gotas de solucién dopante. El espesor inicial de la pelicula era
de ~ 250 nm pero disminuye luego del proceso de doping debido al propio proceso de
difusién, que estd mediado por la formacién de 6xido superficial, y al ataque quimico
realizado para remover el remanente de la solucidn fosférica. Esto es deseable, ya que el
emisor debe ser lo mas delgado posible (~ 80 nm) porque se considera una capa muerta
dentro de la celda solar que no contribuye a la generaciéon de portadores. En el inserto
de la Fig. 6.5 se presenta la curva I-V medida para esta pelicula, en la cual se observa
un comportamiento éhmico con una resistencia de 18,3 €. Para determinar la resistividad
(o conductividad) de la misma, que indica si el dopaje fue o no efectivo, es necesario
conocer la geometria de los contactos. A partir de mediciones de MO se determiné el
ancho de los contactos, de 0,755 cm, y la separacion entre ellos, de 0,074 cm. Dado que
se pierde informacién sobre el espesor de la pelicula luego del tratamiento de dopaje y
que, ademas, existe ya una incertidumbre en el espesor inicial, se calcularon la resistividad
y la conductividad resultantes para diferentes espesores probables. El resultado de estos
calculos se presenta también en la Fig. 6.5. Para todo el rango en el que se efectud el célculo
se observan conductividades superiores a los 100 2 'cm™!. Si se hace una comparacién
de la resistividad obtenida (p ~ 10~2 Q cm) con la resistividad en funcién del dopaje
para el c-Si tipo n (Fig. 6.4), se ve que el nivel de dopaje alcanzado estd en el orden de

~ 10'? 4t./cm™2 que se corresponde con una movilidad de 90 cm?V~—!s™1.

A esta misma muestra se le efectuaron mediciones de conductividad a oscuras en
funcién de la temperatura para analizar la posicion del nivel de Fermi, relacionada con
el nivel de dopaje del material. Se observé un comportamiento del tipo metdlico ya que
aumenta la resistencia con la temperatura. Esto indica que el nivel de impurezas dopantes
en el material es elevado, volviéndolo un semiconductor degenerado cuyo nivel de Fermi
se solapa con el nivel de energia del fondo de la banda de conduccién. En la Fig. 6.6 se

muestran los datos experimentales obtenidos.

A partir de mediciones de efecto Hall se pudieron determinar la concentracién de
portadores (n) y la movilidad (u) en las peliculas dopadas, obteniéndose los valores de
n~ 10'® 4t./cm® y u ~ 40 cm?/V's, respectivamente. Como comparacién, es 1til tener en

cuenta que el valor de u en el c-Si para este nivel de dopaje es de unos 200 cm?/Vs.

Hasta el momento, se han logrado conductividades superiores a los 100 2 'ecm™! que

equivalen a resistividades menores a 10~2 Q2 cm. Comparando estos valores con las curvas
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Figura 6.6: Resultado de la medicidn de la conductividad a oscuras en funcion de la temperatura. Se observa un comporta-
miento metdlico, ya que la corriente disminuye con la temperatura. Esto indica un nivel elevado de impurezas dopantes en
la pelicula.

de la Fig. 6.4 se ve que el nivel de dopaje se encuentra cercano al valor deseado. Cabe
notar que esto sélo sirve como comparacion, ya que las curvas corresponden al c-Si. Para los
espesores que se estan utilizando (< 300 nm), estas resistividades equivalen a alrededor de
300 Q o mas. Un valor apropiado de conductividad para un emisor de pelicula delgada es
de unos 50 O 'em™! [121]. Por lo tanto, teniendo en cuenta espesores menores a 300 nm,

esta conductividad se corresponde con resistencias por cuadro mayores a 600 2, ya que

Qn=2=— 6.1)

Jo) 1
d

donde d es el espesor de la pelicula, p es la resistividad y o la conductividad de la
misma. Por lo tanto, a partir de los resultados obtenidos en este trabajo mediante el dopaje
externo de peliculas policristalinas para la conformacién del emisor, se puede encontrar

una relacién entre d y p que sea adecuada para la aplicacion a celda solares.

6.2. Conclusion

En resumen, el dopaje externo de las peliculas de pc-Si cristalizadas por NIC se
puede llevar a cabo mediante la aplicaciéon de la técnica SOD para obtener una capa

policristalina tipo n* que pueda utilizarse como semilla para crecimiento epitaxial (como
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se vio en el Capitulo 5). Mediante la deposicion de 12 gotas de solucién Filmtronics P509
sobre la pelicula y luego de un recocido térmico a 850 °C, durante un periodo de tiempo
entre 5y 10 h, se obtuvieron peliculas con conductividades mayores a 100 2 'cm™!. Esto
permite que las mismas puedan cumplir la funcién de emisor de una celda solar. El espesor
final puede modificarse mediante un ataque quimico con solucién Secco para alcanzar
el valor deseado (~ 100 nm). El ataque quimico, a su vez, elimina el Ni remanente de
los bordes de grano de la pelicula, lo cual es necesario para evitar la nucleaciéon de
NiSi, durante el proceso de cristalizacion epitaxial de capas amorfas depositadas sobre
ella. Las concentraciones de portadores determinadas mediante mediciones de efecto Hall
estuvieron en el orden de 10'8-10'° 4t./cm? y las movilidades alrededor de 40 cm?/Vs.
Esta investigacidn se encuentra aun en proceso para lograr la correcta aplicacion de las

peliculas dopadas en celdas solares.
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Capitulo 7

Cristalizacion de a-Si:H por NIC bajo

vacio

En general, el recocido térmico del a-Si:H en horno convencional para la obtencién
de pc-Si se realiza sometiendo las muestras a un flujo constante de algin gas inerte, como
el N, o el Ar. Esto provee un ambiente limpio, mientras se mantiene el horno a presién
atmosférica (PA), de tal manera que se evita la contaminacién del Si debido a su interaccién
con impurezas reactivas (principalmente el oxigeno). A pesar de las ventajas que ofrece el
método NIC, en cuanto a la reduccién de la temperatura de recocido y al mayor tamarfio
de grano obtenido, los tiempos necesarios para lograr la cristalizaciéon completa de las
peliculas no se reducen considerablemente en comparacion al proceso de SPC sin el uso
de catalizadores metdlicos [62]. Uno de los métodos utilizados para acelerar el proceso
de cristalizacién es el recocido térmico rdpido (rapid thermal annealing, RTA), que se basa
en calentar el material amorfo a partir de la iluminaciéon con ldmparas (generalmente
halégenas) con una alta proporcién de radiacién infrarroja en su espectro de emision.
Mediante esta técnica se ha alcanzado la cristalizacién de peliculas amorfas con espesores

menores a 100 nm luego de tiempos de recocido de algunos cuantos minutos [126, 127].

A partir de los resultados obtenidos en la presente tesis concernientes a la cristali-
zacién por NIC, presentados en los capitulos anteriores [62, 128, 129], se ha obtenido la
cristalizacién completa de peliculas de a-Si:H mediante recocidos en horno convencional,
en periodos de tiempo generalmente superiores a 24 h y a temperaturas entre 550 y 580 °C.

Seguin se ha demostrado, es posible obtener de esta manera peliculas de pc-Si con tamafio
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de grano por encima de los 100 um. En las investigaciones llevadas a cabo en este trabajo
de tesis se realizaron experimentos que demuestran que si la presiéon durante el recocido
se reduce a valores cercanos a, o por debajo de, 10~° Torr los tiempos necesarios para
alcanzar la cristalizacién completa de peliculas de a-Si:H se reducen considerablemente.
Se observé también una disminucidn en el tamafio de grano final aunque siguen siendo
relativamente grandes, de unos 30 um. Sin embargo, no se han encontrado trabajos en
la literatura en los que el efecto de la presion en la cristalizacién de a-Si:H haya sido

estudiado sistemdticamente.

Para realizar los experimentos se depositaron peliculas intrinsecas de unos 350 nm
de espesor y se les deposité una concentracién de Ni de ~ 1 x 10'* 4t./cm? de manera
simultdnea, para asegurar la misma concentracién en todas ellas. Se acondicion6 un horno
convencional tubular para permitir el recocido simultdneo bajo vacio (de aqui en adelante
a presion baja, PB) y a PA. Para lograr la PB se utiliz6 una bomba turbomolecular, que
permitié llegar a una presién inferior a 107 Torr. La parte de PA del horno se mantuvo
bajo un flujo constante de N,, de 20 sccm, para proveer la misma atmdsfera inerte utilizada
en los trabajos anteriores. Las muestras se ubicaron en la misma posicién transversal del
horno para asegurar que la temperatura sea igual en ambos circuitos, de PB y PA. Esto se
corroboré mediante dos termocuplas, una en cada circuito, obteniéndose una diferencia
de sdlo 3 °C entre ellas, que puede considerarse despreciable. La cristalizacién se controld

por MO, reflectancia en el UV y XRD.

7.1. Resultados

Luego de una etapa de deshidrogenacidn a 420 °C, las muestras se recocieron a 580 °C
durante 24 h. Como primer resultado, luego de este recocido se obtuvo una cristalizacién
completa a PB y una cristalizacién parcial a PA. La fraccion cristalizada (X.) de la muestra
de PA se estimé en 71 % a partir de mediciones de MO. La Fig. 7.1 presenta una imagen de
MO por transmisién de esta muestra. Se calculé un tamafio de grano promedio transitorio
(D) de (99,1 £8,7) um como se observa en el inserto izquierdo de la Fig. 7.1. Por lo
tanto se espera que el tamafio de grano final de esta muestra llegue a alrededor de los
100 pm. El inserto del lado derecho de esta figura presenta una ampliacién de la zona

donde colisionan dos granos vecinos y se observa un borde de grano bien definido.
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Figura 7.1: Imagen de MO por transmisién de la muestra recocida a PA a 580 °C durante 24 h. La fraccién cristalizada es
X, = 71%. El inserto del lado izquierdo presenta un histograma del tamafio de grano, con un valor medio transitorio de
99,1 um. En el inserto del lado derecho se puede observar una ampliacién de la regién del borde de grano.

La Fig. 7.2 presenta una imagen de MO por reflexién de la muestra cristalizada a PB.
En contraposicidon a PA, la cristalizacion resulté completa con un tamafio de grano final
bastante menor. A partir de mediciones realizadas en esta figura se obtuvo un tamafio
D =(26,7£3,0) um. La imagen debié ser tomada en el modo de reflexién con iluminacién
de campo oscuro (dark field) ya que, de lo contrario, los granos no podian distinguirse. Este
modo de iluminacién da lugar a la textura que se observa dentro de los granos y permite
apreciar tanto los granos como los bordes de grano. Los puntos brillantes en la fotografia

se deben a particulas de polvo adheridas estdticamente a la superficie de la muestra.

Figura 7.2: Imagen de MO de la muestra recocida a PB a 580 °C durante 24 h. La misma resulté completamente cristalizada.
El inserto presenta un histograma del tamafio de grano, con un valor medio de 26,7 pm.
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En la Fig. 7.3 se observan los espectros de reflectancia en el UV luego de los
recocidos a PB y PA. Los espectros del c-Si y de las muestras en su estado inicial (amorfo)
también se incorporan para poder comparar los resultados. En ambas se observan los picos
caracteristicos del Si, para A = 274 y 365 nm. Mediante el calculo de los factores Q y
AR se obtienen valores por encima de 0,95 y de 0,93, respectivamente, sin importar cual
fue el valor de la presion durante el recocido. Sin embargo, el espectro de la muestra
de PB resulta sistematicamente mdas comparable al del c-Si, como se puede ver en el caso
particular de la Fig. 7.3. De igual manera, el espectro de la muestra de PA también presenta
una gran similitud al c-Si y los altos valores obtenidos de Q y AR en este caso revelan una

alta cristalinidad, que se atribuye al gran tamafio de grano resultante.
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Figura 7.3: Espectros de reflectancia en el UV de las muestras recocidas a 580 °C durante 24 h a PB (linea de rayas roja) y a
PA (linea de puntos azul). Se presentan también los espectros del ¢-Si (linea sdlida negra) y del estado amorfo inicial (linea
solida gris).

Para investigar la evolucién de la cristalizacién a PB y para poder estimar el tiempo
de recocido necesario para obtener una cristalizacién completa, se realizaron recocidos
por periodos mds cortos. Como resultado, luego de 6 h de recocido a 580 °C y a PB, la
fraccién cristalizada resultd ser X, = 87,7% y el tamafio de grano medio transitorio es
D = (27,8 £ 2,3) um, como puede verse en la Fig. 7.4. La diferencia entre este tamafio
de grano y el obtenido anteriormente, luego de 24 h de recocido, cae dentro del error
experimental y puede despreciarse. El inserto muestra, como antes, un histograma del
tamafio de grano del lado izquierdo y una ampliacién de la zona donde se forma el borde
de grano del lado derecho. El recocido se extendid por 6 h mas, resultando en un total de

12 h a 580 °C, luego de lo cual se alcanz¢ la cristalizacién completa de la pelicula. A partir
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de mediciones de MO se obtuvo un valor del 100 % para la fraccién cristalizada.

N=101

D=27.8+23 um

-
> -

Figura 7.4: Imagen de MO de la muestra recocida a 580 °C durante 6 h a PB. La fraccién cristalizada es X, = 87,7%. En el
inserto del lado izquierdo se presenta el histograma del tamafio de grano con un didmetro medio de 27,8 pm, y en el inserto
del lado derecho se observa una ampliacién del borde de grano.

En la Fig. 7.5 se presenta la evolucién del espectro de reflectancia en el UV desde

el estado inicial (amorfo) hasta luego del recocido por 12 h a 580 °C y a PB. El espectro
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Figura 7.5: Espectros de reflectancia en el UV de la muestra recocida a PB tomados en tres etapas diferentes del proceso
de cristalizacion: estado amorfo (linea sélida gris), parcialmente cristalizada luego de 6 h a 580 °C (linea de rayas roja) y
completamente cristalizada luego de 12 h a 580 °C (linea de puntos azul). Ademads se presenta el espectro del ¢-Si (linea
s6lida negra) como referencia.

medido luego de 6 h revela picos cristalinos y valores Q = 0,94 y AR = 0,77. Después de
12 h de recocido el espectro es todavia mejor, con Q = 0,98 y AR = 0,91, asemejandose
mas a la reflectancia del c-Si. Esto revela que efectivamente la cristalizacién continuo,

completandose en un periodo de tiempo entre 6 y 12 h (por ende en menos de 12 h) de
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recocido a 580 °C y a una presién por debajo de 10~ Torr.

Suponiendo que los granos nuclean todos en el mismo momento y que el tiempo de
nucleaciéon es pequefio en comparacién al tiempo total de cristalizacion, se puede estimar
aproximadamente la velocidad de crecimiento (I") mediante el cociente entre el tamafio
de grano transitorio, D, y el tiempo de recocido hasta alcanzar ese tamafio de grano, t, es

decir

= (7.1)

D
e
Por lo tanto, para PA el tamafio de grano luego de 24 h de recocido es de 99,1 um (Fig. 7.1)
y entonces I' = 4,1 um/h. Por otro lado, para PB se tiene un tamafio transitorio de 27,8 pm
luego de 6 h de recocido (Fig. 7.4), lo cual resulta en I' = 4,6 um/h. Entonces, mas alla del
hecho de que la cristalizacion se completa mds rdpidamente a PB, vale la pena recalcar que
la velocidad media aproximada de crecimiento de los granos es practicamente la misma en
ambos casos. Esta similitud entre ambos regimenes, permitiria discernir que la diferencia
entre la cristalizacién a PA y PB proviene de la etapa de incubacién/nucleacién y no de
la etapa de crecimiento del grano. Otra evidencia que apoya esta hipétesis es la mayor
cantidad de nucleos (granos) por unidad de area que se observan bajo vacio, lo cual
conduce a un menor tamaifio de grano final. Para descartar cualquier efecto retardante
a causa de impurezas de oxigeno no deseadas en el recocido a PA se basé en los resultados
obtenidos por Lin et al. [130], en cuya investigacién encontraron que la atmésfera en
la que se realiza el recocido (oxigeno o N,) no influye en absoluto en la velocidad de
crecimiento lateral en el proceso de cristalizacién por NIC a PA. Mas aun, ellos estudiaron
también el efecto del oxigeno incorporado previamente en las peliculas (en forma de NiO),
encontrando que el mismo afecta a la etapa de incubacién/nucleacién de la misma manera
independientemente de los dtomos presentes en la atmdsfera bajo la cual se realiza el
recocido. A partir de estos resultados se descarta cualquier efecto del oxigeno sobre la

cristalizacion a PA.

El mecanismo mediante el cual el vacio favorece a la nucleaciéon o, aun mas,
acelera la cristalizacidn de las peliculas estd todavia bajo investigacion. Debido a las altas
concentraciones iniciales de H en las peliculas utilizadas, que se encuentran en el orden

de 10-15 at.% [131], y basdndose en el hecho conocido de que la efusién de H induce
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nucleacién [131, 85], se puede inferir que éste seria el proceso responsable de favorecer
la incubacién/nucleacién bajo vacio. Sin embargo, esta hipdtesis no estd de acuerdo con
los trabajos de Beyer et al. en los que se evidencia que la efusién del H est4 controlada por
la difusién en la matriz de a-Si:H [132] y por ende no deberia ser afectada por la presién

externa.

Para analizar la posible diferencia entre la efusiéon del H a PA y a PB, se realizaron
medidas de transmitancia en el IR para observar la evolucidn de la cantidad de H ligado
(Cy) con el recocido. Para esto se deposité una muestra de a-Si:H sobre c-Si de alta
resistividad (500-1500 Q2cm) y se dividié en dos partes iguales. Cada una de ellas se
recocié bajo las mismas condiciones que en las experiencias desarrolladas, una a PA y
la otra a PB. Los resultados se presentan en la Fig. 7.6. Como puede observarse a partir
de las bandas de absorcién caracteristicas de los enlaces Si-H,,, la evolucién de Cy es

muy similar en ambos casos. Tanto en el pico de 640 cm™!

como en los picos de 2000
y 2100 cm ™! no se observan diferencias apreciables en términos practicos luego de cada
recocido. Por tal motivo, este resultado se condice con los resultados obtenidos por Beyer

et al. Actualmente se continda investigando el proceso de cristalizacién por NIC a PB para
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Figura 7.6: Comparaciéon de la transmitancia en el IR de dos peliculas de a-Si:H, una recocida a PA y la otra a PB, para
analizar diferencias en la efusién del H en funcién de la presién durante el recocido. Se realizaron dos etapas de recocido,
una durante 4 h a 400 °C y la otra durante 2 h a 500 °C. La escala vertical es irrelevante para el propésito de la figura.

dilucidar cuédl es el mecanismo por el cual la cristalizacién se completa en un periodo
de tiempo consiberablemente mds corto que a PA. A partir de resultados preliminares de

mediciones de espectroscopia fotoactistica se ha encontrado una diferencia sistematica en los
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valores calculados para la entropia en exceso entre los dos regimenes. Para PB se obtienen
valores mayores que para PA, lo cual podria ser una posible explicacién para el hecho de
que el vacio favorece termodinamicamente al avance de la cristalizacion. Estos resultados
estdn aun bajo andlisis y se necesitan realizar mas experimentos para poder comprobar

estas hipotesis.

En las experiencias anteriores de cristalizacion por NIC a PA, realizadas en la presente
tesis [62, 128, 129], se obtuvieron peliculas completamente cristalizadas s6lo después
de 24 h y, mas generalmente, cerca de 48 h de recocido a 580 °C a PA. Por lo tanto los
resultados descriptos en este capitulo representan un avance y una contribucién importante
en el sentido de reducir los tiempos de cristalizacion mediante recocidos bajo vacio. Es
importante destacar que, si bien se observa una reduccién del tamafio de grano del 60 %,
la reduccion del tiempo de recocido en un 80% es muy ventajosa ya que los tamafios de
grano finales siguen siendo considerablemente grandes y adecuados para la aplicacion de

estas peliculas en dispositivos fotovoltaicos.

7.2. Conclusion

En resumen, se encontré que el proceso de cristalizacion por NIC de a-Si:H en
horno convencional se ve favorecida a presiones cercanas o por debajo de 10~° Torr.
En comparacion con la cristalizacién a PA en atmosfera inerte se obtiene un tamafio de
grano reducido, pero de igual manera relativamente grande, de unos 30 um en promedio.
Dado que la velocidad de crecimiento de los granos es practicamente la misma para PB y
PA, despreciando el tiempo de nucleacidn, se hipotetiza que el vacio durante el recocido
tendria influencia sobre la etapa de nucleacién y no sobre la etapa de crecimiento del
grano. Los posibles efectos retardantes del oxigeno se descartaron en funcién de resultados
obtenidos en otros trabajos, mientras que el mecanismo mediante el cual se favorece la
cristalizacién podria atribuirse a la efusidon del H. Esta conclusidon estd sostenida por la
evidencia observada de una mayor densidad de nticleos que conduce a un menor tamafio
de grano final. Sin embargo, en trabajos de Beyer et al. se concluye que la efusion del H no
deberia ser afectada por la presion externa, ya que esta controlada por la difusion de las
especies atémicas dentro del a-Si:H. Sin embargo, a partir de resultados preliminares se ha

encontrado una diferencia sistemadtica en la entropia en exceso favorable a la cristalizacién
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bajo vacio. Estas hipdtesis atin deben ser comprobadas y, por lo tanto, se continda
actualmente con los experimentos y con la investigacién de este método para lograr una
mejor comprension del fenémeno. Dado que no se han encontrado en la literatura trabajos
sobre el efecto de la presion sobre la cristalizacion por NIC de peliculas de a-Si:H, estos

resultados aportan informacién novedosa y abren nuevos campos de investigacion.
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Capitulo 8

Simulaciones de la cristalizacion de

a-Si:H por NIC

Sobre la base de la teoria cldsica de cristalizacién (KJMA), descripta en el Apéndice A,
se realizaron simulaciones simples para dilucidar si el mecanismo de la cristalizacién
por NIC, o al menos algunas de sus caracteristicas, puede describirse a partir de esta
teoria. Si bien en la literatura existen trabajos en los que se aplican ciertos aspectos
de la misma al proceso MILC [127], no se ha encontrado un andlisis especifico del
proceso NIC propiamente dicho desde el punto de vista de la teoria KJMA. Sin embargo,
en algunos trabajos se han desarrollado otros modelos matematicos que describen

fenomenolégicamente el proceso MILC [69].

8.1. Consideraciones generales

En general, un proceso de transformacién en fase sélida puede ser descripto por la

ecuacion de Avrami (ecuaciéon A.10 del Apéndice A)
X (t)=1—exp(—kt"), (8.1)
que también puede escribirse convenientemente

In [—ln (1—Xc(t)):| =Ink+nlnt, (8.2)
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donde X(t) es la fraccion cristalizada al tiempo t, y n 'y k son parametros que caracterizan
el proceso de nucleacién y crecimiento. En particular, n se denomina exponente de Avrami
y se utiliza como indicador de los mecanismos mediante los cuales se lleva a cabo la
cristalizacién. Por su lado, el parametro k es un factor que depende principalmente de la
temperatura de recocido, la tasa de nucleacion y la velocidad de crecimiento como puede

verse en detalle en el Apéndice A.

Para la descripcién del proceso de cristalizacién en base a la ecuaciéon de Avrami
se suponen dos condiciones: (i) que la tasa de nucleacidon es cero (la cristalizaciéon
ocurre debido al crecimiento de nucleos preexistentes) o bien es constante y (ii) que
la velocidad de crecimiento es constante e isotrépica [133]. Suponiendo un proceso
isotérmico de cristalizacion, como los llevados a cabo en este trabajo, el grafico del
lado izquierdo de la ecuacion 8.2 en funcién del Int deberia resultar en una linea recta
cuya pendiente es n. En la Fig. 8.1 se puede ver esta linealidad, a partir de valores de
X.(t) simulados con los pardmetros n = 2,8 y k = 5 x 10™* y linealizados segtin la

ecuacion 8.2. Sin embargo, en muchos casos se observan comportamientos anémalos en

2+
0FF
=
g
— 2
N
L=
= 7
4
| ® Datos
Ajuste lineal
-6 A ] A ] A ] A ] A ]
0,5 1,0 1,5 2,0 2.5 3,0 35

In ¢
Figura 8.1: Comportamiento lineal de la cantidad In [—ln (1 —XC)] en funcién del Int. Los puntos corresponden a una
curva de X,(t) simulada con n=2,8 y k = 5 x 10~%. La linea roja corresponde al ajuste lineal de los puntos.
la cristalizacién que aparecen debido a variaciones en el exponente de Avrami a medida
que se incrementa la fraccion cristalizada. Estas variaciones pueden ser causadas por
diversos factores, como la existencia de diferentes procesos controlando la cristalizacion,
una tasa de nucleacion dependiente del tiempo, el efecto de colisidén entre granos, que es

particularmente importante en las etapas finales del proceso de cristalizacién, entre otros.
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En lo que sigue a continuacion se busca caracterizar, dentro del contexto de la teoria KIMA,
el proceso de cristalizacién por NIC a partir de la comparacién del resultado obtenido de
simulaciones sencillas con lo que se observa en las imdgenes de MO de las peliculas reales

cristalizadas.

Para proceder con las simulaciones se eligié una imagen de MO de una de las muestras
cristalizadas por NIC a presion atmosférica del Capitulo 7 (Fig. 7.1), que tiene un espesor

s = 350 nm. La eleccion de esta pelicula se basé en ciertas particularidades, a saber:

= se encuentra en un estado intermedio de cristalizacién luego de recocerse durante

24h a 580°C

= posee un gran tamafio de grano de alrededor de 100 um, mucho mayor al espesor de
la pelicula, lo cual permite suponer que el crecimiento de los granos es esencialmente

bidimensional (d = 2)

» la distribuciéon de tamafios de grano es homogénea (ver inserto izquierdo de la

Fig. 7.1)

= ]a forma de los granos es bien circular y pueden determinarse con bastante precisién

los centros de nucleacién de los mismos

= los nucleos pueden considerarse como preexistentes, lo cual determina la tasa de
nucleacion: I o« ©(t — 1) si todos los niicleos comienzan a crecer al mismo tiempo o

I ox exp(—vt) si los mismos se agotan a medida que transcurre el tiempo

= la homogeneidad en el tamafio de grano, D, y el tiempo de recocido, t, permiten
estimar la velocidad media de crecimiento de los granos como I' = D/t. Cabe notar
que esta velocidad corresponde al aumento del didmetro. Por lo tanto si se considera

el radio, la velocidad de crecimiento serd I'/2

El proceso térmico para la cristalizacion consistié en una etapa de deshidrogenacion a
420 °C y una etapa de cristalizacién a 580 °C por 24 h. Como ya se vio en el Capitulo 7,
luego de este tiempo de recocido la fraccién cristalizada de la pelicula, calculada a partir
de la Fig. 7.1, fue de sélo 71 %. El tamario de grano medio transitorio D = (99,1+8,7) um

fue alcanzado a una velocidad de crecimiento media I' = (4,12 + 0,59) um/h.
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8.2. Simulaciones

La imagen de MO, obtenida en modo de reflexién, presentada en la Fig. 8.2
corresponde a la pelicula elegida y se tomé como base para las simulaciones. Si bien esta
imagen no es la misma que la imagen de la Fig. 7.1, se trata de otra zona de la misma
pelicula. En ella se pueden observar los granos cristalinos luego del proceso de recocido.
Se determinaron las coordenadas de los centros de cada uno de ellos, que son facilmente

identificables.

Figura 8.2: Imagen de MO en modo reflexién de la pelicula parcialmente cristalizada luego de 24 h a 580 °C, en la cual
pueden identificarse las posiciones de los nticleos que dieron lugar al crecimiento de los granos en forma de disco.

Utilizando el paquete de aplicaciones MATLAB se definié una matriz de ceros,
M, cuyos elementos coinciden con los pixeles (de aqui en adelante, pix) de la fo-
tografia de la Fig. 8.2. El tamafio de la imagen, y por ende de M (m x n), es de
1295 pix x 2063 pix = 2671585 pix? con una resolucién de 1,731 pix/um. Inicialmente,
los elementos de M que coinciden con las posiciones de los nticleos tomaron el valor 1
(transformado) mientras que el resto se mantuvo en el valor 0 (no transformado). La
simulacion consistié en realizar una iteracién en el tiempo para hacer crecer a los granos
con una determinada velocidad, I'. Por hacer crecer a los granos se entiende determinar
cudles son los elementos de M que deben pasar del valor 0 al valor 1 en cada iteracién.

Cada paso de tiempo se identificé con un indice, i, de tal manera que

t; — to = iAL, (8.3)

donde t; es el tiempo total transcurrido hasta la i-ésima iteracién, At es el paso de tiempo,
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que se tom¢ igual a 2 h, y ty representa el tiempo inicial (= 0). Las posiciones de los
nucleos se almacenaron en un vector y en cada paso de tiempo se realizé la siguiente

secuencia de pasos

1. se determind el valor del radio que deben alcanzar los granos en la i-ésima iteracidn,
I
ri = —i1At
2

2. se determinaron cudles son los elementos de M, alrededor de cada nticleo, que deben
transformarse en la i-ésima iteracion. Esto equivale a encontrar los elementos que

estdn a una distancia menor a r; de cada uno de los nucleos,

3. se transformaron (al valor 1) todos los elementos que satisfacen la condicién anterior

y que ademads previamente estaban en el estado no transformado (valor 0),

4. se calcul6 la fraccion cristalizada segtin

Yy eM!
Xt =ian ===

donde M;k es el valor (1 o 0) del elemento M ik al finalizar la i-ésima iteracion,

5. se guardo la imagen del estado de la transformacion luego de la i-ésima iteracidn.

La velocidad de crecimiento, T, se fijo en 4,12 um/h segin el valor medio calculado
anteriormente. La evolucidn del estado de transformacion de la matriz M a lo largo de
la simulacién puede apreciarse para diferentes tiempos en las imagenes presentadas en la

Fig. 8.3.

Para analizar la efectividad de la simulacién se comparé la imagen de la matriz
obtenida luego de 12 iteraciones, que corresponden a un tiempo de recocido de 24 h,
con la imagen de la Fig. 8.2. En la Fig. 8.4 se contrasta el estado que resultd de la
simulacién luego de este tiempo con el estado de la fotografia real. El resultado es bastante
satisfactorio ya que la forma de los granos se condice en buena medida con la imagen real.
Se puede ver que, en general, los granos en la simulacién son levemente mayores, aunque
algunos pocos resultan con tamafios un tanto menores. Esto se debe a la existencia de una

distribucion de valores para la velocidad de crecimiento, lo cual en esta primera simulacién
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t=24h

Figura 8.3: Imédgenes obtenidas para diferentes pasos de la simulacién, desde t = 2 h hasta t = 24 h. Se puede apreciar el
crecimiento de los granos con velocidad constante.

Figura 8.4: Comparacion entre la imagen real de la Fig. 8.2 y la imagen de la matriz obtenida en la simulacién luego de 12
iteraciones. Existe una gran similitud entre ambas.
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fue despreciado. Como puede verse también, los granos cuyos centros se encuentran mas
alla de los bordes de la imagen real no pudieron incorporarse en la simulacién, ya que
es imposible determinar sus posiciones. Esto afectard en cierta medida a la precisién
en el cdlculo de la fraccién cristalizada. La simulacion se continud hasta llegar a las 20
iteraciones, que equivalen a un tiempo de recocido total de 40 h. La fraccién cristalizada

en funcion del tiempo obtenida se presenta en el grafico de la Fig. 8.5 (circulos).

1O o Simulacion Y
- Ajuste ecuacion 8.4 1
08 | n,= 6,1 x 10* mllc./pm3 4

y=0,1611h"
0,6

0,4

Fraccion cristalizada

0,2

0,0

0 10 20 30 40
Tiempo (h)

Figura 8.5: Fraccidn cristalizada en funcién del tiempo (circulos) obtenida al finalizar 20 iteraciones (= 40 h de recocido)
de la simulacién. La linea roja es el ajuste de los datos a partir de la ecuacién 8.4 que tiene en cuenta una determinada
cantidad de nticleos iniciales que se agotan a medida que avanza la cristalizacién. La velocidad de crecimiento es la misma
para todos los granos.

A partir de la teorfa KJMA, y considerando en primer lugar el caso en el que existen
nucleos preexistentes que se agotan a medida que avanza la cristalizacién, se ajustaron
los datos segtin la ecuacién A.15 del Apéndice A. Como en este caso se supone que el
crecimiento de los granos se da en dos dimensiones (d = 2), la ecuacién A.15 queda

expresada

2g2n, v2t?
X (t)=1—exp{ —5— exp(—vt)—l-i—vt—T , (8.4)
v

donde el factor g = 7ts tiene en cuenta la dimension extra debida al espesor de la pelicula,
s, ng es la densidad de ntcleos por unidad de volumen y v representa la tasa a la que
se consumen los ntcleos disponibles. Estos tltimos dos parametros se dejaron libres en el
ajuste y sus valores optimizados resultaron ny = 6,1 x 10™* ntic./um® y v = 0,1611 h™L.

Es interesante notar que para t = 24 h se obtiene X, = 62 % en la simulacién, mientras que
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realizando el célculo a partir de la imagen de la Fig. 8.2 se obtiene un valor del 60 %. Este
ultimo difiere de aquél mencionado en el Capitulo 7 (71 %) ya que la imagen utilizada se

tomo en una zona diferente de la pelicula.

Para intentar introducir mejoras en la simulacién, se permitié a los nucleos que
crezcan a distintas velocidades. Esto se logré introduciendo una dispersién del tipo normal
(gaussiana) en el valor de la velocidad de crecimiento. La distribucion, generada en
MATLAB, se centré en 4,12 um/h y su ancho se tom¢ igual a la desviaciéon estandar
calculada anteriormente, ¢ = 0,59 um/h. En la Fig. 8.6 se puede ver el histograma de
la distribucion de probabilidades con la cual los granos seleccionardn su velocidad de
crecimiento. El médximo se situa para la velocidad de 4,12 um/h y el ancho es igual a

0,59 um/h. Se permitié a cada grano, ademads, alterar su velocidad de crecimiento en

Probabilidad (%)

3 4 5
Velocidad de crecimiento (um/h)

Figura 8.6: Distribucién de probabilidad gaussiana para el valor de la velocidad de crecimiento, centrada en 4,12 um/h y
con un ancho de 0,59 um/h. Los valores se generaron aleatoriamente en MATLAB.

cada iteracién. De esta manera, cada grano elige una nueva velocidad al comenzar un
nuevo paso segun la distribucion de probabilidad establecida. Esto permite que la velocidad
media de crecimiento de un grano se acerque a aquella en la cual se centra la distribucién

a medida que avanza la simulacién.

El resultado obtenido se presenta en la Fig. 8.7 para diferentes tiempos. Claramente
se puede ver que los granos crecen a distintas velocidades. A diferencia del caso anterior,
si bien el resultado sigue siendo bastante satisfactorio, en esta simulacion el tamafio
de algunos granos se sobreestima demasiado y por lo tanto los valores de la fraccién

cristalizada resultaron sistemdticamente mayores. Esto se puede ver en la comparacién

121



N.Budini ~ CAPITULO 8. SIMULACIONES DE LA CRISTALIZACION DE A-SI:H POR NIC

t=24h

Figura 8.7: Imédgenes obtenidas para diferentes pasos de la simulacién, desde t = 2 h hasta t = 24 h. Se puede apreciar el
crecimiento de los granos con diferente velocidad.

Figura 8.8: Comparacién entre la imagen real y la imagen de la matriz obtenida de la simulacién luego de 12 iteraciones con
velocidades de crecimiento diferentes para cada grano. Se pierde precision en la simulacién dado que para algunos granos
se observa una importante sobreestimacion del tamafio.
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entre la imagen de la simulacién y la real, presentada en la Fig. 8.8. La curva de la
evolucién de la fraccion cristalizada con el tiempo se muestra en la Fig. 8.9, junto con
el ajuste a partir de la ecuacion 8.4. Los valores que resultaron para los pardmetros libres

fueron ng = 6,5 x 10™* ntic./um® y v = 0,2044 h™!. Para t = 24 h, el valor obtenido de

T T T T T T T T T
LOF o Simulacién
- Ajuste ecuacion 8.4

0,8 - n,=6,5x 10" nl.'lc./pm3
y=0,2044 h"
0,6

0,4

Fraccion cristalizada

0,2

0,0

0 10 20 30 40
Tiempo (h)

Figura 8.9: Fraccidon cristalizada en funcién del tiempo (circulos) obtenida al finalizar 20 iteraciones (=40h) de la
simulacién. La linea roja es el ajuste de los datos a partir de la ecuacién 8.4 que tiene en cuenta una determinada cantidad
de nucleos iniciales que se agotan a medida que avanza la cristalizacién. La velocidad de crecimiento vari6 para cada ntcleo
segun la distribucién de probabilidades de la Fig. 8.6.

X, es 68% que resulta todavia mayor que en el caso de velocidad de crecimiento fija. Esto
es consistente con el hecho de que en la simulacién se obtienen algunos tamaiios de grano

que son bastante mayores que los de la imagen real.

Resulta util comparar las curvas obtenidas para las fracciones cristalizadas en funcién
del tiempo en ambos casos (velocidad fija y velocidad variable). Las mismas se muestran
en la Fig. 8.10, junto con las diferencias absolutas y porcentuales entre ellas. La curva de
la diferencia absoluta (linea de puntos azul) presenta un maximo para tiempos que caen
aproximadamente en la mitad de la simulacién. Por otro lado, para la diferencia porcentual
(Iinea de puntos y rayas verde) se observa una tendencia mondtonamente decreciente
a lo largo del tiempo. Esto ultimo indica, lo cual resulta légico, que la precisiéon de las

simulaciones mejora a medida que se realiza una mayor cantidad de iteraciones.

Se llevaron a cabo también simulaciones en las cuales se disminuy? el lapso de tiempo
entre iteraciones, con periodos de At = 0,5 h por paso. Al hacer esto los granos pueden
explorar una mayor cantidad de velocidades de crecimiento, con lo cual la velocidad

media de cada uno tiende mas al valor 4,12 um/h. Sin embargo, los resultados obtenidos
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Figura 8.10: Comparacion entre los ajustes de las curvas X, vs. t simuladas para velocidad de crecimiento fija (linea sélida
negra) y para velocidad de crecimiento variable (linea de rayas roja). Se grafican también las diferencias absoluta (linea de
puntos azul) y porcentual (linea de puntos y rayas verde).

no mostraron cambios sustanciales. La mayor similitud entre la imagen resultante de la
simulaciéon y la imagen real se alcanzé con una velocidad de crecimiento fija e igual para
todos los granos. Esto se reflejé también en el valor que resulté para la fraccion cristalizada
luego de un tiempo de 24 h, de 62 %, siendo practicamente igual al de la imagen real, de

60 %.

Hasta aqui se llevo a cabo el ajuste de los resultados de las simulaciones en funcién
de la ecuacién 8.4, pero la expresién mas general utilizada para caracterizar un proceso
de transformacion es la ecuaciéon de Avrami 8.1 (o su forma alternativa 8.2). Por lo tanto,
a partir de las fracciones cristalizadas obtenidas en las simulaciones anteriores se pueden
calcular los parametros n y k mediante los ajustes pertinentes. El exponente n resultara
adimensional, mientras que las unidades del factor k deberan ser tales que el producto kt"
resulte adimensional. Por tal motivo, en lo que sigue se omite la unidad correspondiente

al parametro k.

Ajustando por cuadrados minimos la ecuacién 8.1, en el programa Origin 8, a los
datos de X, para el caso de velocidad fija se obtuvieron los resultados que se presentan en
el grafico del lado izquierdo de la Fig. 8.11. El ajuste es bueno y los pardmetros encontrados
sonn =2,3840,02y k = 5,05 x 10~%. A partir de estos valores y mediante la ecuacién 8.1

se puede analizar la variacién de los parametros encontrados a medida que aumenta la
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Figura 8.11: Resultados del ajuste de la ecuacidn 8.1 a los valores de X, obtenidos de las simulaciones con velocidad fija. A
la izquierda se puede ver la curva de ajuste y a la derecha se observa la variacién de los pardmetros libres, n y k, en funcién
de X..

fraccién cristalizada, si se los expresa en funcion de X, y t, segtin

_In[-(1-X.) - Ink]
n= e (8.5)

In(1-X,)
——

k= (8.6)

En estas ecuaciones, para analizar el valor de n (6 k) se utiliza el valor de k (6 n) obtenido
del ajuste. En el caso ideal, no deberia existir ninguna variacién con el aumento de X... Sin
embargo suelen aparece anomalias, como se dijo anteriormente, debidas a los diferentes
efectos mencionados al comienzo del capitulo. En el gréfico del lado derecho de la Fig. 8.11
se puede ver la variacién de los valores de los parametros a medida que aumenta la
fraccion cristalizada. Si bien se observa una variaciéon importante durante las primeras
etapas del crecimiento de los granos, los valores se estabilizan rdpidamente a medida que
X. aumenta. Esto indica que no existen anomalias considerables a lo largo del avance
de la cristalizacién. Promediando los valores del pardmetro n a lo largo de la curva en
funcién de X, (lado derecho de la Fig. 8.11) se obtiene un valor n = 2,5 & 0,2. Teniendo
en cuenta la clasificacion de las transformaciones en fase sélida dada en la Tabla A.1, al
final del Apéndice A, se encuentra que el valor del exponente n obtenido en este caso se
corresponde mds cercanamente a un crecimiento caracterizado por una tasa de nucleacién
constante controlado por difusion. Esta clasificaciéon no es tinica y, como ya se menciono,

se encuentra abierta a discusion y a diferentes interpretaciones.

Considerando ahora el caso de velocidad de crecimiento variable, se realizé el mismo

procedimiento para ajustar los datos de X, a la forma funcional de la ecuacién 8.1. Los
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resultados son muy similares, y se presentan en la Fig. 8.12. Los valores de los parametros
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Tiempo (h) Fraccion cristalizada

Figura 8.12: Resultados del ajuste de la ecuacion 8.1 a los valores de X, obtenidos de las simulaciones con velocidad mévil.
Ala izquierda se ve la curva ajustada y a la derecha la variacién de los parametros libres, n y k, en funcién de X,.

de ajuste resultaron n = 2,42+ 0,03 y k = 5,13 x 10~*. Tanto n como k resultan iguales
que en el caso de velocidad fija, dentro del rango de error obtenido. Mds aun, el promedio
de n a lo largo de su variacion con X, resulté de 2,5 + 0,2, siendo exactamente igual que

el obtenido con velocidad fija.

A los efectos de comparar los resultados y analizar la consistencia entre las simula-
ciones llevadas a cabo y la teoria KJIMA, se realizaron también los ajustes a partir de la
ecuacion de Avrami linealizada 8.2. Los pardmetros obtenidos difieren en cierta medida
de los anteriores debido a que se estd ajustando mediante una funcién diferente, y es
precisamente ésto lo que se quiere analizar. El exponente n resultd levemente menor
(un 8%) y la constante k resulté un poco mayor, aunque del mismo orden de magnitud
(107%). A pesar de estas diferencias sutiles las curvas de X. vs. t son muy similares,
como puede verse en las Figs. 8.13 y 8.14 para los casos de velocidad fija y velocidad
variable, respectivamente. En los graficos de la izquierda de ambas figuras se muestra el
comportamiento lineal de los datos y los ajustes realizados. Del lado derecho se comparan
las curvas de X, vs. t obtenidas con las ecuaciones 8.1 (linea sdlida negra) y 8.2 (linea
de rayas roja). Se grafica también la diferencia porcentual obtenida entre ambas curvas

(puntos azules).

Para llevar a cabo las simulaciones de cristalizacion por NIC, dentro del marco de
la teoria KJMA tratada en este capitulo de la tesis, se supuso la existencia de nticleos
preexistentes y una tasa de nucleacién muy chica (o igual a cero) a partir de que comienza

el crecimiento de los nucleos. Esto es consistente con los bajos valores obtenidos para el
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Figura 8.13: Ajuste de los datos de X, a partir de la ecuacién 8.2 linealizada en funcién de Int (izquierda) en el caso de
velocidad fija. Comparacién entre las curvas X, vs. t obtenidas a partir de las ecuaciones 8.1 y 8.2 (derecha) junto con la
diferencia porcentual entre ellas (puntos).
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Figura 8.14: Ajuste de los datos de X, a partir de la ecuacién 8.2 linealizada en funcién de Int (izquierda) en el caso de
velocidad variable. Comparacién entre las curvas X, vs. t obtenidas a partir de las ecuaciones 8.1 y 8.2 (derecha) junto con
la diferencia porcentual entre ellas (puntos).
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pardmetro k, que es el que se relaciona en proporcién directa con la tasa de nucleacién.
Ademas, como se ha visto a lo largo de los Capitulos 4 al 7, el proceso de cristalizaciéon
se lleva a cabo a través de la difusién de los precipitados de NiSi, a lo largo de la
matriz amorfa, lo cual es consistente con el valor obtenido para n (~ 2,5) segun la
clasificacion dada en la Tabla A.1 del Apéndice A. Por lo tanto los resultados obtenidos
de las simulaciones estan en acuerdo con los resultados experimentales presentados a lo
largo de esta tesis. De todas maneras, esta parte del trabajo se encuentra atin en proceso de
desarrollo e investigacion. Existen otras herramientas mas potentes que pueden aplicarse
al estudio detallado del fenémeno de la cristalizacién por NIC, como son por ejemplo las
simulaciones de dindmica molecular. Sin embargo, la aplicacién de las mismas requiere
en primer lugar de la realizacion de andlisis de primeros principios para determinar los
pardmetros necesarios para describir correctamente la interaccién atémica entre el Siy
el Ni. Esto queda como un interesante proyecto a futuro ya que no existen actualmente

trabajos en la literatura que apliquen estas técnicas al estudio del proceso NIC en a-Si:H.

8.3. Conclusion

En este capitulo se aplicd la teoria clasica de cristalizacion (KJMA) para realizar
simulaciones computacionales simples del proceso de cristalizacién por NIC. Segun los
valores de los parametros, n y k, obtenidos a partir de los ajustes de la ecuacidon de Avrami,
se concluye que la cristalizaciéon por NIC puede caracterizarse como una transformacién
del tipo de nucleacion constante controlada por difusiéon que corresponde a n = 2,5 (ver
Tabla A.1 del Apéndice A). Esta clasificacion es amplia y general y esta abierta a diferentes
interpretaciones pero, a juzgar por el conocimiento actual sobre el efecto del Ni en la
cristalizacién del a-Si:H, la misma aparece consistente con el mecanismo de difusién de
los precipitados de NiSi, como se ha descripto a lo largo de los capitulos anteriores.
Los bajos valores obtenidos de los ajustes para el pardmetro k son consistentes con las
dos consideraciones supuestas para las simulaciones, a saber: una distribucién inicial de
nucleos preexistentes y una tasa de nucleacién muy baja (o cero) una vez que comienza el
crecimiento de los granos. Las simulaciones se llevaron a cabo suponiendo, en primer lugar,
una velocidad constante de crecimiento de los granos y, en segundo lugar, una velocidad

variable segtn una distribucidén de probabilidad dada. Los resultados en ambos casos son
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similares y no se aprecian diferencias considerables entre los valores obtenidos para los
parametros. Esta parte de la investigacién se encuentra en sus inicios y se continuara
incluyendo mejoras y utilizando otras herramientas complementarias que aporten mayor

informacion acerca de los fendmenos involucrados en el proceso de cristalizacion por NIC.
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Capitulo 9

Conclusion

A continuacion se resumen las ideas generales sobre las cuales se desarrolld el
trabajo de investigacién y se describen las conclusiones alcanzadas. Las mismas han sido

plasmadas en publicaciones originales en revistas internacionales y en capitulos de libro.

A lo largo del trabajo de investigaciéon se buscéd y estudid una secuencia de
procesos adecuada para obtener celdas solares de pc-Si en pelicula delgada a partir
de a-Si:H depositado por PECVD. Dado que una celda solar tipica homojuntura estd
compuesta por capas de diferentes caracteristicas (principalmente dopaje y espesor), las
mismas debieron ser investigadas separadamente para poder conocer su evolucién desde

la deposicién en estado amorfo hasta su estado policristalino final.

La cantidad de parametros y variables existentes a lo largo de la evolucién de las
peliculas, teniendo en cuenta las peliculas aisladas (sin formar parte de una celda), es

considerable. Pueden enumerarse, segtin la etapa del proceso, como sigue:

= Etapa de deposicion
Temperatura del sustrato
Potencia de RF
Frecuencia de RF
Caudal de gases

Presién

= Etapa de cristalizacion por SPC y NIC
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Tipo de sustrato
Velocidad de calentamiento
Deshidrogenacién
Temperatura de cristalizacion
Tiempo de cristalizacion
Espesor
Dopaje
Cantidad de Ni
Presion
= Etapa de tratamiento post-cristalizacién
Ni remanente
Resistencia de los contactos metdlicos
Temperatura y tiempo de pasivacién térmica de defectos

Tiempo de rehidrogenacion

Esta lista se extiende cuando las peliculas se acoplan unas a otras para conformar la celda
solar. Por este motivo es importante e indispensable el estudio aislado de cada una de las

capas en cuestion. En el presente trabajo, la investigacion se realizé en el siguiente orden

1. Cristalizacién de a-Si:H por SPC (Capitulo 3)

N

. Cristalizacion de a-Si:H por NIC (Capitulo 4)

3. Cristalizacidn epitaxial de a-Si:H (Capitulo 5)
sobre semilla de pc-Si tipo p*/p~ cristalizada por NIC (Seccién 5.2)

sobre semilla de pc-Si tipo n™ cristalizada por NIC (Seccién 5.3)

N

. Dopaje externo de pc-Si por SOD (Capitulo 6)
5. Cristalizacién de a-Si:H por NIC bajo vacio (Capitulo 7)

6. Simulaciones de la cristalizacién de a-Si:H por NIC (Capitulo 8)

y los resultados mas importantes se describen a continuacion.
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Cristalizacion de a-Si:H por SPC

Comunmente, las peliculas de a-Si:H obtenidas por PECVD son depositadas utilizando
una frecuencia estandar de RF de 13,56 MHz. Sin embargo, para lograr mayores veloci-
dades de deposicion, de tal manera de reducir los tiempos del proceso de produccion,
se utilizé6 una mayor frecuencia de excitacién en el reactor, de 50 MHz. A pesar de la
reduccién de tiempo, la calidad del material amorfo obtenido es menor debido a que
mayores frecuencias de excitacién resultan en un mayor bombardeo iénico de la pelicula
en crecimiento mientras se encuentra expuesta al plasma de RE Cuando el a-Si:H se utiliza
como base para obtener pc-Si, este hecho pasa a segundo plano ya que el material sufrira
transformaciones estructurales durante el proceso, pero es necesario de todas maneras
analizar la correlacidn existente entre la morfologia del material inicial y del final para

optimizar parametros importantes como el tamaiio de grano y la calidad cristalina.

Durante el proceso de SPC de las peliculas intrinsecas de a-Si:H, depositadas a alta
velocidad (alta frecuencia de RF), se detect6 un comportamiento diferente del material
depositado a menores temperaturas de sustrato. Esta diferencia se aprecié en el incremento
de la fraccién cristalina a medida que se reducia la temperatura de deposicién. Se concluyd
que la liberacion del H presente en las muestras y el desorden estructural en el material
influyen fuertemente en el proceso de cristalizacién. Las altas concentraciones de H dan
lugar a una mayor densidad de ntcleos cristalinos, que no permiten que los granos
crezcan hasta tamafios considerables. Esto da como resultado un material nanocristalino

con tamafios de grano en el rango de 24-28 nm.

Un resultado importante se obtuvo con respecto a la reflectancia en el UV, ya que
se detectaron las primeras instancias del proceso de cristalizacion luego del recocido a
500 °C. Esta técnica aparece entonces como un método sensible, aun antes de que se pueda

detectar cualquier cambio en la microestructura a partir de mediciones de Raman y XRD.
Estos resultados fueron publicados en la Ref. [131].

En cuanto a las propiedades de transporte eléctrico se observé una correlaciéon entre
los cambios en la energia de activacidn, la longitud de difusién, la conductividad y
la fotoconductividad de las muestras depositadas a 250, 300 y 350 °C, y el contenido
y estructura del H ligado, luego de los tratamientos térmicos a 400 y 500 °C. De la

misma manera que sucede con las propiedades morfoldgicas, para la muestra depositada
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a 200 °C esta tendencia es diferente. El comportamiento particular para las peliculas
depositadas a la temperatura de 200 °C permite aseverar la existencia de diferencias
estructurales importantes en el material. Las propiedades eléctricas resultantes, luego
del proceso térmico, no son las esperadas. Esto se debe principalmente al pequefio
tamafio de grano obtenido y a una presencia importante de borde de grano amorfo. Este
ultimo controla el transporte eléctrico y, por lo tanto, es de fundamental importancia en
aplicaciones fotovoltaicas. La influencia de la fase amorfa remanente sobre las propiedades
de transporte puede minimizarse mediante el desarrollo de un proceso que permita el

crecimiento de granos cristalinos de tamafios mayores.

Estos resultados se pueden encontrar en la Ref. [134].

Cristalizacion de a-Si:H por NIC

Para incrementar el tamafio de grano obtenido luego de la cristalizacién de peliculas
de a-Si:H, se investigd otra técnica de cristalizacion inducida por metales. Se utiliz6 el
Ni, que tiene ciertas ventajas sobre otros metales (Al, Ag, Au, etc.) que también inducen
cristalizacién. Entre ellas se puede mencionar a la mas importante, que es la pequeiiisima
cantidad de dtomos metélicos necesarios (< 10'° at./cm?) para fomentar la cristalizacion
del Si. Esto reduce el problema importante de la contaminaciéon metdlica del material
semiconductor. Otra caracteristica ventajosa de esta técnica es que permite obtener granos
considerablemente mayores a los obtenidos con otros metales. En el presente trabajo de
tesis se lleg6 a obtener un tamafio de grano mayor a 500 um (ver Fig. 2.11), lo cual no se

ha encontrado reportado en ningun trabajo de la literatura sobre el tema.

Se concluyé que el agregado de Ni a peliculas de a-Si:H intrinsecas o levemente
dopadas con B induce la cristalizacién con granos en forma de disco y tamafios mayores
a 25 um. Esto se obtiene aun en peliculas con espesores intermedios entre 0,3 y 0,5 um,
agregando nueva informacién a los resultados ya obtenidos por otros autores en peliculas
mas delgadas (de espesor menor a 0,1 um). Los granos resultan fuertemente orientados
en la direccion (1 1 1), lo cual es importante para aplicacion en dispositivos. La presencia
de altas concentraciones de dopantes como el B o el P producen una reduccién en el
tamafo de grano. El P parece retardar la etapa de crecimiento del proceso de cristalizacién

y cuando esta presente en altas concentraciones se obtienen granos en forma de agujas que
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crecen de manera irregular. La técnica NIC resulta entonces apropiada para la obtencién

de peliculas de pc-Si aplicables a dispositivos fotovoltaicos.

Los resultados de esta parte de la investigacion fueron publicados en las Refs. [62,

128].

También se investigd la cristalizacion por NIC de peliculas mixtas en estructura
pt/p~, de ~ 400 nm de espesor total (en proporcién 80/320 nm), obteniéndose tamafios
de grano del orden de los 100 um. El objetivo de este estudio fue investigar la posibilidad
de utilizar estas peliculas policristalinas como semillas para la cristalizacion epitaxial en

fase sdlida de peliculas amorfas depositadas sobre ellas, como se resume a continuacién.

Estos resultados se publicaron en la Ref. [129].

Cristalizacion epitaxial de a-Si:H

Al haber obtenido peliculas delgadas (~ 400 nm) de pc-Si dopadas tipo p o en
estructura p*/p~ con tamafios de grano mayores o cercanos a los 100 um, el paso
siguiente consistié en investigar cémo avanzar para conformar una celda solar. Como
alternativa posible surgi6 la idea de estudiar el crecimiento epitaxial de una capa de
a-Si:H depositada sobre las capas pc-Si obtenidas, utilizadas como semilla. De esta manera,
los granos con tamafios considerables de la pelicula policristalina servirian de modelo
para la cristalizacion de la capa superior amorfa. La estructura de una celda simple es
pt/p~/nt, donde la capa p~ debe tener alrededor de 1 um para permitir una buena
absorcién de luz. Por lo tanto se procedié a analizar, en primer lugar, la cristalizacién
epitaxial de una capa amorfa tipo p~ para completar el espesor necesario de la capa

absorbente.

Se encontr6 en primer lugar que durante el recocido de esta capa adicional tipo p~,
depositada sobre la estructura p*/p~ policristalina, el crecimiento no se dio epitaxialmen-
te. La razon de esto es que el Ni remanente en los bordes de grano de la capa semilla
sigue estando activo e induce cristalizacion en la capa amorfa superior. De todas maneras
se pueden obtener peliculas completamente cristalizadas con tamafios de grano mayores
a 80 um. Para lograr una cristalizacién epitaxial a partir de una capa semilla obtenida por

NIC, es necesario remover el Ni remanente de los bordes de grano antes de la deposicién
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de la pelicula amorfa a cristalizar. Este proceso ayuda ademas a reducir la contaminacién
de Ni que pueda llegar a influir negativamente en las propiedades de transporte de estas
peliculas. Esto puede llevarse a cabo mediante procesos de limpieza quimica con soluciones

como la denominada Secco, utilizada en este trabajo.
Estos resultados se publicaron en las Refs. [129, 135].

Msés alld del método de la capa semilla tipo p*/p~, se investigé de forma andloga
la cristalizacién epitaxial sobre una capa semilla policristalina tipo n*. Dado que, segtin
los resultados anteriores, el P inhibe fuertemente la cristalizacion del a-Si:H, se buscé
cristalizar una capa intrinseca delgada (~ 400 nm) con gran tamafio de grano y luego
doparla externamente con P para darle el cardcter n™. Para esto se cristalizaron peliculas
intrinsecas de a-Si:H mediante NIC y se doparon mediante el método SOD, con solucién
fosférica Filmtronics P509. De esta manera se obtuvieron las semillas policristalinas
adecuadas, luego de lo cual se depositd sobre ellas una capa p~ amorfa para estudiar su
cristalizacién epitaxial. Este método, que se encuentra aun bajo investigacién, permitiria
obtener celdas solares con la capa n* sobre el vidrio, cumpliendo éste ultimo la doble

funcién de sustento y de proteccion frontal de la celda.

Estos resultados han sido publicados en las Refs. [136, 137, 138].

Dopaje externo de peliculas intrinsecas pc-Si por SOD

En cuanto a los resultados obtenidos con el dopaje externo de las peliculas de
pc-Si intrinsecas, se han logrado muy buenas conductividades y movilidades. El proceso
térmico para alcanzar la difusién del P es llevado a cabo en horno convencional, durante
periodos de tiempo de algunas pocas horas. El método de recocido rdpido en horno RTA
resulta mds conveniente ya que se reduce tanto el tiempo total de recocido como el tiempo
durante el cual las peliculas se someten a alta temperatura. Esto se debe a que en los hornos
RTA la temperatura puede elevarse y reducirse muy rapidamente, a velocidades cercanas
a los 20 °C/s, lo que permite realizar ciclados entre altas temperaturas (por encima del
punto de ablandamiento del sustrato de vidrio) y bajas temperaturas (muy por debajo del
punto de ablandamiento) en periodo cortos de tiempo. Asi se aumenta la difusiéon del P

mientras se reduce el tiempo de recocido. Esta técnica esta atin bajo investigacion.
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Si bien se han realizado pruebas y mediciones del desempefio de las celdas obtenidas
a partir de los métodos estudiados (en particular en el Capitulo 5), todavia es necesario
optimizar parametros a lo largo del proceso de fabricaciéon de las mismas para mejorar
los resultados. Tanto los resultados de cristalizacion epitaxial sobre las capas semillas
tipo p*/p~ y nt como aquellos obtenidos del dopaje externo tipo n* indican que el
procedimiento es viable. Ademads, como ya ha sido mencionado a lo largo del trabajo,
las celdas solares basadas en pc-Si con tamafios de grano por encima de 70 um podrian
alcanzar eficiencias de conversién del orden del 15%. Esto tltimo impulsa fuertemente a

las investigaciones llevadas a cabo en la presente tesis.

Cristalizacion de a-Si:H por NIC bajo vacio

Para complementar los estudios realizados sobre el método NIC se investigo el proceso

de cristalizacién de peliculas de a-Si:H bajo vacio.

Se encontrd que la cristalizaciéon de a-Si:H mediante NIC en horno convencional se
ve favorecida a presiones cercanas o por debajo de 10~® Torr en cuanto a la reduccién del
tiempo necesario para alcanzar la cristalizacion completa de las peliculas. En comparacién
con la cristalizacién a presién atmosférica en atmosfera inerte, se obtiene un tamafio de
grano reducido pero de igual manera relativamente grande, de unos 30 um en promedio. A
partir de ciertas evidencias se concluye que la presion durante el recocido parece afectar a
la etapa de incubacién/nucleacién y no a la etapa de crecimiento del grano. El mecanismo
mediante el cual se produce esta mayor velocidad de cristalizacién es todavia incierto.
Actualmente se continda investigando y realizando experimentos para lograr una mejor

comprension de este fendémeno.

Los resultados de estas ultimas investigaciones estan en proceso de publicacion.

Simulaciones de la cristalizacion de a-Si:H por NIC

En base a la teoria clasica de cristalizacion (KJMA), descripta en el Apéndice A, se
busco simular el proceso NIC para caracterizar la transformacién en fase sélida subyacente.
Para esto se eligié una imagen de MO de una pelicula de 350 nm de espesor, recocida

durante 24 h a 580 °C. Luego de este tiempo la muestra se encuentra en un estado
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intermedio de cristalizacion, con una fraccién cristalizada de alrededor del 60% segtn
la imagen utilizada. A partir de la misma se determinaron las posiciones de los ntcleos que
dieron lugar a los granos observados. Estas posiciones fueron introducidas en la simulacién
para, luego de cierta cantidad de iteraciones del calculo de la evolucidn, contrastar el
resultado obtenido de la simulacién con el estado real de cristalizaciéon de la pelicula. El
estudio de la evolucion se realizo a través de la fraccion cristalizada, X, y su dependencia

con el tiempo.

Si bien la clasificacion utilizada generalmente para interpretar los parametros
involucrados en la teoria es amplia y general, se encontré un valor para el exponente de
Avrami, n & 2,5, que estd en concordancia con el conocimiento actual sobre el mecanismo
de la cristalizacidn del a-Si:H inducida por Ni. Segun esta clasificacién, dada en la Tabla A.1
del Apéndice A, el valor obtenido se corresponde con una transformacién que progresa con
una tasa de nucleacién constante y que esta controlado por difusién. Como se vio en los
capitulos dedicados al estudio de la cristalizacion por NIC, el crecimiento de los granos
avanza a medida que difunden los precipitados de NiSi, por la matriz amorfa. Por lo tanto,
como primer resultado se obtuvo un exponente de Avrami consistente. Por otro lado, una
de las hipdtesis de base para proceder con las simulaciones fue la presencia de nicleos
preexistentes, descartando la posibilidad de que exista nucleacién en otros puntos de la
zona estudiada a medida que transcurre el tiempo. Esto ultimo, por su parte, también
es consistente con el pequefio valor obtenido (~ 10™%) para el pardmetro, k, que estd

relacionado con la tasa de nucleacion.

Se estudiaron dos situaciones diferentes. En la primera de ellas la velocidad de
crecimiento se mantuvo constante para todos los granos. Se calcul6 el valor de la velocidad
a partir del didametro medio de los granos, obtenido de mediciones realizadas en imagenes
de MO, y teniendo en cuenta el tiempo de recocido, de 24 h. Se obtuvo asi un valor de
(4,12 £ 0,59) um/h. En segundo lugar se realizaron simulaciones con velocidad variable,
permitiendo a cada uno de los granos seleccionar una velocidad, segtin una distribucién
de probabilidad dada. A su vez, en cada iteraciéon se permitié a los granos modificar
su velocidad de crecimiento. Los resultados en ambos casos fueron similares, aunque la
imagen obtenida luego de 12 iteraciones de la simulacién con velocidad fija fue mas
parecida a la imagen real que la simulacién con velocidad variable. A pesar de esto, no

se apreciaron diferencias considerables entre los valores obtenidos para los pardmetros.
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Esta parte de la investigacion se encuentra actualmente en desarrollo y representa un
aporte importante que abre proyectos a futuro, ya que no existen actualmente trabajos en

la literatura que apliquen estas técnicas al estudio del proceso NIC en a-Si:H.
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Apéndice A

Teoria clasica de cristalizacion

Toda transformacién de fase en un material involucra de alguna manera una
reorganizacién de su estructura atémica, para la cual es necesaria una fuerza motriz
(en inglés, driving force). La fuerza motriz actuante puede tener diversos origenes. En
particular, ciertas variables intensivas como la temperatura, la presion o la tensién interna
tienen la capacidad de proveer energia a un sistema, actuando como fuerzas motrices,
de manera tal que un determinado sistema pueda sufrir transformaciones de fase. En
cualquier transformacion existe una diferencia entre la energia libre (generalmente de
Gibbs) del estado inicial y la del estado final. La manera en que la transformacién se lleva a
cabo depende fuertemente del efecto que producen pequeiias fluctuaciones en la condicién
inicial, es decir que depende de si dichas fluctuaciones aumentan o disminuyen la energia
libre del sistema. En cuanto al problema de la estabilidad de un sistema, Gibbs distinguié
dos clases diferentes de fluctuaciones. La primera clase se caracteriza por reordenamientos
atémicos importantes en volimenes pequeiios y localizados, mientras que en la segunda
clase predominan reordenamientos sutiles pero producidos en volimenes extendidos.
Esta diferenciacién da lugar a la clasificacion de las transformaciones en heterogéneas u
homogéneas, respectivamente. La primera de ellas es el tipo de transformacién que se da
en la gran mayoria de los casos, en la cual se puede distinguir entre regiones transformadas

y no transformadas a nivel microscépico en cualquier estado intermedio del proceso.

La descripcién que sigue a continuacién se centrard en las transformaciones heterogé-
neas del tipo denominado de nucleacién y crecimiento, siendo sus caracteristicas principales

las siguientes [139]:
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1. Dependencia con el tiempo. A cualquier temperatura, el grado de la transformacién
se incrementa con el tiempo hasta que se logre un estado de minima energia libre.
Por supuesto que en ciertos casos (bajas temperaturas) los cambios serdn tan lentos
que no podran observarse cambios en ningtin periodo de tiempo prdcticamente

observable.

2. Dependencia con la temperatura. La transformacién se completara si se espera un
tiempo suficiente. El grado de la transformacion no dependerd de la temperatura.
La velocidad de la transformacién si depende fuertemente de la temperatura y,
generalmente, se puede encontrar una temperatura por debajo de la cual los cambios

se dan a velocidades despreciables.

3. Irreversibilidad de la transformacion. Debido a que los atomos se mueven
independientemente, no existe correlaciéon termodindmica entre las posiciones

iniciales y finales de los mismos cuando se retransforma el sistema al estado original.

4. Efecto de las deformaciones plasticas. La nucleacion generalmente se ve aumen-
tada en regiones deformadas plasticamente de la red atémica. La difusién atémica

también se incrementa en regiones del material donde existe deformacion.

5. Composicién, volimen atémico y forma de la nueva fase. La composicién y
el volumen atémico del producto de la transformaciéon no necesariamente estaran
relacionados con los de la fase original. En el caso de transformaciones que no
involucren cambios de fase termodinamicos, no habrd cambio en la composicion.
Por su parte, la forma de las particulas de la nueva fase varia considerablemente

cuando la transformacién no ha sido completada.

6. Relaciones en la orientacion. En algunos casos de transformaciones de nucleaciéon
y crecimiento en fase solida, no existe relacién entre las orientaciones de las redes
atomicas de ambas fases. Sin embargo, en ciertas situaciones como el crecimiento
de precipitados a partir de soluciones sé6lidas o a partir de reacciones eutécticas se

encuentran relaciones de orientacidn entre la fase original y la final.
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A.1. Transformaciones isotérmicas

La teoria que describe la fenomenologia cinética de las transformaciones de fase a
temperatura constante fue desarrollada inicialmente por Kolmogorov [140] para describir
la recristalizacion de metales. Al mismo tiempo, pero independientemente, Johnson y Mehl
[141] basaron su descripcién en los fendmenos de solidificacién a partir de procesos de
nucleacién y crecimiento. A partir de 1939, Avrami [142, 143, 144] fue el encargado
de difundir ampliamente esta teoria que actualmente se aplica a una gran variedad de
fenémenos de transformaciones de fase. Por este motivo, la teoria en cuestién se denomina

KJMA (de Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami).

Para derivar las ecuaciones se supone una tasa de nucleacién por unidad de volumen,
I, y que en el instante t = 7T el volumen de la fase inicial es V*. Al transcurrir un tiempo

d7 una cantidad
Ivedr (A1)

de ntcleos de la fase 8 alcanzan un tamafio critico minimo. Si se toma una velocidad de
crecimiento constante e isotrépica, I', en un espacio de dimension d se puede expresar el

volumen de una region de la fase  al tiempo 7, v(7), mediante la expresion

d .
I'(t — t
V() = g[f(t—1)]° sit>n ’ 42
0 sit<T

donde g es un factor de forma que depende de la dimensién d en consideracién. Por
ejemplo g = 4/3nwsid =3,0 g = 7s si d = 2, donde s es el espesor de la pelicula.
Teniendo en cuenta las ecuaciones A.1 y A.2 y que ademds el aumento en el tiempo del

volumen de la fase f3 es
dvP = v(t)Ivedr, (A.3)
se obtiene un volumen total de la fase 3 dado por
t

VB(t) = gV“J Iri(e —7)ddr. (A.4)
=0
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Para la deduccién de la ecuacién A.4 no se tuvo en cuenta la posible interferencia
del crecimiento entre granos vecinos ni la disiminuciéon del volumen disponible para
la nucleacién, V¢, lo cual se cumple sélo para la primera etapa del crecimiento en la
cual VB <« v® o, equivalentemente, V* ~ V donde V es el volumen total del sistema.
Suponiendo ahora que la tasa de nucleacién y la velocidad de crecimiento son constantes
en el tiempo, se llega a

glrd td-‘rl

X.(t)= iyl

(A.5)

donde X, = VP /V es la fraccién cristalizada. Hasta aqui se puede ver que el crecimiento
de la fase 8 en los instantes iniciales del proceso se da a una velocidad elevada, siendo

proporcional a t4*+1,

Para incluir el efecto de la colisiéon entre ntcleos vecinos en crecimiento, Avrami
introdujo el concepto de niicleos fantasma, que lo llevd a considerar un volumen extendido
de material transformado a la fase . Los nucleos fantasma son nticleos que podrian
haberse inciado en la regién ya transformada si ésta no hubiera sido todavia transformada,
cuya cantidad estd dada de manera andloga a la ecuacién A.1 por IV dt. El cambio en el

volumen de la fase 8 y el volumen extendido quedan entonces definidos como

de =y(7)I (V“ + Vﬁ) dt
t
VE() = gVJ (e — r)ddr, (A.6)
=0

donde ahora obviamente V = V* + V7,

El volumen extendido representa entonces un volumen virtual, mayor al volumen
real transformado, V#, que cuenta ntcleos que se iniciaron en regiones ya transformadas
del material. Mas alld de esto, todavia en ninglin momento se tuvo en cuenta la
interferencia entre el crecimiento de granos vecinos. La introduccién de este volumen
extendido es necesaria debido a la naturaleza estocdstica del proceso de nucleacion. Para
encontrar su relacién con el volumen real transformado se puede hacer el siguiente
analisis. Considerando una regién de la cual sélo una fraccién (1 —VvPy V) permanece
sin transformarse al tiempo t, al cabo de un lapso de tiempo dt el volumen extendido

aumentara en dVeﬁ mientras que el volumen real lo hard en dVf. Sin embargo, sélo esa
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fraccién (1 —VF / V) del cambio del volumen extendido, dVeﬁ , contribuira al aumento del

volumen real, dV#. Matemdticamente, esto se expresa
\
avf=|1- T dvP, (A7)

que luego de una integracion simple resulta en

p 4
vP=—vin|1-<-|. (A.8)

Sustituyendo este resultado en la ecuacién A.6 y escribiendo en términos de la fraccién

cristalizada, X, = VPV, se llega a
t
—In[1-X./(t)] =ngJ I(t —7)tdr, (A.9)

7=0

y asumiendo otra vez I = cte. se obtiene finalmente

glrdtd+1
X (t)=1-— - . A.10
(1) exp 171 (A.10)

En la Fig. A.1 se puede ver el tipo de curvas que se obtiene a partir de esta ecuacién. Es

1,0 o —
B , s i
Ve
0.8 - / ./ ,
© / 7
> - ) / |
< I /
2 06 / ]
N !
‘;“ i / d=3,I"=0,003,1= 1
5 04 / ----d=2,T"=0,003,1=1
5 RIS d=3,1"=0,03,/=1
§ I S e d=2,1"=0,03,1=1 |
E 072 I~ // -
A
0’0 - ’ : I I I I | | | |
0 2 . 4 6 8 10 12
Tiempo

Figura A.1: Curvas obtenidas a partir de la ecuacién A.10. Se tomé una tasa de nucleacion unitaria, I = 1, y se vari6
tanto la velocidad de crecimiento como la dimension del sistema. Los parametros se toman como adimensionales, siendo el
objetivo del grafico mostrar cémo varia el comportamiento para diferentes valores. En rigor, la unidad que corresponde a I
es 1/ (longitud? x tiempo), para T es longitud/tiempo y para t es tiempo. Se toma generalmente al tiempo de nucleacién, 7,
como el cruce con el eje de tiempos de la extrapolacion de la porcidn lineal de la curva.
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interesante notar que la ecuacién A.5 equivale al primer término de la expansién de la

ecuacion A.10 cuando t ~ 0, dada por

2 3
X (t) B gIl—'dtd—H 1 gIthd+1 N 1 gIthd+1 (A 11)
U d+1 2| d+1 6\ d+1 '

Otro caso interesante a considerar es aquél en el que la nucleacién ocurre en
sitios predeterminados que se agotan a medida que transcurre el tiempo y avanza la
transformacién. Sea ng la cantidad de sitios de nucleacién por unidad de volumen, la

cantidad de sitios de nucleacién al tiempo t sera
n(t) = ngexp(—vt), (A.12)

donde v representa la frecuencia a la cual se consumen los nticleos. La tasa de nucleacién
sera entonces

dn(t)
dt

=ngv exp(—vt). (A.13)

I(t)=—

Reemplazando esta expresion en la ecuacion A.9 se obtiene
t
—In[1-X.(t)] = ngnovJ exp(—vt)(t — 7)¢dr, (A.14)

=0

que se puede integrar por partes. Integrando y reordenando términos se llega a

grinyd! v2t? vdd
X (t)=1—exp —

A S —vt) =14 vt — —— 4.+ (=1)¢H ,
oy |V 1Hve— = (-t —

(A.15)

donde hay que recordar que a lo sumo d = 3, y que ademas el factor de forma, g, para

cada d es

nr?  sid=1
g=14 7s sid=2 , (A.16)
4m/3 sid=3
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siendo s el espesor de la pelicula para d =2y r el radio de un hilo parad = 1.

En forma general, la ecuacién A.10 se puede escribir convenientemente para ajustar

datos experimentales como
X, =1—-exp(—kt"), (A.17)
o bien
In[-In(1-X.)] =Ink+nlnt, (A.18)

donde n y k caracterizan el proceso de nucleacion y crecimiento. Esta forma es util ya
que no se necesita conocer explicitamente la tasa de nucleacién, I, ni la velocidad de
crecimiento, I', mientras que en todo el desarrollo anterior se impuso que I y T" sean

Yty I' = constante. A pesar de que las interpretaciones sobre

constantes o bien que I oce™
los valores que resultan para n y k son variadas, generalmente se toma como parametro
la clasificacién de las transformaciones seguin el valor de n (exponente de Avrami), como

se puede ver en la Tabla A.1 [145]. Vale la pena aclarar que, a pesar de que de las

Tipo de transformacion Valor de n
Nucleacidn constante 4
Nucleacién decreciente 34
Nucleacion en bordes de grano 1
Nucleacion en dislocaciones 2/3
Nucleacidn constante con crecimiento controlado por difusién 2,5

Tabla A.1: Caracterizacion de las transformaciones en funcién del valor del pardmetro n.

ecuaciones A.10 y A.17 se deduce que n = d + 1, cuando se realizan los ajustes de los
datos experimentales, en general, se pierde la relacién existente entre el exponente n y
la dimensionalidad, d, del proceso de transformacién. En la gran mayoria de los casos el
valor de n obtenido no guarda relacién con la geometria del proceso [146], lo cual abre la

posibilidad a diferentes interpretaciones.
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