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Resumen

Los semiconductores organicos (SOs) permiten la fabricacion de celdas solares de bajo costo con
grandes ventajas asociadas a su facilidad de sintesis. La necesidad del surgimiento de nuevas
industrias de médulos fotovoltaicos para poder complementar la produccién en base a silicio, da
lugar a la utilizacion de materiales novedosos como los SOs. Para lograr celdas basadas en SOs que
compitan con las tradicionales se debe lograr optimizar la fabricacion de las mismas, que solo serd
posible a partir de la caracterizacion y del modelado. En este trabajo se abordd la fabricacién y
caracterizacion de dos tipos de celdas basadas en SOs implementando técnicas de fabricacion
novedosas: las celdas hibridas orgénicas-inorganicas de heterojuntura distribuida (BHJh) y las
celdas basadas en perovskita metal-organica (PrC). Para aplicar el modelado se decidio trabajar con
un sistema muy conocido, la celda de heterojuntura plana (PHJ), que involucra los mecanismos

fisicos de los SOs.

En los SOs la absorcién de luz produce la generacién de portadores de carga, electrones y huecos,
vinculados electrostaticamente en un estado excitado denominado exciton. Para poder convertir
estos portadores en corriente eléctrica es necesario disociar el exciton, lo que se puede lograr a
través de una juntura entre dos SOs, generando un salto energético entre los niveles de energia a
ambos lados de la juntura. Las celdas mas sencillas con este principio de funcionamiento son las de
heterojuntura plana (PHJ), que consisten en dos SOs preparados en capas una encima de la otra. A
partir de datos de curvas tensidn-corriente de celdas PHJ preparadas en un trabajo previo, se aplicd
un modelo analitico con la menor cantidad de parametros posibles, que incorpora la dependencia de
la disociacion de excitones con el campo eléctrico. El resultado de los ajustes de curvas
tension-corriente variando la intensidad de la luz incidente mostr6 una baja dependencia de la
fotocorriente con el campo eléctrico, lo que a su vez indica una alta probabilidad de disociacion de
excitones en el grupo de celdas estudiadas. Al mismo tiempo las curvas presentaron un aumento de
la pendiente para tensiones menores a 0 V, al aumentar la intensidad de la luz incidente. Los ajustes
con el modelo demostraron que esta variacion se puede explicar solo con un cambio en la

resistencia paralelo, a partir de la presencia de shunts producidos por materiales fotoconductivos.

Otra alternativa para separar los excitones es generando una heterojuntura distribuida, a partir de
infiltrar un material inorgénico nanoestructurado de canales de didmetro menor a 50 nm, con un SO.
En los SOs los excitones solo pueden recorrer una distancia limitada, del orden de 20 nm, antes de
decaer al estado fundamental. Utilizando una geometria de juntura distribuida, estas celdas permiten

generar y recolectar portadores fotogenerados en un espesor efectivo de la capa orgénica:inorganica



de méas de 100 nm, permitiendo aumentar la absorcion de luz y la fotocorriente. En este trabajo se
prepararon celdas hibridas basadas en dioxido de titanio (TiO,) nanoporoso por sol-gel y el
polimero (poli(3-hexiltiofeno-2,5-diil) regio regular (P3HT). Se logré comprobar la infiltracion del
polimero dentro de los poros y la generacion de una capa de polimero externa a la nanoestructura, la
cual permite el transporte de los huecos hacia el contacto eléctrico. También se observo la
dependencia de la respuesta de las celdas con los pardmetros de sintesis de TiO,, hallando una celda
funcional de eficiencia maxima de 0.12 % al utilizar un conjunto de una capa densa y otra porosa de
TiO,. Durante los ensayos se hall6 que estas celdas presentan una respuesta selectiva de la
fotocorriente a la composicion espectral de la luz. Al irradiar previamente con luz ultravioleta (UV),
aumenta el valor de corriente que genera la celda al iluminar con otras longitudes de onda, mientras
que al irradiar con luz visible los valores de corriente disminuyen. Ambos efectos logran una
saturacién en la fotocorriente después de algin tiempo de irradiacién con una Unica longitud de
onda, siendo mas rapido el efecto frente a luz UV. Estos efectos presentaron mecanismos de
reversibilidad al eliminar la exposicion, y mostraron una cancelacion entre ellos al exponer la celda
a luz blanca de espectro AM 1.5. Se propone que ambos efectos estan relacionados con la presencia

de defectos electronicos en capa de TiO,, producto de vacancias de oxigeno.

Otra forma de incorporar SOs en celdas solares es como capas de transporte de portadores en celdas
donde una perovskita metal-organica es la encargada de la fotogeneracion. A diferencia de los
semiconductores puramente organicos, en las perovskitas metal-organicas los excitones poseen una
muy baja energia de ligadura, y la energia térmica presente en el material a temperatura ambiente
alcanza para que los portadores puedan circular libres en el material, lo que favorece
significativamente la accion fotovoltaica. En este trabajo se prepararon capas de perovskita
CH3NH3Pbl; a partir de la reaccion entre Pbl, y CH3NHsl (MAI). El Pbl, fue depositado por
evaporacion de bajo vacio en una camara de evaporacion de disefio propio, técnica que posee un
potencial elevado para la aplicacion industrial en la fabricacion de semiconductores de bajo punto
de sublimacion o evaporacion (menor a 500 °C). EI CH3;NH;l fue incorporado tanto por
evaporacion de bajo vacio como a partir de una solucion de MAIL. Se comprob6 la formacion de
perovskita en todas las muestras, a partir de su energia de gap y de difractogramas. Las capas de
perovskita mostraron comportamiento fotoconductivo con una longitud de difusion del orden de 50
nm. Se utilizaron capas reaccionadas con solucién para obtener celdas solares, que ofrecieron una
eficiencia méxima de 0.25 %. Estos resultados preliminares indican la factibilidad de preparar

celdas de perovskita a partir de la evaporacion de bajo vacio.



Abstract

Organic semiconductors (OSs) allow fabrication of low cost solar cells with significant advantages
due to their synthesis simplicity. The need of new photovoltaic industries to complement silicon
base production results in the utilization of novel materials like OSs. To obtain OSs based solar
cells that can compete with traditional materials it is necessary to optimize the preparation methods,
which is only possible through characterization and modeling. This work addressed the preparation
and characterization of two type of OSs based solar cells using novel preparation techniques: bulk
heterojunction hybrid organic-inorganic solar cells (BHJh) and metal-organic perovskite based solar
cells (PrC). To model the devices under study it was chosen a well-known system, namely the
planar heterojunction solar cells (PHJ) involving the OSs physical mechanisms.

Absorption of light in OSs generates charge carriers, namely electrons and holes, which are
electrostatically linked in an excited state named exciton. To convert charge carriers in electric
current it is critical to dissociate the exciton, what can be achieved through a heterojunction
between two OSs. This originates an energy discontinuity between the energy levels in both sides of
the junction. The simplest cells with this working principle are planar heterojunction cells (PHJ),
which are made with two OSs adjacent layers. A model with the lowest number of needed
parameters was applied to current-voltage data from PHJ cells prepared in a previous work.
Current-voltage curves fit with different light intensities showed a low photocurrent vs. electric
field dependence, related with a high excitons dissociation probability for the studied cells group.
Simultaneously, curves showed an increase in the slope for negative voltages, produced by the
increase in light intensity. Fits with the model demonstrate that this variation can be explained only

by a parallel resistance change, produced by the presence of photoconductive shunts.

Another path to exciton dissociation is making a bulk heterojunction through the infiltration of an
OS in a nanostructured inorganic material with channels of diameter lower than 50 nm. In OSs
exciton movement is limited to a 20 nm distance, before decaying to the ground state. Using a bulk
heterojunction geometry these cells allow the generation and collection of carriers in an effective
thickness of the organic:inorganic layer larger than 100 nm, increasing light absorption and
photocurrent. In this work, hybrid cells based on nanoporous titanium dioxide (TiO,) produced by
sol-gel and regioregular poly(3-hexylthiophene-2,5-diyl) (P3HT) polymer were prepared. Polymer
infiltration inside the pores and the formation of a polymer layer external to the nanostructure were
succesfully verified. The dependence of the solar cell with TiO, synthesis parameters was also

studied, finding a functional cell of maximum efficiency of 0.12% when using a set of a dense layer



and another porous layer of TiO2. A selective photocurrent response to spectral composition of
light was found during spectral response tests. Previous irradiation with UV light increases the
current cell when other irradiation wavelengths are used, while visible light produces a decrement
of current level. Both effects present photocurrent saturation times when a single wavelength is
used, UV effect seems to be faster. Those effects are reversible by the end of light exposition,
showing a mutual cancelation when the cell is irradiated with AM 1.5 white light. It is proposed that
both effects are related to the presence of electronic defects in the TiO, layer, product of oxygen

vacancies.

Yet another path to fabricate solar cells with OSs is using them as carrier transport layers in cells
where photogeneration takes place in a metal-organic perovskite. Unlike purely organic
semiconductors, excitons in perovskites have a very low binding energy. Thus, thermal energy
present in the material at room temperature is enough to provide free circulation of carriers, which
favours significantly photovoltaic action. In this work, CHsNH3Pbl; perovskite layers were
prepared from the reaction between Pbl, and CHsNHsl (MAL). Pbl, was deposited by low vacuum
evaporation in an evaporation chamber designed and built in-house. This technique has a great
potential for industrial application for low sublimation or evaporation temperature semiconductors
(less than 500 °C). CH3NHsl was incorporated either by low vacuum evaporation or from a MAI
solution. The perovskite formation was verified in all samples, from its gap energy and
diffractograms. Perovskite layers showed photoconductive behaviour with diffusion lengths on the
order of 50 nm. Solution reacted layers were used to obtain solar cells, which yield a maximum
efficiency of 0.25 %. These preliminary results indicate the feasibility of preparing perovskite cells

from low vacuum evaporation.
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1 Introduccion

El consumo de energia eléctrica se encuentra en el orden de los 17 TW dentro de los cuales
alrededor del 85 % corresponden a derivados de combustibles fosiles [1]. Se espera que esta
demanda mundial aumente un 28 % para el afio 2040 [2], sin considerar en este andlisis que todavia
existe un porcentaje de la poblacion mundial mayor al 10 % que no tiene acceso a la energia
eléctrica [3]. Este panorama indica que si se respeta la matriz de consumo mundial actual, serd
necesario seguir aumentando el consumo total de combustibles fésiles. Existe consenso en la
comunidad cientifica de que las emisiones derivadas de estos combustibles tienen una importante
participacion en el calentamiento global del planeta, que se estima es de 2 °C desde la aparicion de
la actividad industrial. Si no se aplica ningln tipo de accion para modificar la matriz de consumo
energético, el nivel de calentamiento puede provocar cambios irreparables en el comportamiento
climético del planeta, que afectaran la vida humana [4]. Para lograr un cambio en esta tendencia es
necesario el aumento de la participacién de las energias renovables de bajo impacto ambiental, que
en la actualidad representa un valor muy bajo de s6lo el 2.5 % [5]. El aumento de este porcentaje
estd vinculado mayormente con politicas de estado, pero también podria ser acelerado con el

crecimiento considerable de la produccion de energias renovables y con el control de sus costos.

La radiacion solar es una de la fuentes de energia renovables mas importante debido a que a la
atmosfera terrestre llega una radiacion de alrededor del 175000 TW, lo que representa unas 10000
veces el consumo de energia medio en todo el planeta [6]. Para convertir la energia proveniente del
Sol en forma de radiacion en energia eléctrica se pueden utilizar dos enfoques: la energia
termosolar, que consiste en calentar un fluido para movilizar una turbina asociada a un generador, y
la energia fotovoltaica. Este trabajo se encuentra enfocado en la tecnologia fotovoltaica, cuyo
principal beneficio es la conversion de energia directa de radiacion a electricidad, eliminando la
necesidad de utilizar fluidos o partes mdviles. Esta diferencia minimiza considerablemente los
costos de mantenimiento de los dispositivos fotovoltaicos, haciéndolos factibles tanto para grandes

plantas solares como para instalaciones domiciliarias.

Los paneles fotovoltaicos que dominan el mercado y la produccion mundial son aquellos basados en
silicio. El silicio tiene la ventaja de ser uno de los materiales mas abundantes en la corteza terrestre
y al mismo tiempo permite obtener celdas solares con una eficiencia de conversion energética alta
del 26.7 % y paneles de hasta 24.4 % (para silicio monocristalino [7]). La madurez de la industria
alrededor de las celdas solares de silicio permitio el aumento y optimizacion de los métodos de

fabricacion a gran escala, lo que Ilevo a una reduccion considerable de los costos de fabricacion en
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los ultimos afios [8]. Aun asi los procesos involucrados son intrinsecamente costosos a nivel
econdmico y energético, involucrando el uso de altas temperaturas y largos tiempos de duracion,
para lograr la pureza necesaria. Esto dificulta la aparicion de nuevas empresas que puedan competir

comercialmente con las existentes, para lograr un aumento considerable en la produccion.

Segun un informe del Fraunhofer Institute for Solar Energy Systems (ISE) [9], la potencia
fotovoltaica mundial instalada en 2016 fue de 320 GW pico por hora mientras que la potencia pico
por hora total de todos los paneles producidos durante ese afio fue de 77.3 GW. Considerando que
la potencia promedio generada es cercana al 25% del méaximo [10] y manteniendo la tasa de
produccién de 2016, se necesitarian mas de doscientos afios para poder cubrir la demanda mundial
actual de potencia consumida total. Sin embargo, si se considera que el aumento de produccion
anual es del 30 %, como en 2016 y 2017 [11], ese tiempo se reduce solo a 20 afios. Este lapso
resulta mucho mas aceptable para el cumplimiento de los objetivos acordados por la mayor parte de
las naciones del mundo para frenar el cambio climético global. Sin embargo, depende fuertemente
de que se mantenga el crecimiento de las industrias de produccién de paneles, mayormente
vinculado a la expansion de las fabricas de paneles de silicio. En este escenario, parece necesario
considerar la incorporacion de otras tecnologias fotovoltaicas que permitan acompafar la
transformacién masiva hacia un sistema de generacién basado en energias renovables,
especialmente tecnologias que resulten en un menor costo de fabricacion y eficiencias comparables
a las alcanzadas con silicio. Con los esfuerzos cientificos y tecnoldgicos, en parte, algunas
tecnologias novedosas estan demostrando un potencial importante para complementar la

fotovoltaica de silicio.

Los costos de las celdas altamente eficientes en base a silicio, tanto mono como policristalino, estan
fuertemente dominados por la obtencion de obleas de silicio con grosores mayores a 100 um,
necesarios para poder absorber la mayor parte de la luz incidente. Una estrategia para reducir los
costos de las celdas solares es a partir de la utilizacién de materiales y métodos de preparacion de
menor costo. Existe una particular atencion a la implementacion de materiales que requieren
espesores muy reducidos para asegurar la absorcion de luz y que ademas se pueden preparar de
diversos métodos y sobre sustratos de bajo costo como el vidrio. Estos materiales dan lugar a la
tecnologia denominada como de I&mina delgada. Dos tipos de celdas de Iamina delgada, la de
CulnGaSe y la de CdTe, compiten comercialmente con el silicio, y poseen récords de eficiencia
cercanos [7]. En el afio 2016 los paneles de lamina delgada producidos representaron sélo el 6 % de

la capacidad de energia producida a partir de paneles solares [9].



Otra alternativa para la fabricacién de celdas de lamina delgada es a través de los semiconductores
organicos (SOs). Se definen como orgénicos ya que estan compuestos principalmente por carbono e
hidrégeno, presentando enlaces de tipo carbono-carbono y carbono-hidrdgeno. Presentan un
comportamiento electronico similar al de los semiconductores inorganicos como el silicio, con la
principal diferencia de que al absorber fotones no se generan portadores libres, sino un estado
energéticamente ligado entre el electron y el hueco, denominado exciton. Para poder extraer estos
portadores es necesario generar alguna estrategia, que puede implicar una pérdida de energia. Los
compuestos organicos utilizados consisten en cadenas poliméricas o moléculas que pueden producir

el efecto fotovoltaico, presentando absorcion dentro del espectro visible.

En 1986, Tang desarroll6 la primera celda solar organica [12], donde los materiales organicos
cumplian la funcién de absorber la radiacion generando cargas, y luego transportar estas cargas a
contactos metalicos. Esta celda se basaba en una juntura plana entre dos semiconductores organicos
donde se formaba una diferencia de energia suficiente para lograr separar los excitones
fotogenerados. Esta primera celda tenia una eficiencia del 1 %. La baja eficiencia estaba
mayormente relacionada con la limitacidn de los excitones a recorrer distancias mayores a 20 nm, lo
que limita los espesores de las capas y de esa forma la absorcién de luz y la fotocorriente. Una
forma de aumentar la absorcion, y de esa forma aumentar la fotocorriente, es implementando una
mezcla sélida entre dos semiconductores orgéanicos, generando una heterojuntura distribuida que
eleva la superficie de la juntura, y al mismo tiempo permite aumentar el espesor de esta capa mixta
a espesores mayores a 100 nm [13]. Al aplicar una heterojuntura distribuida con semiconductores
organicos es dificil tener control sobre la definicion de la capa mixta, una forma de controlar esto es
utilizando un semiconductor inorganico con una estructura de canales de diametro menor a 20 nm,
infiltrada con un semiconductor organico [14,15]. Gracias a este tipo de estrategias, al desarrollo de
nuevos materiales, y luego del esfuerzo continuo de la comunidad cientifica y de algunas empresas

de desarrollo, se ha logrado obtener celdas de eficiencias mayores al 11 % [7].

Las celdas organicas ofrecen grandes ventajas ya que se pueden preparar por métodos de
fabricacion muy variados y poco costosos, pasando de la evaporacion de alto vacio a la preparacion
por métodos desde la fase liquida o de pastas. En la mayoria de los casos la preparacion no
involucra temperaturas elevadas, lo que permite la utilizacion de maltiples tipos de sustratos, como

vidrio o sustratos de plastico flexible.

Una de las ventajas de utilizar sustratos flexibles, a diferencia de otros fragiles como el silicio, es la

posibilidad de aplicar métodos de fabricacion de tipo roll-to-roll, en los que un rollo del material de



sustrato flexible alimenta en forma continua el proceso de fabricacion del panel, que es bobinado en
el extremo final de la cadena de produccion. Estos métodos permiten la produccién en gran escala, a
partir de procesos de baja complejidad. Al mismo tiempo permiten aprovechar la posibilidad de
realizar paneles monoliticos, efectuando la separacion de las celdas con corte laser, para luego
incorporar los contactos metalicos de forma integrada en el proceso, evitando la utilizacion de

soldaduras.

Por otro lado, los semiconductores organicos poseen la capacidad de modificar sus propiedades a
partir de la sintesis quimica. Esto da lugar a la posibilidad de obtener celdas solares
semitransparentes o de diferentes colores. Estas cualidades abren la puerta a usos funcionales
especificos y al mismo tiempo estéticos. Por ultimo, la factibilidad de preparar estos materiales
desde soluciones abre la posibilidad de desarrollar pinturas fotovoltaicas para realizar aplicaciones

directas en superficies como ventanas o techos.

A partir del trabajo en celdas solares organicas y celdas sensibilizadas por colorante [16,17], que
también se basan en semiconductores organicos, una cantidad creciente de investigadores
empezaron a trabajar en celdas basadas en una familia de semiconductores de naturaleza hibrida
metal-organica. Se trata de las perovskitas metal-organicas de formula ABX; donde A es una
molécula organica (CH3NH; 0 CH(NH,), ) o un elemento (Cs o Rb), B un metal pesado (Pb 0 Sn) y
X un halégeno (I, Cl o Br). También existen perovskitas basadas en combinaciones de los
elementos mencionados [18]. Estos materiales fueron incorporados en una celda solar exitosa en
2009 con una eficiencia mayor al 3 % [19] y en tan solo 8 afios lograron eficiencias mayores al
20 % [20-23], una escalada sin precedentes en otras tecnologias fotovoltaicas. Las celdas de
perovskita poseen las mismas ventajas que las celdas organicas, con respecto a sus bajos costos de
procesamiento, posibilidades de ajustar parametros a través de su composicion y la capacidad de
llevar a métodos de produccion de gran escala de tipo roll-to-roll. Y, a diferencia de los
semiconductores organicos, la absorcion de fotones produce la generacion de portadores de carga
libres, sin requerir estrategias especificas para la separacion de excitones, de forma similar a lo que

ocurren en silicio.

Aunque ya han aparecido algunas empresas tratando de Ilevar modulos de perovskita al mercado
[24,25], existen dos aspectos que retrasan la masificacion de las celdas de perovskita. Por un lado,
las celdas mas eficientes estan basadas en Pb que es un elemento de toxicidad elevada, aunque
andlisis preliminares indican que la cantidad involucrada en un panel es muy reducida [26]. Por otro

lado, y de una incidencia mayor en la difusion de esta tecnologia, se encuentran los problemas de



estabilidad de las celdas. En los primeros trabajos de esta tecnologia se obtuvieron celdas cuyo
comportamiento fotovoltaico se degradaba completamente en algunos minutos hasta algunos
dias [27]. En el altimo afio, luego de un nimero de trabajos sobre optimizacion de la preparacion de
la celda y sobre el encapsulado de la misma, se logré elevar la estabilidad a mas de un afio [28].
Pero para lograr la comercializacion a gran escala de esta tecnologia es necesario que este tiempo se

extienda a varios afos, idealmente a 15 0 mas afos.

Una posibilidad para controlar la degradacion de las celdas es el control o la eliminacion de la
humedad durante los procesos de sintesis de la perovskita [29], a través de la utilizacion de cajas de
guantes con atmosferas controladas o mediante técnicas de alto vacio, que eliminan completamente
la humedad de la atmosfera del proceso [30,31]. Las técnicas de vacio podrian permitir preparar la
totalidad de la celda en ausencia de humedad, incluyendo las capas posteriores a la perovskita, que
ademas pueden cumplir la funcién de evitar la entrada de las moléculas de agua al interior de la
celda [29].

Los costos asociados a la evaporacion de alto vacio, y la complejidad de los métodos permiten
considerar la evaporacion térmica en bajo vacio (LP-VPD, siglas de Low Pressure-Vapor Phase
Deposition) como una alternativa que posee las mismas ventajas, minimizando los costos asociados.
La técnica LP-VPD se ha utilizado ampliamente para la preparacién de SOs para dispositivos como
LEDs o celdas solares [32-34]. Esta técnica permite un ajuste fino de las caracteristicas de los
crecimientos obtenidos [35], al mismo tiempo que logra minimizar el desperdicio de material [36].
Al momento no se han reportado resultados de celdas de perovskita completamente realizadas en
bajo vacio, pero se han obtenido buenos resultados de implementarla para generar la reaccion entre
Pbl, y CHsNH;sl (que da como resultado la perovskita CH3NH3Pbls) [37]. Las relativamente bajas
temperaturas de evaporacion o sublimacion requeridas para las capas involucradas en celdas de
perovskita (menores a 500 °C) y la existencia de disefios de preparacion a gran escala [38],
permiten considerar a la técnica LP-VPD como un proceso capaz de producir celdas con una baja

intervencion de la humedad y la capacidad de una aplicacion industrial.

Tanto en las celdas organicas, como para las celdas de perovskita, existen dificultades a resolver
para el crecimiento a tecnologias de tipo comerciales. Para enfrentar estas dificultades es necesario
conocer las limitaciones y el impacto en la preparacion de las celdas, a partir de la caracterizacion
tanto de celdas como de las capas que las conforman. A partir de esto se puede aplicar el modelado

fisico-matematico sobre los datos obtenidos de la caracterizacion, para ganar un mayor



conocimiento de los mecanismos fisicos que ocurren y poder tomar decisiones para mejorar u

optimizar la preparacion.
Objetivos de la tesis:

Preparar capas de materiales semiconductores organicos, inorganicos e hibridos, econémicos y

abundantes, mediante métodos de bajo costo que se puedan llevar a técnicas de escala industrial.

Caracterizar las propiedades estructurales y optoelectronicas de las capas preparadas, analizando la
dependencia con las variables de los procesos de preparacion.

Preparar y caracterizar celdas solares utilizando combinaciones de los materiales y métodos

estudiados.

Realizar el modelado analitico de celdas solares de bajo costo, involucrando las caracteristicas

fisicas propias de materiales como los semiconductores organicos.
La estructura que seguira este informe es la siguiente:

Capitulo 2. Fundamentos tedricos. Este capitulo comprende los conceptos teéricos de mayor
importancia para la realizacion de este trabajo, incluyendo la descripcion de los diferentes tipos de

celdas involucradas.

Capitulo 3. Métodos experimentales. Se presentan todas las herramientas experimentales utilizadas
para preparacion y caracterizacion de capas semiconductoras y metalicas. También se realiza un

repaso de las técnicas usuales para caracterizar celdas solares.

Capitulo 4. Preparacién y caracterizacion de capas semiconductoras inorganicas. Este capitulo
incluye resultados de la preparacion de capas de: TiO, mesoporoso por el método sol-gel para su
utilizacion en celdas hibridas (organicas-inorganicas), TiO, denso por pulverizado pirolitico para su
utilizacion en celdas de perovskita, y capas de Pbl, por la técnica LP-VVPD como precursor de la
perovskita CHsNHsPbls.

Capitulo 5. Preparacion y caracterizacion de capas semiconductoras organicas. Se presentan
estudios sobre el la preparacion de capas poliméricas de P3HT sobre sustratos de TiO, mesoporoso

(obtenido por sol-gel) para su utilizacién en celdas hibridas.



Capitulo 6. Preparacién y caracterizacion de capas de perovskita metal-organica. Se muestran
resultados de la perovskita CHsNH3Pbls, obtenida de la reaccion de Pbl, preparado por la técnica
LP-VPD con CH3NHjsl. EI CH3NH;l se incorpord por métodos de preparacion desde fase liquida
como cubrimiento por centrifugado o por inmersion, o desde la fase gaseosa por LP-VPD.

Capitulo 7. Preparacion, caracterizacion y modelado de celdas solares. Este capitulo se divide en
tres secciones que abarcan tres tipos de celdas. Celdas solares organicas de heterojuntura plana,
donde se presentard el modelado y la interpretacion de curvas tension-corriente. Celdas hibridas
basadas en TiO, mesoestructurado, donde se mostraran los resultados obtenidos en la fabricacion de
estas celdas y en la influencia de los pardmetros de fabricacion de las diferentes capas. Celdas
solares de perovskita, donde se presentan resultados preliminares de celdas de perovskita obtenidas

a partir de la reaccién de Pbl, obtenido por la técnica LP-VPD.

Capitulo 8. Conclusiones



2 Fundamentos tedricos

2.1 Semiconductores inorganicos

Para poder obtener un dispositivo que convierta la energia irradiada por el Sol en energia eléctrica
en forma directa, es necesario utilizar materiales que tengan la capacidad de absorber dicha energia,
y permitir el movimiento de cargas eléctricas en su interior. Una clase de materiales que reline estas
caracteristicas es la de los semiconductores, en los que existe una region de energia prohibida entre
los niveles electrénicos de mayor energia ocupados y los niveles de menor energia desocupados.
Los niveles de menor energia desocupados generan una banda de energia continua conocida como
banda de conduccién, mientras que los niveles de mayor energia ocupados forman la banda de
valencia. La region prohibida genera una separacion energética entre las bandas que se caracteriza
por la diferencia de energia entre la mayor energia de la banda de valencia (Ey) y la menor de la
banda de conduccion (Ec), conocida como energia de gap (Eg). En la banda de valencia, a
temperaturas distintas de 0 K existen electrones que fueron promovidos térmicamente de la banda
de conduccion, dejando huecos en dicha banda. En la banda de valencia se genera una corriente
producto del movimiento de los electrones a medida que van ocupando el hueco generado de la
transicion, por lo que se modela este proceso a partir de una corriente de huecos, que se comportan

como portadores de carga positiva.

La absorcion de la radiacion se produce cuando un foton de energia mayor a Eq es absorbido por el
material, permitiendo la excitacion de un electron en la banda de valencia hacia la banda de
conduccion. El proceso esquematizado en la Figura 2.1 permite la aparicion de un hueco en la
banda de valencia y un electrén en la banda de conduccién. Estos portadores de carga opuesta se
encuentran atraidos por la fuerza de Coulomb, generando un estado ligado conocido como excitén.
En los semiconductores inorganicos este estado se denomina Exciton de Mott-Wannier [39], cuya
caracteristica principal es la de altos valores de permitividad dieléctrica. En los semiconductores
inorganicos la fuerza de atraccion se apantalla permitiendo que los portadores se generen a una
separacion mayor al parametro de red de la estructura. Esto define una energia de ligadura del orden
de 0.01 eV, que facilmente se rompe por efecto de la energia térmica o del campo eléctrico,

permitiendo que los portadores se comporten como portadores libres.
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Figura 2.1. Esquema del proceso de absorcion de un foton que incide sobre un material con energia hv > E,. Este
proceso permite la excitacion de un electrén con energia menor al borde de la banda de valencia (Ey) hacia un
nivel de energia mayor al borde de la banda de conduccion (Eg).

En los semiconductores existen dos mecanismos principales de transporte de portadores libres
dentro del material: el arrastre por campo eléctrico y la difusion. Al aplicar un campo eléctrico se
produce el movimiento de los electrones en direccién opuesta al campo, lo que implica un
movimiento de huecos en la direccién del campo (ver Figura 2.2, la aplicacion del campo se
reproduce en el diagrama como una curvatura en las bandas [40]). A partir de estos movimientos de

cargas podemos definir la densidad de corriente de arrastre unidimensional:
‘Jarrastre :‘Jn +‘]p Zq(/’lnn+/’lp p)F (01)

donde q representa la carga del electron, F el campo eléctrico aplicado, J, (Jp) la densidad de
corriente de electrones (huecos), n (p) la densidad de electrones (huecos) y u, (1) la movilidad de
electrones (huecos). La movilidad es una magnitud (cm?V*s™) que permite evaluar la facilidad de
movimiento de los portadores en el material ante la aplicacién de un campo eléctrico. La movilidad
puede variar desde valores altos (u, = 1500 cm?V?'s™* para silicio monocristalino [41]) para
materiales con una baja cantidad de defectos, hasta valores bajos para materiales con un alto nivel
de defectos (u, = 10° cm®V''s™ para TiO, preparado por doctor blade/sol-gel [42]). Para un mismo
material en general se cumple que z, es mucho menor que u, (450 cm?V ‘s vs 1500 cm?V ™s™ para

silicio monocristalino [41]).



Jarrastre

Banda de
— ..
conduccioéon

Campo eléctrico

- Banda fje
P valencia

Figura 2.2. Esquema del movimiento de los electrones y huecos en un material semiconductor sometido a la
aplicacion de un campo eléctrico, se indica las direcciones resultantes de las densidades de corriente de arrastre
(Jarrastre), de huecos (Jp) y de electrones (Jp).

Cuando el transporte de portadores se define Unicamente por arrastre, se puede definir de la relacion
J/IF la conductividad del material, s, que permite caracterizar la capacidad de conduccion de
corriente por campo eléctrico del material. La conductividad o se relaciona con las movilidades y

las densidades de portadores segun la ecuacion:
o =q(un+ 11, p) 0.2)

La difusién de portadores consiste en la corriente generada por la existencia de un gradiente de
concentracién, que lleva a los portadores a difundir a las zonas de menor concentracion, como se
esquematiza en la Figura 2.3. La densidad de corriente generada por la difusion se define a partir de

la siguiente ecuacion:

J

difusién

=q(D,vn—-D,Vp) (0.3)

donde Dy, representa el coeficiente de difusion de electrones (huecos) y Vn(Vp) el gradiente de

concentracién de electrones (huecos).
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Figura 2.3. Esquema de las densidades de corriente del proceso de difusion de portadores en un material
semiconductor. Se indica las direcciones resultantes de las densidades de corriente de huecos (J,) y de
electrones (J,,).

Posterior a la generacion de las cargas libres, existe un proceso opuesto a la generacion, responsable
de gue no todos los fotones absorbidos por la celda contribuyen a la produccién de corriente
eléctrica. Este mecanismo es el conocido como recombinacién y justamente consiste en la pérdida
de los portadores fotogenerados. Uno de los mecanismos mas comunes es la recombinacion
radiante, que consiste en la relajacion de un electrén en la banda de conduccién hacia la banda de
valencia. En este proceso de relajacion se libera un foton cuya energia sera cercana a E4 (ver
Figura 2.4a). La recombinacion radiante es un proceso de recombinacion espontaneo que no se
puede eliminar, siendo uno de los procesos fundamentales que evitan que la eficiencia de una celda

solar llegue al 100 %.
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Figura 2.4. Esquema de los procesos de recombinacion radiante (a) y recombinacién mediada por defectos (b).

Las imperfecciones de fabricacion en los materiales como impurezas o dislocaciones, los bordes de
grano en materiales policristalinos, y la generacion de interfaces entre diferentes materiales

(heterojunturas) permiten la formacion de estados electronicos de energia dentro de la banda de
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energia prohibida. Estos estados se conocen como defectos y se clasifican en defectos superficiales,
cuando su energia es cercana a la energia de alguna de las bandas, o en defectos profundos cuando
su energia cae cercana al centro de la banda prohibida. La presencia de estos defectos permite la
recombinacién de los portadores mediante saltos de menor energia que en el caso de la
recombinacion radiante (ver Figura 2.4b). La posibilidad de realizar saltos de menor energia hace
probable la recombinacion mediada por defectos, y por tanto agrega una limitacion a las

caracteristicas que rigen el funcionamiento de dispositivos optoelectronicos.

La recombinacion afecta a los mecanismos de transporte de los portadores, limitando las distancias
que pueden recorrer los portadores sin recombinar. La longitud de difusion de portadores (Lgi), se
define como la distancia que pueden recorrer los portadores por difusion. Para dispositivos
dominados por campo eléctrico esta magnitud permite evaluar la calidad de los materiales en cuanto

a su concentracion de defectos.

2.2 Semiconductores organicos

Los semiconductores organicos se basan en moléculas compuestas de multiples &tomos de carbono,
donde se generan enlaces de tipo carbono-carbono y de tipo carbono-hidrdgeno. En los materiales
organicos los atomos de carbono, de configuracion 1s’2s?2p? no interactian solo con los dos
electrones libres de su Gltimo nivel sino que logran una interaccion mayor debido al proceso de
hibridacidon. Para que el material sea semiconductor se necesita la existencia de hibridacion de tipo
sp?, que consiste en la promocion de uno de los electrones del orbital s a uno de los orbitales p. En
este proceso se generan tres orbitales hibridos sp? que se disponen en un mismo plano, quedando el
orbital py no hibridizado y en una posicion ortogonal a los otros orbitales. Los orbitales sp? generan
enlaces de tipo o, mientras que el orbital p, genera enlaces de tipo =, presentes en los dobles enlaces
del carbono. Los orbitales moleculares w contienen electrones deslocalizados fuera del plano de
enlace atdmico, que poseen alta movilidad y permiten la conduccion de portadores a través de

enlaces & conjugados.

En la formacion de las moléculas se generan orbitales = de enlace, y orbitales 7* de antienlace. El
conjunto de estos orbitales definiran bandas de energia equivalentes a las presentes en los
semiconductores inorganicos. Los orbitales © se encuentran ocupados cuando no hay excitacion,
conformando un nivel energético equivalente a la banda de valencia, que se caracteriza por la mayor

energia de los orbitales ocupados u HOMO (highest occupied molecular orbital). Los orbitales ©*
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desocupados se denominan LUMO (lowest unoccupied molecular orbital) y equivalen a la banda de

conduccion de los semiconductores inorganicos.

La absorcion en los semiconductores organicos ocurre cuando un electron en el HOMO es excitado
por un foton de energia mayor a la diferencia entre el HOMO y el LUMO (que llamaremos Eq en
analogia con los semiconductores inorganicos), promoviéndolo al LUMO. El par electron-hueco
generado en los materiales orgéanicos aparece de forma localizada en la molécula que absorbid el
foton. Al igual que en los semiconductores inorganicos, las fuerzas de atraccion generan la creacion
de un estado excitado, conocido en este caso como exciton de Frenkel. Este exciton se genera con
una separacion maxima de 0.5 nm [39], producto de la baja permitividad dieléctrica. Esto lleva a
tener energias de enlace del excitén E, (por binding energy) de 0.5a1 eV, lo que impide que
efectos térmicos o campos eléctricos bajos logren generar portadores libres. Si bien existen
mecanismos de disociacion directos, como a partir de la generacion de un estado de transferencia de
carga entre moléculas [39], la eficiencia de estos procesos es muy baja y no permiten considerar que
existe una generacion de cargas libres significativa. En celdas solares organicas, se logra la

separacion de los excitones de Frenkel a partir de la generacion de heterojunturas, ver Seccién 2.6.

En este trabajo se trabajo con cuatro semiconductores moleculares de bajo peso: ftalocianina de
cobre (CuPc) [33], fulereno (Cgo) [33], Spiro-MeOTAD [43] y Pt-Tetraphenylbenzoporphyrin
(PtTPBP) [44]. También se utilizd el polimero (poli(3-hexiltiofeno-2,5-diil) regio regular (P3HT)
[45]. En la Figura 2.5 se muestra esquema de los niveles de energia de los materiales organicos
utilizados, incluyendo el valor de E,.

Energia E [eV]

E, 3.1 eV

_g Eg V E, 1.7 6V LUMO
4—| B E, 1.7 eV \ESI)

5| M HOMO
66—

7

-8

Figura 2.5. Niveles de energia (LUMO y HOMO) y energia de gap para los semiconductores organicos P3HT, Cg,
Spiro-MeOTAD, CuPcy PtTPBP.
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2.3 Perovskitas metal-organicas

Se conoce como perovskitas metal-organicas a la familia de compuestos de formula ABXs, que
presentan una estructura cristalina del tipo perovskita, nombrada asi por el mineralista ruso
L. A. Perovski. En este tipo de compuesto A es un cation organico (CH;NHs" o CH(NH,)," ), B un
cation de un metal pesado (Pb** 0 Sn®") y X un anion halégeno (I', CI" o Br) [18]. Existen algunas
perovskitas provenientes de reemplazar el cation organico por algin metal como Cs [46] y otras que

consisten en la formacidn en composiciones mixtas de los materiales antes mencionados [47].

Los semiconductores de tipo perovskita han mostrado tener caracteristicas muy buenas para la
fabricacion de celdas solares. En general se ha comprobado gque son semiconductores de tipo
directo, lo que significa que el borde de la banda de conduccién coincide con el de la banda de
valencia. Esto permite que solo un foton de energia igual a E4 sea necesario para producir la
excitacion de un electron, permitiendo absorber toda la luz en capas menores a 1 um, como sucede
en los semiconductores organicos pero no asi en el silicio. Las perovskitas también mostraron una
muy baja cantidad de defectos, a pesar de ser en general materiales microcristalinos, obteniéndose
longitudes de difusion de hasta 1000 nm [48]. También es destacable que mas alla de la presencia
de una componente organica, estos materiales se comportan al transporte de cargas como
semiconductores inorganicos, lo que libera la necesidad de mecanismos para la disociacion de

excitones.

En este trabajo se utilizd la perovskita CH3NHsPbl; que ha permitido obtener celdas de alta
eficiencia [49] vy, al ser uno de los materiales mas trabajados, funciona como un buen punto de

partida para evaluar las capacidades de nuevas técnicas en la fabricacion de estos materiales.

2.4 Funcionamiento de celdas solares

La capacidad para convertir energia del Sol de una celda solar se mide a partir de la potencia (P)
que puede entregar. Al exponerla a la iluminacion la celda se comporta como una fuente de
corriente controlada por la tension aplicada. La corriente entregada depende del &rea de la celda,
para anular la dependencia del &rea se caracteriza las celdas a partir de la densidad de corriente J. Al
modificar la carga asociada a la celda, cambia la tension aplicada a la misma (V) y por lo tanto la
potencia por unidad de area que entrega (P = J x V). La relacién J(V) en general es no lineal, como

se muestra en la Figura 2.6, y en consecuencia P(V) también en no lineal.
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Figura 2.6. Curva tension-corriente (densidad de corriente vs tensidn aplicada) caracteristica de una celda solar. Se
indican los parametros que se pueden extraer de la curva: tensién de circuito abierto (Voc), densidad de corriente
de cortocircuito (Jsc), tension del punto de maxima potencia (Vpmp), densidad de corriente del punto de maxima
potencia (Jpmp)-

A partir de la curva tensién-corriente se pueden extraer parametros cuantitativos que nos permiten
evaluar el funcionamiento de nuestra celda en comparacion con otras tecnologias, 0 al momento de
fabricarla para evaluar el impacto los diferentes parametros de la fabricacién. La densidad de
corriente de cortocircuito 0 Jsc (SC por las siglas de short circuit) es la corriente medida cuando la
tension aplicada es 0, y nos permite evaluar la capacidad de conversion de luz méaxima sin aplicar
una carga a la celda. La tension de circuito abierto (Voc, OC por las siglas de open circuit) es la
tension necesaria para anular completamente la corriente extraida por la celda solar, y es la tension
que apareceria al utilizar una carga infinita. A partir de Jsc Y Voc se puede definir la potencia
méaxima ideal como Jsc X Voc, que representa la potencia que se podria extraer si la celda se
comportara como una fuente de corriente ideal y lineal de 0 V a Voc. La potencia maxima real que
se le puede extraer a una celda, se caracteriza a partir del punto de méxima potencia (pmp) de la
curva (Vpmp,Jomp). A partir del pmp se puede definir el factor de llenado o FF (por las siglas de Fill
Factor):

V,.J
FF=—"2PPx100 (0.4)

oc¥sc

El FF es un factor de mérito de cuanto se acerca la celda al comportamiento de la celda ideal. Se
han obtenido celdas solares con FF tan alto como 87.7% (basada en GalnP) [7]. EI pardmetro méas
importante para comparar tecnologias de celdas solares y evaluar su posible valor industrial es la

eficiencia (r):
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VvV _J
n= pmp = pmp XlOOZ FFVOC‘JSC Xloo (05)

incidente incidente

Donde lincigente representa la intensidad de luz que llega a la superficie de la celda. Para caracterizar
dispositivos se utiliza el valor normalizado de liycigente = 100 mW/cm? Se han logrado fabricar

celdas solares basadas en un Unico material absorbente con eficiencias de hasta 38 % [7].

La estructura mas tradicional de celdas solares es la de un diodo p-n, donde n (p) define un material
dopado de tal forma de que los electrones (huecos) sean el portador mayoritario, como ocurre en las
celdas de silicio mono y policristalinas. Otra posible estrategia es la de la celda p-i-n, que consiste
en utilizar una capa de semiconductor intrinseco rodeada de dos capas de mucho menor espesor
dopadas n y p. La conformacion de una celda p-i-n genera la presencia de un campo intrinseco o Vy;
(bi por las siglas de built-in) definido a partir de la diferencia de cargas mayoritarias de las capas n
y p, como se puede ver en el diagrama de bandas de la figura 2.7. Despreciando la interaccion
energética entre las capas p-i y n-i el campo producto del potencial interno se puede aproximar
como F = V,,/d, donde d es el espesor de la capa intrinseca. Ademas de generar el campo deseado
las capas n (p) cumplen la funcién de bloquear el transporte de los huecos (electrones) hacia el
contacto eléctrico disefiado para el otro portador.

Energia E

L 3

dr2 0 dr2
Posicion x

Figura 2.7. Diagrama de bandas de una celda p-i-n sin considerar caidas de potencial en las interfaces p-i y i-n. Se
presenta un esquema del proceso de absorcion de un foton y del transporte de portadores.
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2.5 Celdas solares de perovskita

Las perovskitas metal-orgéanicas utilizadas para celdas solares en general se utilizan como capas
intrinsecas, que tienen buena movilidad para ambos tipos de portadores. Para lograr una celda a
partir de estos materiales se utiliza un concepto similar al de la celda p-i-n, generando una
estructura del tipo: contacto de huecos-HTL-perovskita-ETL-contacto de electrones, donde HTL
representa una capa de transporte de huecos (HTL por las siglas de hole transport layer) y ETL una
capa de transporte de electrones (ETL por las siglas de electron transport layer). Las capas de
contacto de huecos o electrones suelen ser metales como Ag, Au, Al o conductores transparentes
como 6xido estafio dopado con indio (ITO) u 6xido de estafio dopado con fldor (FTO). El

potencial Vy,; quedara definido por la diferencia en la funcion de trabajo de los contactos.

Las capas de transporte cumplen una triple funcién, ser buenas conductoras del portador
correspondiente, bloquear el paso al contacto del portador contrario, y lograr una buena alineacion
energética con la perovskita. Esto Gltimo busca reducir la diferencia energética entre la banda de
conduccion (valencia) de la perovskita con la banda de conduccién (valencia) de la

capa ETL (HTL), para disminuir las pérdidas en esas interfaces.

A los fines practicos se puede hacer una analogia directa entre las celdas de perovskita y las celdas
p-i-n [50] definiendo Vy,; como la diferencia de la funcion de trabajo de los contactos de la celda. La
capa de perovskita se comporta como la capa intrinseca y se asocia la capa p con la capa HTL y la

capan con la capa ETL.

2.6 Celdas solares organicas e hibridas

En las celdas organicas se tiene la presencia de excitones fuertemente ligados. Para poder extraer las
cargas fotogeneradas sera necesaria la disociacién de los excitones, una estrategia para lograrla es a
partir de la implementacion de junturas. Este enfoque consiste en colocar una capa de
semiconductor orgénico en contacto con otra capa organica, inorgdnica o metélica. Para lograr la
separacion de cargas, se necesita generar un salto de energia que favorezca que uno de los
portadores se quede en el material que absorbio el fotdn y el otro portador pase al otro material. En
general se habla de materiales donores, a los cuales transportan huecos después de la disociacion, y
aceptores a los que transportan electrones. En la mayoria de las celdas tanto donores como

aceptores pueden contribuir a la fotocorriente.
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Suponiendo una celda basada en una heterojuntura del tipo donor-aceptor donde ambos son
semiconductores organicos, el funcionamiento de la celda se puede representar a partir de los pasos
de la Figura 2.8: primero (1), se absorbe un fotén generando la aparicién de un excitdn; 2, el exciton
difunde por gradiente de concentracion hacia la interfaz, recorriendo una distancia caracteristica
Lgirex antes de decaer al estado base; 3, el exciton que logra llegar a una interfaz sin decaer, se
disocia en un electron en el aceptor y en un hueco en el donor, gracias a la diferencia de energia
entre el LUMO del donor (LUMOp) y el LUMO del aceptor (LUMOA,); 4, una vez separados los
portadores se mueven dentro de las capas semiconductoras hacia los contactos, limitados por su

movilidad y longitudes de difusion.

Absorcion de un foton Difusion del exciton
”~» ~» ”»
LumMO, le) LumMo, g o\
e R i e
Y] LUMO, I\ 1 1 |umo,
11 EE— P
ri " |
i by b
L 1 1
N I !
HOMG, o O HoMO, YOI 10 O] Y
HOMO, HOMO,
Disociacion del exciton Transporte de los portadores
7x]
LUMO, FARS LUMOp °
/T LMo, LUMO,
1
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Figura 2.8. Procesos que ocurren en una celda solar organica basada en una heterojuntura donor-aceptor. 1,
absorcion de fotones y generacion de excitones; 2, difusion del exciton, algunos llegaran a la juntura; 3, disociacion
del excitén a partir de un estado de transferencia de carga; 4, transporte de los portadores en direccidn opuesta a
la juntura.

La disociacion de excitones se puede caracterizar con la probabilidad de disociacion de

excitones [51]:

kdis

o= dis 0.6
o kdis + krec ( )

donde kgs ¥ krec representa la tasa de disociacion de excitones y la tasa de recombinacion de

excitones. En general la disociacion de excitones se describe a partir de la generacion de un estado
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de transferencia de carga (CT, siglas de charge transfer), que consiste en la transferencia del
electron al aceptor (en el caso de generacion en el donor). Este estado todavia mantiene la forma de
un excitén por méas que los portadores se encuentren en diferentes materiales. La separacion de los
portadores se dara gracias al alejamiento entre ambos, que provocara la disociacion. El modelo més
utilizado para la disociacion del estado de transferencia de carga, Kgs.cr, €S el conocido como
modelo de Onsager-Braun [51]:

J1(2,[-2a,.F)
kdis—CT =Crec \/ Za F
& %is
3
= k e Bk 0.7
Ara® ' @1

a = q—
dis 2
8reye, (K,T)

rec

3

donde J1 representa a la funcion de Bessel de primer orden del primer tipo, q es la carga del
electrdn, ¢ la permitividad dieléctrica del vacio, ¢, la permitividad dieléctrica relativa del material,
k, la constante de Boltzman, T la temperatura y F el campo eléctrico. c, €S una constante que tiene
en cuenta la separacion espacial inicial entre el hueco y el electrén (a), la tasa de generacion de
excitones a partir de portadores libres (k;) y la energia de enlace entre el electron y el hueco (E,) de
un mismo exciton, definida por fuerzas de Coulomb. Es importante notar que este mecanismo
produce una tasa de generaciéon de portadores que puede ser influenciada por el campo eléctrico
aplicado al dispositivo. En este modelo se considera una juntura unidimensional como la de la
Figura 2.7. Si consideramos que los portadores pueden alejarse de la juntura en cualquier direccion

pero de forma tridimensional [52], obtenemos el siguiente modelo:

k i — Crec3D [1_ e_quS/ka ]
dis=CT3D Far, / kT (0.8)

_ —E, /KT
CrecSD - Adise

donde, Agis es la frecuencia de escape de los portadores del estado de transferencia de carga y rs es la
distancia que deben recorrer los portadores para poder considerarse como portadores libres. Este
modelo es matematicamente méas sencillo que el de Onsager-Braun, pero agrega otra variable,
que no se puede obtener de mediciones. La comparacion de estas expresiones en funcion del campo

eléctrico se presenta en la Seccion 7.1.2.
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Otro posible mecanismo de disociacion consiste en la disociacion directa del exciton, mediante el
tunelamiento del electrén hacia el aceptor (en el caso de generacion en el donor) [52]. Este proceso
asume que la energia del proceso de transferencia de carga de un material al otro ya es suficiente
para la separacion del exciton. La tasa de disociacion de excitones que produce este modelo es la

siguiente:

_ kol -]
dis—tunel F;/a / q (09)

— —27"mnel,o
kdisO - A\unele

k

donde vy es el radio de localizacion inversa, Ayne la frecuencia de escape,a la polarizabilidad del
exciton y ryneo la distancia de tunelamiento a campo cero. Si se comparan las ecuaciones 2.7 y 2.8
se puede ver que tienen exactamente la misma funcional al trabajar a temperatura constante. En la
Figura 2.9 se puede ver la comparacion de la tasa de disociacion de excitones normalizada para
ambos modelos en funcién de la tensién aplicada. EI comportamiento funcional en el rango de -1 V
a 1V es muy similar a temperatura constante, lo que indica que en medidas de temperatura

constante no se podra distinguir cual es el mecanismo dominante.
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Figura 2.9. Tasa de disociacion de excitones (kgis) en funcion de la tension aplicada segin el modelo de
Onsager-Braun [51] y el modelo de Petersen et al. [52]. Los valores utilizados para realizar las curvas fueron
Vi =0.6V,d=60nm,¢& =3y ry=545nm.

A partir de la idea de una juntura donor-aceptor surge la celda organica mas sencilla, conocida

como celda de heterojuntura plana [12]. Esta celda consiste en una estructura del tipo
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contacto/donor/aceptor/contacto, como se esquematiza en la Figura 2.10a. El inconveniente
principal de estas celdas es que los espesores de las capas organicas deben ser menores a la longitud
de difusion de excitones (del orden de entre 20 y 40 nm), para lograr que la mayor parte de los
excitones fotogenerados lleguen a la interfaz. Esto influye negativamente en las caracteristicas de la
celda ya que evita una absorcion completa de la luz.

3)  Celda orgénica b) Celda hibrida
de heterojuntura plana de heterojuntura distribuida
Anodo Anodo Donor

organico

Aceptor

Aceptor
inorganico

Catodo Catodo

Figura 2.10. Esquema de una celda organica de heterojuntura plana (a) y de una celda hibrida de heterojuntura
distribuida (b).

Una forma de abarcar el problema de la baja longitud de difusion y poder aumentar el espesor, y
con este la cantidad de luz absorbida, es generando una heterojuntura distribuida. Este tipo de
juntura consiste en la creacion de una nano-estructura, que eleva la superficie de contacto entre el
aceptor y el donor. Se genera una capa mixta (donor:aceptor) compuesta por canales nanométricos,
lo que asegura que a una baja distancia desde donde se genera el exciton hasta una juntura donor
aceptor (D-A). Esta estrategia se puede implementar utilizando un aceptor inorganico, ya que estos
materiales tienen la capacidad de generar nanoestructuras de forma y tamafios controlados,
formando una celda hibrida de heterojuntura distribuida (ver Figura 2.10b) [53]. Al controlar la
formacion de la capa mixta se puede elevar el espesor, teniendo un mayor espesor de material

organico que puede absorber luz (se suelen utilizar espesores de entre 100 a 500 nm).
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3 Métodos experimentales

3.1 Preparacion de sustratos

En este trabajo se utilizaron diferentes sustratos para la preparacién de muestras y dispositivos:
vidrio, cuarzo, vidrio recubierto con 6xido de estafio dopado con indio (ITO) y vidrio recubierto con
oxido de estafio dopado con fltor (FTO). Sobre estos sustratos se realizaron depositos de TiO,, Pbl,
y P3HT, para estudiar sus propiedades, utilizarlos para incorporar otras capas o aplicarle procesos
guimicos. Previamente a la incorporacion de la primera capa, el sustrato se limpia con detergente en
bafio de ultrasonido de 20 minutos, luego se quita el excedente de detergente con agua bidestilada
para luego secar con soplado de N,. Luego se limpia el sustrato con acetona e isopropanol, secando
nuevamente la muestra con N,. En todos los casos los sustratos se dejan reposar en una plancha

calefactora a 100 °C por 10 a 20 minutos, en atmosfera de aire.

3.2 Métodos de preparacion de capas utilizados en este

trabajo

3.2.1 Centrifugado

La técnica de preparacion de capas por centrifugado o spin-coating es una de las mas utilizadas a
escala de laboratorio para obtener peliculas delgadas, debido a su sencillez y la buena calidad de las
peliculas obtenidas. Consiste en incorporar sobre el sustrato una solucién del material que
conformara la capa, para luego comenzar el centrifugado (spin-on), que definird una pelicula de la
solucion, como se ve en el esquema de la Figura 3.1. Las variables que intervienen en la técnica son
la aceleracién con la que se inicia el centrifugado, la velocidad, las propiedades de viscosidad y
densidad de la solucion, definidas en mayor o menor medida por el solvente y la concentracion
utilizados [54]. EIl proceso concluye con el secado del solvente definiéndose asi una capa solida
constituida por el soluto empleado. Si bien el secado del solvente comienza durante el centrifugado
muchas veces se completa con un recocido térmico en una plancha calefactora, agregando la
temperatura y el tiempo de recocido como variables para definir las caracteristicas finales de la

capa.
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Figura 3.1. Esquema de la preparacion de capas por centrifugado. a) Incorporacion de la solucion. b) Etapa de
aceleracion, comienzo del centrifugado (spin-on). c) Etapa de aceleracion constante. d) Secado del solvente durante
el spin.

Otra forma de obtener capas por la técnica de centrifugado, consiste en iniciar el centrifugado con la
muestra limpia, incorporando la solucion cuando la muestra se encuentra en movimiento. Esto
puede ayudar a la obtencién de capas uniformes en sustratos de baja afinidad con el solvente, o
cuando se espera algln tipo de reaccion entre la capa exterior del sustrato y el material que

compone la solucién.

3.2.2  Inmersion

La técnica de recubrimiento por inmersion o dip-coating consiste en sumergir el sustrato en una
solucién que contiene el material que conformara la capa (Figura 3.2a). Al extraer el sustrato a una
velocidad constante se permite la generacion de una pelicula homogénea de la solucién
(Figura 3.2b), cuyo espesor dependera de la solucion, la velocidad, la temperatura y la afinidad del
solvente con el sustrato. Luego de drenar el excedente de solucion del sustrato (Figura 3.2c) se
realiza la evaporacion del solvente mediante recocido térmico que también promueve la
sinterizacion de la capa (Figura 3.2d). Si el solvente es lo suficientemente volatil comienza mientras

se extrae la muestra de la solucién.
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Sustrato
Solucion ' :

a) Inmersion b) Retirada
a velocidad constante

- =
- — = -«

C) Eliminacion de solucién d) Eliminacién del solvente
excedente y/o evaporacion y/o Sinterizacion
del solvente

Figura 3.2. Esquema de la preparacion de capas por el método de inmersion, a, b, ¢ y d representan los pasos
consecutivos para la formacién de la capa.

3.2.3 Pulverizado pirolitico

La técnica de preparacién de capas por pulverizado pirolitico o spray pyrolysis consiste en la
generacién de un aerosol de una solucion, que contiene el material que conformara la capa. El
aerosol se aplica sobre un sustrato colocado en una placa calefactora, como se observa en el
esquema de la Figura 3.3. El aerosol se compone de gotas que inciden en direccion hacia el sustrato,
cuyos tamafio y velocidad estaran definidos por las propiedades de la solucion elegida y por las

caracteristicas del atomizador.
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Atomizador

Aerosol

| | Sustrato

Placa calefactora

Figura 3.3. Esquema de la preparacion de capas mediante por pulverizado pirolitico.

La temperatura del sustrato tiene una gran influencia en el proceso ya que define como llega el
aerosol a la placa calefactora [55]. Al aumentar la temperatura pasa de una incidencia en forma de
gotas a incidir directamente como polvo por la evaporacion del solvente. La cantidad de ciclos de
atomizacion y su duracion permitiran controlar el espesor de la capa. Al finalizar la atomizacién el

sustrato se deja en la plancha calefactora para permitir la sinterizacién completa del material.

3.24  Sol-gel

Un sol es una dispersion de particulas coloidales o polimeros en un solvente, generando un sistema
en fase liquida. Un gel consiste en una estructura de particulas coloidales o polimeros rodeada por
una fase liquida. EI método sol-gel consiste en la preparacion del sol y su posterior incorporacion
sobre un sustrato sélido como puede ser un vidrio, mediante técnicas de preparacion desde fase
liquida como spin-coating, dip-coating o spray pyrolysis. El proceso de gelificacion se puede dar
durante la incorporacion de la solucién o posteriormente dandole tiempo para que evolucione. Para
terminar de definir la capa se aplica un proceso térmico para secar el solvente y luego se aplica otro

proceso térmico de mayor temperatura para terminar la sinterizacion del material.

La técnica sol-gel se puede utilizar como un camino para obtener depdsitos nano-estructurados a
partir de la incorporacion de un surfactante [56]. El surfactante es un material compuesto por
moléculas con la capacidad de generar agregados macromoleculares. Al agregar el surfactante en el
sol, estas macromoléculas quedaran dispersas tanto en el sol como en el gel. Al realizarse el secado
del solvente el surfactante queda atrapado en la estructura del material que constituye la capa y se
autoorganiza. Aplicando un tratamiento térmico de carbonizacion se elimina el surfactante atrapado,

dejando una estructura sélida definida por los huecos ocupados por el surfactante.
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3.2.5 Evaporacién térmica de alto vacio

La evaporacion térmica de alto vacio o VTE (por sus siglas en inglés, Vacuum Thermal
Evaporation) es un método muy utilizado en laboratorio y en la industria de semiconductores y
celdas solares, debido a que permite obtener capas de espesor controlable y con una baja
concentracion de impurezas. Consiste en colocar el polvo del material a evaporar en un recipiente
metélico, en una camara de vacio que llegue a presiones menores a 10 mbar. El recipiente o
barquillo se calienta por efecto Joule haciéndole circular corriente (de 1 a 100 A dependiendo de la
construccion del barquillo). La baja presion permite la evaporacion del polvo que percibe una

reduccion de su punto de evaporacion.

El vapor del material se emite del barquillo hacia la cdmara segln la forma del barquillo. La
distancia entre el sustrato y el barquillo afecta en la relacidn entre material evaporado y el material
gue se deposita en el sustrato, permitiendo un menor consumo para camaras donde esta distancia es
reducida. Independientemente del tamafio estd técnica genera un desperdicio del material

apreciable.

3.2.6  Evaporacién térmica en bajo vacio

Una alternativa a la evaporacion de alto vacio se encuentra en la evaporacion de bajo vacio o baja
presién, conocido como LP-VPD u OVPD, por Low Pressure Vapor Phase Deposition u Organic
Vapor Phase Deposition [34]. La técnica LP-VPD se ha utilizado previamente para la preparacién
de capas organicas para LEDs orgénicos y celdas solares organicas [36], asi también como para

contactos eléctricos metalicos [57].

Esta técnica consiste en la sublimacion del polvo del material a depositar en una zona caliente, que
se genera dentro de una cdmara de vacio con una presion entre 0.1 y 100 mbar. La zona caliente se
genera con resistencias calefactoras (hornos en la Figura 3.4) que se utilizan para generar un
gradiente de temperatura que favorezca la difusion del material hacia el sustrato. Para asegurar el
transporte en la direccion deseada se incorpora un gas de transporte para generar un flujo de fondo o
by-pass, y un flujo de apoyo que circula por el tubo de vidrio interno donde se produce la
evaporacion inicial del material (ver Figura 3.4). El sustrato se coloca en un porta-sustrato cuya
temperatura se regula con un bafio termostatico, el cual permite fijar la temperatura a la que
condensa el material evaporado. Esta técnica permite un control fino de las caracteristicas
morfoldgicas del crecimiento proporcionado por la cantidad de variables de control del proceso: la

temperatura a la que se evapora el material (Tesp), la temperatura del sustrato (Ts), el flujo de
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by-pass (que define la presion de fondo), el flujo de transporte del material, el perfil de temperatura
y el tiempo de la evaporacién [35]. Al mismo tiempo, esta técnica permite un aprovechamiento muy
alto del material debido a que la temperatura de las paredes de la cdmara es mayor a la temperatura
de condensacion del material, favoreciendo que la mayor parte del material llegue al
porta-sustrato [36].

cobertura ceramica sensor de vacio
tipo Pirani
/ by pass
entrada del gas —»«

] [

/ sustrato
| | Eﬁ porta sustrato
de transporte —>e—='— 1 ﬁ o I |
P termistor

termistor— },:i | LJ ‘\IJ e __rﬂﬂ__[_wﬂ]\

barquillos l bafio termostatico

' _ de agua
camara de itybos internos ’
borosilicado |  de vidrio

bomba de
vacio

temperatura T

temperatura de
sublimacion

posicion x

Figura 3.4. Diagrama de la camara de evaporacion LP-VPD utilizada en este trabajo. Se presenta un diagrama de
la temperatura dentro de la cAmara en funcién de la posicion.

En este trabajo se utilizé una cdmara desarrollada por el Dr. Marcos Soldera en el transcurso de su
doctorado, y modificada en el desarrollo de esta tesis, cuya forma constructiva se corresponde a la
esquematizada en la Figura 3.4. La camara se desarroll6 a partir de un tubo de borosilicato de 50 cm
de largo y 5 cm de largo. Mediante una bomba mecéanica se generan presiones menores a 0.1 mbar
medidas con un sensor Pirani. Los perfiles de temperatura (esquematizados en la Figura 3.4) se
generan a partir de 4 resistencias calefactoras u hornos de 1200 W, que se encuentran asociados a
controladores PID que censan la temperatura mediante termocuplas en las paredes de la camara y en
la posicion de los hornos. La medicién de la temperatura en la que se evaporard el material se lleva
a partir de resistencias de tipo Pt100 en forma de varillas, que ademas serviran se transporte para los
barquillos que llevan el material. Los barquillos utilizados fueron de acero inoxidable, llevados a

400 °C dentro de la cAmara antes de ser utilizados para los experimentos.
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Las varillas se colocan dentro de tubos internos de borosilicato de 25 cm de largo y 12 mm de
didmetro para facilitar el direccionamiento del vapor del material. El transporte de dicho vapor se
realiza con un flujo de Ar controlado por rotdmetros, fijado a 3 sccm (Standard Cubic Centimeters
per Minute), que se introduce directamente en el extremo del tubo de vidrio. El flujo general de by-
pass, también de Ar, se fija a un valor de 10 sccm, generdndose una presion de = 3.4 mbar. El vapor
viaja por la cAmara hacia el sustrato que se encuentra a una temperatura controlada por un bafio
termoestatizado de agua, que permite una variacion de temperatura entre 40 y 80 grados, a partir de
un controlador on-off asociado a una termocupla. Para saber la temperatura real del sustrato se
utiliza una Pt100 que contacta directamente la parte trasera del portasustrato, con una pared de 2

mm entre el sustrato.
3.3 Métodos de caracterizacion de capas semiconductoras

3.3.1 Caracterizacion estructural
La estructura de las capas semiconductoras se estudio a partir de dos métodos:

Microscopia electronica de barrido o SEM (siglas de Scanning Electron Microscopy): Esta
técnica consiste en incidir sobre la superficie de la muestra con un haz enfocado de electrones
acelerados con un potencial eléctrico, realizando un barrido sobre la superficie. La interaccion de
estos electrones con el material produce diferentes fendmenos. En este trabajo se utilizaron los
electrones secundarios provenientes de la interaccion con la muestra, que corresponden a electrones
emitidos de una profundidad méaxima de 10 nm desde la superficie [58]. Dependiendo de la

topologia difiere la intensidad de electrones secundarios.

En este trabajo se utilizd la técnica SEM para observar la conformacion de las capas depositadas a
escala nanométrica. Se realizaron imagenes de la superficie de las capas, realizando recubrimientos
de oro en los casos que la mala conductividad de las capas evitaba obtener buenas imagenes.
También se tomaron de seccion transversal utilizando la técnica de haz de iones focalizados o FIB
(siglas de Focussed lon Beam) [59] para extraer porciones de la muestra que luego se examinaron
con SEM,; se hara referencia a este tipo de imagenes como vistas de corte. Para algunas muestras, se
realizaron cortes mecénicos de la muestra para observar la morfologia de la seccion transversal; se

hara referencia a estas imagenes como vistas de canto.
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Difraccién de rayos X (XRD, siglas de X-ray diffraction): Esta técnica se basa en el
descubrimiento de Bragg de la interaccion de los rayos X con materiales cristalinos [60].
Dependiendo del angulo de incidencia de los rayos X se podra ver interferencia constructiva o
destructiva, proveniente de las reflexiones de los rayos en diferentes planos cristalogréficos. Esto
genera que cada material tiene un diagrama de difraccion (intensidad vs angulo de incidencia)
diferente. Bajo este principio se puede caracterizar una muestra desconocida contrastando con bases
de datos, para identificar el o los materiales que la componen, asi como también la orientacion que

poseen los cristales que componen la capa.

En este trabajo, ademas de utilizar esta técnica para identificar la composicion de capas se utiliz6
para estudiar los tamafos relativos de los cristales, comparando muestras del mismo material
cambiando las condiciones de preparacion. A partir del ancho del pico principal de difraccién a
media altura (Full Width at Half Maximun, conocido como FWHM) se aplicd la relacién de
Scherrer [61] para extraer informacién relativa sobre los tamafios de los cristales obtenidos,
| ~ FWHM™, donde | es el tamafio promedio suponiendo un cristal esférico. Para cristales no
esféricos el valor de | no tiene una significacion directa, pero es valida la relacién para comparar

cristales de un mismo material.

3.3.2 Transmitancia, absorbancia y reflectividad

Para evaluar la capacidad de diferentes materiales semiconductores como candidatos para
conformar celdas solares, es necesario conocer sus capacidades de interaccién con la luz. Cuando
luz de intensidad |, incide sobre una pelicula delgada o un conjunto de capas, parte de esa radiacion
se refleja (Ig), otra parte se transmite (l1) y otra parte se absorbe (l,). A partir de definir la
intensidad total como Iy = I + Ig + I+, se obtiene la siguiente expresion:

I+ 1+

1= (3.1)

IO

1=A+R+T

Donde A se conoce como absorbancia, R como reflectividad y T como transmitancia. Idealmente la
capa activa de una celda solar deberia absorber toda la radiacién absorbente, mientras que otras
capas deberian transmitir o reflejar todo. La medicidn de estos pardmetros permite tener una idea de
que tan alejados estamos de los materiales ideales, y por lo tanto disefiar nuestro sistema en funcion

de esas limitaciones.
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Todas estas propiedades Opticas dependen de la longitud de onda, por lo que la medicién de estos
parametros se realiza con luz monocromatica. Para medir la transmitancia T(4) se ilumina primero
un fotodetector con el espectro a utilizar obteniendo una sefial l40 (4) y luego se ilumina con la
muestra a medir en el camino dptico, generando la sefial Iqy (4). A partir de esta medicion se
obtiene T(2) = Igm / lgpo.

Para la medicion de la reflectividad R(4) existen diversas estrategias, en este trabajo se utilizo la que
implementa el uso de una esfera integradora. Se ilumina un lado de la esfera con la radiacion
monocromatica incidiendo sobre la muestra que se encuentra en el otro extremo por adentro de la
esfera. La muestra se coloca con angulo de inclinacion fija respecto al haz incidente. La esfera
promueve multiples reflexiones, que permiten captar la mayor parte de la luz reflejada con un
fotodetector ubicado en la esfera. La sefial medida con la muestra Iz v (1) se relaciona con la sefial
medida para una referencia de reflectividad conocida, Ig s () de reflectividad Ry (A). A partir de

esto se calcula el espectro de reflectividad segln:

IR,M (l) I:eref (ﬂ“)

A=W

(3.2)

Las medidas de R y T nos permiten obtener la expresion de la absorbancia de nuestra muestra,
A(2) =1- T(4) - R(1), que llamaremos absorbancia real. Para cuestiones practicas en muchos casos se
desprecia la reflectividad ya que su valor es muy bajo en la region de absorcion de la muestra, o
porgue presenta un comportamiento constante con A. A partir de esto se define la absorbancia
aproximada A, = 1- T(1), que en la mayoria de los casos permite analizar cuantitativamente el

espectro en el intervalo de A donde el material absorbe.

Los valores de R y T de la capa caracterizada dependeran no solo del material, sino también del
espesor de la capa. Para espesores bajos (dependera de cada material) se producen efectos de
interferencia dentro de las capas [62]. Se puede relacionar las mediciones de Ry T con el indice de
refraccion complejo del material nc (1) = n(%) + ik(1) [62], donde n es el coeficiente de refraccion y
k es el coeficiente de extincidn. Esto permite obtener un parametro para caracterizar el material que

no depende del espesor, a partir de mediciones de capas individuales [63].

El coeficiente de extincién permite caracterizar la capacidad de absorcion del material a partir del
coeficiente de absorcion el espectro de absorcion del material a(1) = 4zk(A)/A. El coeficiente o
permite definir la relacion conocida como ley de Beer para la intensidad absorbida de una capa de

material:
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I(x) = l,e7“M* (3.3)

Donde |, es la intensidad de luz que incide en la pelicula y x la distancia medida desde el lugar
donde incide la luz. De la ecuacién 3.3 se puede concluir que materiales con mayor coeficiente de
absorcién necesitaran un menor espesor para absorber la totalidad de la luz. Esta relacion sera
valida siempre que el espesor este en el orden o sea mayor a 1/a. Cuando el espesor sea menor, Si
bien no vale la ecuacion 3.3, se puede asegurar que parte de la intensidad de la luz no sera
absorbida.

3.3.3 Corriente limitada por cargas espaciales

Para evaluar la capacidad de transporte de portadores se suelen utilizar diversos parametros, uno de
los més utilizados es la movilidad. Una de las formas de obtenerla es a partir del ensayo corriente
limitada por cargas espaciales o Space Charge Limited Current (SCLC) [64]. Este ensayo consiste
en la medicion de la curva tensidn-corriente a oscuras de un dispositivo del tipo
conductor/semiconductor/conductor. Los metales se eligen de tal forma que la funcién de trabajo de
ambos metales se encuentre alineada con la banda de conduccién, o con la banda de valencia. Este
dispositivo generara corrientes de un solo portador, electrones (huecos) al elegir contactos afines a

la banda de conduccion (valencia).

Para campos eléctricos bajos la densidad de corriente respeta la ley de Ohm, evidenciando que la
conductividad del dispositivo estd dominada por la densidad de portadores presente. Considerando
gue solo se produce corriente de electrones, la ley de Ohm para la densidad de corriente se puede

escribir de la siguiente forma:
J(F) =anyu,F (3.4)

donde n, es la concentracion de electrones a oscuras, u, la movilidad de electrones y F el campo
eléctrico, que se puede definir como F=V/L, donde V es la tension aplicada y L el espesor de la capa

semiconductora.

Para campos suficientemente grandes, el nivel de inyeccién de cargas desde los contactos es muy
elevado, lo que produce que por repulsion electromagnética los portadores se comporten como una
nube de portadores libres. En esta situacion la corriente deja de estar dominada por la concentracion

de portadores y pasa a estar dominada por la movilidad. Si la densidad de trampas en el
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semiconductor es despreciable se puede expresar la dependencia J(V) segin la ecuacion de
Mott-Gruney [64]:
9 V2
\](V) :ggrgoll,l[? (35)
donde, &, es la permitividad dieléctrica relativa del semiconductor y &, la permitividad dieléctrica
del vacio. Se puede notar que a diferencia de la ecuacion 3.4, la dependencia de la densidad de
corriente en este régimen pasa a ser cuadratica con la tension, en lugar de lineal. Utilizando un

grafico del tipo log (J) vs log (V) se puede identificar facilmente el cambio de régimen. Las
ecuaciones 3.4 y 3.5 quedan escritas de las siguientes formas:

log(J) = log (q”TO“jJr log(V) (3.6)
log(J) = Iog(ggfi—g”J+2Iog (V) (3.7)

Al ajustar la curva con una funcion lineal el gréafico log (J) vs log (V) en el régimen de cargas
espaciales, se puede obtener x de la ordenada al origen. Para esto solo es necesario conocer el

espesor de la capa semiconductora, contando con valores de ¢, presentados en la bibliografia.

Es importante considerar que el modelo de la ecuacion 3.7 solo se cumple cuando el nivel de
defectos del material es bajo. Cuando la presencia de los defectos es importante la dependencia de
la densidad de corriente con la tensién deja de ser cuadratica. Esto deja sin validez la ecuacion 3.7,
generando la necesidad de utilizar modelos mas complejos como los presentados por
Murgatroyd [65].

3.3.4 Fotoconductividad resuelta espectralmente

Para caracterizar la respuesta espectral de un semiconductor se puede hacer a partir de métodos
oOpticos, como los presentados en la Seccion 3.3.2, pero estos métodos no tienen en cuenta las
propiedades electrénicas del material. Un camino para obtener una caracterizacion mas completa es

a partir de mediciones de fotoconductividad.

Cuando se ilumina una muestra semiconductora la cantidad de portadores libres aumenta,

provocando un aumento en la conductividad ¢ con respecto a la conductividad a oscuras, este efecto
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se conoce como fotoconductividad. Se puede representar la conductividad efectiva al iluminar a

partir de la siguiente ecuacion.

O =0, 1t0 (3.8)

donde  gosc=q(unNotipPo), CON Ng (Po) la densidad de electrones (huecos) a oscuras, Yy
Trote=0 (unAN+1,Ap), con An (Ap) la densidad de electrones (huecos) fotogenerados.

Los ensayos de fotoconductividad consisten en iluminar una muestra semiconductora a la que
previamente se le depositaron dos contactos coplanares de un mismo metal, con separaciones del
orden de 1 mm. Se aplican campos del orden de 100 V/cm, provocando una corriente que en
general responde a un comportamiento 6hmico (campos bajos con respecto al efecto de SCLC).
Esta corriente serd dominada por el efecto de la fotoconductividad ya que esta es algunos 6rdenes

de magnitud mayor que la conductividad a oscuras del material.

Durante el ensayo espectral, se ilumina la muestra con luz monocromatica similar a la utilizada para
ensayos de eficiencia cuantica externa (Seccién 3.4.2), y luego se mide la corriente generada al
aplicar un campo eléctrico de 100 V/cm. Para evitar medir la conductividad a oscuras se utiliza la
técnica lock-in en conjunto con un troceador en el camino de la luz. A partir de la medicion de
corriente se utiliza una celda solar de referencia (respuesta espectral conocida) para normalizar la
corriente producto de la fotoconductividad, segun la intensidad de la lAmpara para cada longitud de
onda. Conociendo el espesor de la muestra, la separacion y el ancho de los contactos se pueden

obtener valores de la fotoconductividad obtenida.

A partir de la fotoconductividad espectral se puede tener una idea de la capacidad del material de
transportar los portadores fotogenerados. También se puede tener una aproximacion de la energia
del gap del material. Por otro lado, en semiconductores complejos como las perovskitas, pueden
aparecer otros materiales en su interior como Pbl,, que segun la proporcion pueden manifestarse en
el espectro de absorcion del material. La medicion de fotoconductividad espectral muestra si estos

materiales no deseados tienen una participacion en el transporte de los portadores.

3.3.5 Patrdn de portadores fotogenerados en estado estacionario

Como se menciond en la Seccion 2.1, uno de los parametros que permiten caracterizar la calidad de
un semiconductor es la longitud de difusion (Lg), relacionada al grado de defectos y a la

recombinacion del material. Un método posible para caracterizar esta magnitud se conoce como
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patrén de portadores fotogenerados en estado estacionario o Steady State Photocarrier
Grating (SSPG) [66]. Consiste en iluminar con dos haces monocromaticos y coherentes de
intensidad |, e 1, de forma de lograr un patron de interferencia de periodo A. Entonces, la intensidad
resultante en la direccion ortogonal a las franjas de interferencia queda definida como:

1) = (1, + |2){1+y0 Zlmcos(”xﬂ (3.9)

1 A

donde y, es un factor que manifiesta la pérdida de definicion de las franjas de interferencia debido a
coherencia parcial entre los haces, vibraciones mecanicas y dispersion de la luz. El periodo se

relaciona con el &ngulo 4 que definen los haces incidentes, segun la ecuacion:

A

A=—T"F— (3.10)
[2sin(€12)]

donde X es la longitud de onda utilizada.

El experimento consiste en iluminar una muestra semiconductora de forma tal que patrén de
interferencia se genere de forma perpendicular a la linea que se define entre dos contactos
metélicos, como se puede ver en la Figura 3.5. A la muestra se le aplica una tension V que por la
fotoconductividad del material genera una corriente |, que se mide a partir de un amplificador lock-
in. En la Figura 3.6 se ve un esquema completo del setup para poder iluminar la muestra con el
patrén de interferencia: se hace pasar el haz del laser por un divisor de haz (BS por las siglas de
beam splitter) y a partir de modificar el angulo de los espejos E; y E; y la distancia entre la muestra

y el BS, se puede modificar el angulo de incidencia de los haces 6.
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Figura 3.5. Esquema del patron de interferencia en una muestra semiconductora para el setup de SSPG. Se
muestra la conexion realizada a la muestra para poder medir la fotoconductividad.
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Figura 3.6. Esquema de un setup de SSPG. Los dos haces coherentes se generan a partir de un divisor de haz (BS,
siglas de beam splitter). El filtro neutro se utiliza para disminuir la intensidad del haz 1, con respecto al I,.
Considerando que el BS no cambia las fases de los haces, el filtro A/2 se coloca para lograr la condicion de haces no
coherentes, evitando la interferencia. Para definir el angulo de incidencia @ se define la posicion de la muestra y se
ajustan los espejos E; y E;, para que interfieran el centro.

En uno de los brazos del laser (I; en la Figura 3.6) se coloca un filtro neutro para disminuir la
intensidad relativa entre los dos haces. Sobre el haz de menor intensidad se agrega un trozeador
para poder medir la diferencia de fotocorriente con el amplificador lock-in. Se busca una relacion de
intensidades de 1/10 para que la densidad de portadores fotogenerados de fondo (producida por el
haz 1,) sea alta, en comparacion a la producida por el haz I;. La técnica consiste en tomar la
medicion de la corriente generando el patrén de interferencia, cuando los haces son coherentes

(leoe), Y luego repetir la medicidn cuando los haces son incoherentes y no generan interferencia (linc).
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Para lograr la condicién incoherente se agrega un filtro A/2 en el camino del haz de mayor

intensidad. A partir de estas corrientes se puede definir el cociente f = lgoe /linc.

La generacion de total de portadores quedara definida como G = Gy+4G(x), donde G, es la
generacion de fondo producida por el haz fuerte I,, y 4G(x) es la diferencia de generacién producto
del patron de interferencia. Considerando que el campo eléctrico es bajo (en el orden de 100 V/cm),
se puede plantear la ecuacion de continuidad de difusién ambipolar:

d*N

X2

D

~R(N)+G =0 (3.11)

donde N es la concentracion de portadores, R la tasa de recombinacion y D la constante de difusion
efectiva. Esta técnica se aplica en general a semiconductores intrinsecos y no aplica ningun tipo de
medicion selectiva del tipo de portadores, por esto los resultados se consideran ambipolares, y
dependiendo de la naturaleza del material se acercaran a los valores reales de alguno de los
portadores.

La constante de difusion efectiva D se puede relacionar con la longitud de difusion ambipolar Ly, y
con el tiempo de vida medio de los portadores z. Para poder hallar Ly, €5 necesario encontrar la
relacion con D y 7. La tasa de recombinacion generalmente depende de la concentracion, en este
experimento la concentracion sera proporcional a la tasa de generacion G, como N~GY*, donde « es
una constante que varia entre 0.5 y 1[67]. Considerando que en estado estacionario R=G, la tasa de

recombinacion se puede escribir como:

(3.12)

donde c es una constante de proporcionalidad. G tiene una componente continua en X y otra
sinusoidal, g(x), que tendrd una intensidad reducida si I,»l;. Esto determina que la concentracion de
portadores N se pueda escribir como N=ng+N,, donde n, es la concentracion de portadores
provenientes de la componente sinusoidal y Ny es la concentracion de portadores provenientes de la
iluminacién continua. A partir de esto se puede escribir la ecuacion de continuidad para el exceso
de portadores como:

d?n

9

_ g
dx  z(N,)

+ag=0 (3.13)
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Relacionando D con la constante de difusion que se obtendria de la ecuacién 3.11, se puede realizar

la siguiente relacion:

Lo =afaDr(NO) (3.14)

Considerando las ecuaciones 3.9 y 3.14, y relacionandolas con la fotoconductividad de la muestra,
se puede deducir la relacion entre la corriente que se mide cuando hay interferencia entre los
haces (l.e) Y la corriente que se mide cuando no existe la interferencia (linc), S=lcoe/linc, SEQUN la

1/2
A Y2 f 2
Lamb = (Z]{a / Yo ﬁ _1:| (315)

La ecuacion 3.15 se puede rescribir para realizar el grafico conocido como Balberg plot [67]:

siguiente ecuacion [66]:

2 1 (1] , 1
£ o | =L, ) — (3.16)
2 am!
1-8 [ Z\A P

Representando 1/2/(1—,6’) en funcion de A y realizando un ajuste lineal del tipo Y=cX+d, se

puede obtener una expresion para Lan, Segun la expresion:

1 Jc

= |= 3.17
amb 272_ d ( )

Para definir el rango de valores de A es necesario estimar el valor de la longitud de difusion que se
espera medir, esto es importante porque puede generar la necesidad de utilizar un setup muy grande
para periodos grandes (6 chicos). En general, para periodos iguales o0 menores a Lay,, la mayoria de
los portadores llegan al otro contacto, dando lee = linc. Para periodos tales que A»L.., Se obtiene un
efecto opuesto, la mayoria de los portadores no logran salir de las franjas oscuras, generando que

l.e tienda a cero.
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3.4 Métodos de caracterizacion de celdas solares

3.4.1 Curva tension-corriente

La medicién de la curva tension-corriente (I-V) es la medicion mas comudn utilizada para
caracterizar celdas solares, ya que permite la obtencion de los pardmetros fundamentales de la celda
como son la eficiencia (#), la densidad de corriente de cortocircuito (Jsc), la tensién de circuito
abierto (Voc) vy el factor de llenado (FF) (definidos en la Seccién 2.4). El ensayo consiste en
iluminar la celda con una lampara de espectro conocido; en este trabajo se utiliz6 una lampara de
arco de Xendn con filtros que ajustan el espectro al AM 1.5 [68], que es el espectro estandarizado
para medicion de celdas solares de aplicacion terrestre. Para la obtencién de los pardmetros se
asegura que la intensidad de la luz que incide sobre la muestra (l) sea de 100 mW/cm? lo que se
realiza utilizando una celda de referencia, definiendo la posicién de medicién de nuestra muestra
donde la Jsc de la referencia sea la tabulada para dicha intensidad. La medicion de la corriente y la
tensién se realiza mediante un electrometro o Source Meter Unit (SMU), que cumple la funcién de
alimentar la celda con una tensién fija y al mismo tiempo ir censando la corriente generada (ver
Figura 3.7). Para las mediciones de este trabajo se implementaron medidas a 2 puntas, donde la
aplicacion de tension se realiza por los mismos cables por donde se censa la corriente. Se realizaron
mediciones a 2 puntas y no a 4 [58] debido a que el 4rea de los contactos era reducida (0.785 mm?),

para colocar dos contactos eléctricos sobre el mismo contacto.

»

SMU

Figura 3.7. Esquema de la medicién de curvas tension-corriente utilizando un equipo tipo Source Meter Unit
(SMU).

3.4.2 Eficiencia cuantica externa
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La eficiencia cuantica externa (EQE) se define como la razén entre los portadores que aportan a la
fotocorriente de una celda y de los fotones que inciden en la superficie de la celda, para diferentes
longitudes de onda (A). La medicion de EQE se realiza iluminando una celda con luz
monocromatica, generada por un monocromador (ver Figura 3.8), y censando la corriente de
cortocircuito que genera la celda mediante un amplificador lock-in conectado al troceador que se
encuentra en el camino de la luz monocromatica. La medicion directa permite obtener la corriente
de cortocircuito en funcion de la longitud de onda, pero esta medicion depende del espectro de la
lampara utilizada. Para obtener el valor de EQE, se mide Jscvsh a la celda y a una celda de
referencia cuya EQE sea conocida, considerando que ambas celdas se encuentran completamente
iluminadas y que la iluminacion es uniforme. De esta manera, el valor de EQE se puede obtener
segun la siguiente ecuacion, donde EQEmustraren representan la EQE de la muestra (celda de
referencia) y Jscmuestracrer) F€presenta la densidad de corriente de cortocircuito medida para la muestra

(celda de referencia).

J EQE
EQEmuestra(/l): SC,muestra Q ref (31)
‘]SC,ref
Troceador
/ Celda
—\M*-vl—nﬁ
‘JSC
Monocromador ®
lock-in

Figura 3.8. Esquema de medicion utilizando para obtener la respuesta espectral de una celda, utilizando un
amplificador de tipo lock-in para censar la corriente.
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4 Preparacion y  caracterizacion de capas
semiconductoras inorganicas

4.1 TiO, preparado por pulverizado pirolitico (spray

pyrolysis)

4.1.1 Condiciones de la preparacion

Se utiliz6 la técnica spray pyrolysis para obtener capas densas de TiO, que seran utilizadas para
celdas planas basadas en la perovskita CHsNH3zPbl; (MAPI) donde el TiO, cumple la funcién de
capa transporte de electrones [69]. Se prepararon capas de TiO, sobre vidrio para realizar las
caracterizaciones incorporadas en esta seccion. También se realizaron capas sobre vidrio cubierto

por FTO para depositar encima Pbl, y luego obtener la perovskita MAPI.

Se parte de una solucion de disopropoxido de bis acetil acetonato de titanio diluido en alcohol
isopropilico provista por Aldrich, 75% p/p, y se disuelve en alcohol isopropilico para llegar a una
relacién de 0.2 M. La preparacion de la capa se realiza con un aerégrafo TLC Sprayer de Merck que
se coloca a una altura de aproximadamente 30 cm del sustrato. Los sustratos se colocan sobre una
plancha calefactora para llegar a una temperatura de 450 °C, en la cual se realizan 4 u 8 ciclos de
atomizacion de 20 segundos de duracion, dejando un tiempo de espera de 1 minuto entre cada uno
de ellos. Terminado el proceso se aumenta la temperatura hasta 500 °C dejando que finalice el

proceso de sinterizacion durante una hora a esta temperatura.

4.1.2 Caracterizacién de los depositos

En la Figura 4.1 se presenta el espectro de absorbancia aproximada de capas de TiO, sobre vidrio
con 4y 8 ciclos de atomizacion, y el espectro de un vidrio sin ningun cubrimiento. Considerando la
absorbancia a partir de 330 nm se puede observar un aumento de la misma al incorporar la capa de
TiO,, en comparacion con la absorbancia del vidrio. También se puede observar un aumento al
pasar de 4 a 8 ciclos, lo que indica un mayor espesor de la capa realizada con mayor nimero de

ciclos.
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Figura 4.1. Absorbancia aproximada (A,) vs longitud de onda (A) de films de TiO, crecidos por spray pyrolysis
sobre vidrio, variando la cantidad de ciclos de atomizacién.

Para celdas de perovskita se suelen utilizar capas de TiO, de espesores de entre 20 y 60 nm. La
imagen SEM de corte de una capa de TiO, realizado con 4 ciclos sobre vidrio (ver Figura 4.2)
muestra un espesor del orden de los 48 nm que se mantiene de forma uniforme en la zona abarcada
por el corte. De la observacion de la superficie se puede concluir que la capa es uniforme con la
aparicion de algunas grietas, que pueden ser producto de particulas en la superficie del sustrato, no
removidas en el proceso de limpieza, lo que se puede solucionar aumentando los tiempos de
limpieza o probando con otros solventes. Por la forma de la superficie se puede afirmar que las

capas obtenidas tendrén una rugosidad reducida, con un grado bajo de discontinuidades.

Figura 4.2. Imagen SEM de la superficie (a) y de corte (b) de una capa de TiO, preparada sobre vidrio por spray
pyrolysis con 4 ciclos de atomizacion. Para la imagen SEM se realiz6 un cubrimiento con Au, mientras que para
realizar el corte con haz de iones focalizados (FIB) se realizé un cubrimiento con Pt.
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4.2 TiO, denso y mesoporoso preparado por el método

sol-gel

4.2.1 Condiciones de preparacion

El TiO, mesoporoso es uno de los materiales mas utilizados para la preparacion de celdas hibridas
debido a su abundancia, bajo costo, y la posibilidad de obtener nanoestructuras por diversos
caminos [53]. La técnica sol-gel, particularmente, permite un buen control del crecimiento de la
estructura porosa, pudiendo ajustar el tamafio de los poros y sus propiedades variando las
condiciones de preparacion. Para este trabajo se tom6 como referencia los métodos presentados en
el trabajo de Violi et. al [70], donde se hace una caracterizacion estructural detallada de la
influencia de los parametros de preparacion de las capas. En esta seccidon se presentard una
reproduccion de algunos detalles estructurales de estos depdsitos, pero se haréa foco principalmente
en propiedades electronicas.

La preparacion de capas de titania se realizo sobre sustratos de vidrio recubiertos con 6xido estafio
dopado con indio (ITO). Los sustratos de ITO utilizados fueron de Delta Technologies, con un
espesor de 130 nm y una resistividad baja entre 5 Q/cm? y 15 Q/cm? Las muestras constaron en
capas de TiO, mesoporoso preparadas directamente sobre ITO o sobre capas de TiO, densas (o
planas), previamente preparadas. Tanto las capas mesoporosas como las densas fueron sometidas a
tratamientos térmicos posteriores a la formacion de la capa en el sustrato. Para el reconocimiento de
las muestras se generd una nomenclatura de la forma Mx para las capas mesoporosas sobre ITO, y
DxMy para las muestras con capa densa y mesoporosa. En la Tabla 4-1 se explicitan las

temperaturas finales que definen el nombre de las muestras.
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Tabla 4-1. Nomenclatura utilizada para las muestras de TiO, preparadas sobre ITO,

incluyendo la temperatura final de los tratamientos térmicos de las capas densa y porosa.

Temperatura final de Temperatura final de la capa

Muestra la capa densa [°C] mesoporosa [°C]
M3 - 350
M5 - 550
D3M3 350 350
D3M5 350 550
D5M3 550 350
D5MS5 550 550

Para la obtencién de las capas densas se prepard una solucion de TiCl, en etanol con una
relacion 1:40. La incorporacion sobre el sustrato de ITO se llevo a cabo mediante recubrimiento por
inmersién (dip coating), a una velocidad de 1 mm/s y bajo una humedad controlada del 20%. La
capa resultante se somete a un tratamiento térmico compuesto de los siguientes pasos secuenciales:
60 °C durante 30 minutos, 130 °C durante otros 30 minutos, subida de la temperatura a 350 °C
mediante una rampa de 1 °C por minuto y finalmente se mantiene la muestra a 350 °C durante 120
minutos. Este proceso define las capas D3. Sometiendo las muestras D3 a un tratamiento a 550 °C

durante 60 minutos se obtienen las muestras D5.

Para la preparacion de las capas porosas, a la solucion de TiCl, en etanol se le agregd un surfactante
conocido como F127 de manera de llegar a la siguiente proporcién: 1 Ti/ 40 Etanol /5 x 102 F127.
Esta nueva solucién se incorpora también mediante recubrimiento por inmersién sobre ITO o sobre
las capas densas a una velocidad de 2 mm/s bajo una humedad relativa del 50%. Las muestras se
dejan durante 24 h con una humedad controlada de 50 %. Luego se aplica un tratamiento térmico
con los siguientes pasos secuenciales: 60 °C durante 24 h, 130 °C durante 24hs, subida de la
temperatura a 350 °C mediante una rampa de 1 °C por minuto y finalmente se mantiene la muestra
a 350 °C durante 2 h. El Gltimo paso busca asegurar la carbonizacién del surfactante para completar
la correcta formacién de los poros [70]. Con este proceso se obtienen las muestras denominadas
M3, D3M3 y D5M3. Sometiendo dichas muestras a una calcinacion a 550 °C durante 30 minutos se

obtienen las muestras denominadas M5, D3M5 y D5M5.

Como se presenta en la Tabla 4-1, se utilizaron diferentes combinaciones de las capas D3, D5, M3y
M5, en la Figura 4.3 se presentan esquemas de la estructura de las muestras DxMy y de las muestras
My. En la figura 4.4 se presenta una imagen SEM de canto de una muestra D3M5 (proporcionada

por la Dra. lanina Violi) y la imagen de la superficie de la misma muestra (tomada de [70]). Las
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imagenes SEM permiten ver claramente la estructura de poros conseguida y la diferencia entre las

capas densa y porosa.

a:Muestras DxMy b:Muestras My

TiO2
Mesoporoso TiO2
mesoporos
TiO, denso RSt

ITO ITO

Figura 4.3. Esquema de la estructura de las muestras de TiO, por sol-gel incorporando capas densas, DxMy (a), y
preparando la capa mesoporosa directamente sobre el sustrato, muestras My (b).

Figura 4.4. Imagenes SEM de una muestra de TiO, D3M5 obtenida por sol-gel de canto (a), indicando las
diferentes capas que la componen, y de superficie (b) [70].

4.2.2 Caracterizacion electronica de los depdsitos

La capa de TiO, dentro de una celda hibrida cumple una doble funcién: por un lado permite obtener
una heterojuntura de gran superficie, fundamental para disociar los excitones fotogenerados en el
material organico, y por otro lado, cumple la funcién de transportar los electrones fotogenerados
hacia el contacto metalico para completar la extraccion de cargas. Para entender las capacidades de
transporte de carga de las capas preparadas en este capitulo se aplicé la técnica corriente limitada
por cargas espaciales (SCLC), que nos permite determinar la movilidad de los portadores en el
semiconductor [64]. En este trabajo se buscd obtener informacién sobre el transporte de electrones,

para lo cual se realizaron dispositivos con estructura ITO/TiO, (DxMy o My)/Au, esta estructura
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garantiza que la corriente generada por el dispositivo sea sélo de electrones, como se puede inferir

de los diagramas de banda de la figura 4.5.

5 Ewergia [eV]

-3 —] a:DxMy b:My
-4 — -4.2 -4.2

| |2 50 | AT 5.0
0 | ITO AU ITO AU
-6 — TiO2 || TiO2 TiO2
7 denso| mp mp
-8 — -7.4 -7.4

Figura 4.5. Diagramas de bandas de los dispositivos utilizados para la medicién de SCLC para las capas DxMy (a)
y My (b).

Como se indicé en la Seccidn 3.3.3, la técnica SCLC consiste en medir la curva tensién-corriente,
realizando un barrido que llegue a la zona no éhmica de la curva. En este trabajo se utilizaron
diferentes tensiones maximas, entre 7 V' y 10 V, eligiendo la tensién méxima a partir de barridos
sucesivos con tensiones maximas crecientes, para evitar dafiar el dispositivo en un Gnico barrido
que sobrepase la maxima tension admisible. Las mediciones de SCLC presentes en esta seccion
fueron tomadas por el Lic. Fernando Gonzalez, en el marco de una colaboracion una colaboracion
con el Departamento Energia Solar de la Comision Nacional de Energia atomica, y que forman

parte de un trabajo previamente publicado [71].

Aplicando el modelo de Mott-Gruney para semiconductores libres de trampas [64], la dependencia
de la densidad de corriente en funcion de la tension se puede definir segln la siguiente ecuacion
9 V?

J= gggo,uF (3.2)
donde J es la densidad de corriente, u la movilidad de portadores excitados, en este caso electrones,
£y g las permitividades dieléctricas relativa del semiconductor y del vacio respectivamente, y L el
espesor de la capa semiconductora. La constante dieléctrica utilizada fue ¢ = 60 [72], mientras que
los espesores fueron tomados de lo reportado por Violi et Al. para estas muestras [70]. En la
Figura 4.6 a) se muestra el gréfico Log (J) vs Log (V) de las curvas obtenidas para las diferentes
muestras DxMy y My. En todos los casos se puede apreciar la diferencia entre el régimen de bajas

tensiones, dominado por la ley de Ohm, y el régimen de altas tensiones donde se produce un cambio
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en la pendiente que corresponde al comportamiento de cargas espaciales. En la Figura 4.6 b) se
muestra el ajuste de la curva tension-corriente de la muestra D3M5, donde se evidencian las dos

pendientes obtenidas, que valen 1 para la region éhmica, y 2 para la region de cargas espaciales.

| = Eb) log(l) = C.+2 log (V o

102 = ] g(l) = C,+2 log (V) {2
$ 10~3 E _10-3 g
(0] -4 » . —
t W —D3M3 4 | 110+ ©
g ey ..--"‘f// G
5 10° —D5M3 ] L {,ge 2
8 N —DgMg N log(l) =C,+og (v) 1107 §

10° ‘M3 110 _10_60

—M5 : D3M5
1 2 3 4 5678910 1 2 IR,

Tension aplicada V [V]

Figura 4.6. a) Curvas tensidn-corriente de los dispositivos ITO/TiO,/Au, utilizando las capas de TiO, DxMy y My.
b) Curvas tensidn-corriente del dispositivo correspondiente a la muestra D3M5, donde se ven las pendientes
producidas por los comportamientos 6hmico y de cargas espaciales. Mediciones tomadas por el Lic. Fernando
Gonzalez, que forman parte de un articulo previamente publicado [71].

De ajustar las curvas de la Figura 4.6 en el rango de tensiones donde la pendiente en el grafico
Log (J) vs Log (V) es 2, se pueden obtener los valores de movilidad presentados en la tabla 4-2. La
muestra D3M5 presenta la mayor movilidad, pero los valores de todas las muestras se encuentran en
el mismo orden (10 cm®V''s™), siendo D5M5 la de menor valor. Las movilidades obtenidas se

encuentran dentro de lo reportado en otros trabajos [42,73,74].

Si bien algunos estudios apuntan que la baja eficiencia de las celdas hibridas es producto de la baja
movilidad de los materiales nanoestructurados, hasta el momento no se obtuvieron eficiencias
mayores aumentando la movilidad [53]. De este estudio es esperable que las capas de TiO, permitan
la fabricacién de celdas hibridas funcionales. Las diferencias de funcionamiento entre dispositivos
no podran ser relacionadas a la movilidad, debido a que los valores obtenidos se encuentran en el
mismo orden. Un estudio ampliado sobre las muestras DxMy y My, considerando diferentes
mecanismos de recombinacion y relacionando las movilidades a medidas de impedancia, se

presenta en el trabajo de Gonzélez et al. [75].
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Tabla 4-2. Movilidades medidas por el método SCLC para los sustratos de titania DxMy vy
My.

Sustrato 1 [10em?V s
M3 15
M5 1.2
D3M3 1.2
D3M5 2.3
D5M3 1.2
D5M5 0.85

4.3 Preparacion de capas de Pbl, por evaporacion en bajo
vacio (LP-VPD)

4.3.1 Condiciones de preparacion

Se realiz6 la preparacion y caracterizacion de capas de Pbl, que podrian ser utilizadas como
reactivos para obtener la perovskita metal-organica CHsNH3Pbls, mediante la reaccion del Pbl, con
CH3NH;Pbl; [76]. En este trabajo se prepararon capas de Pbl, mediante la técnica de evaporacion
de bajo vacio (LP-VPD), y consiste, a entender del autor, en el primer trabajo reportado en
implementar esta técnica para este material. Se evalu6 el efecto de los parametros del proceso como
la temperatura en la cual se evapord el material (Tewp), la temperatura del sustrato durante la

evaporacion (Tgs) Y el tiempo de duracién del proceso.

Para los depdsitos se trabajé sobre distintos sustratos, como cuarzo, vidrio, vidrio cubierto con ITO,
vidrio cubierto con FTO y FTO/vidrio cubierto con una capa superior de TiO, obtenido por spray
pyrolysis con 4 ciclos de atomizacion. El sustrato de vidrio se utiliz6 debido a que es el soporte méas
frecuente implementado en caracterizaciones estructuras y electronicas de capas de perovskita y de
Pbl, [67,77,78]. Los otros sustratos son de interés por ser opciones previamente utilizadas para la

preparacion de celdas solares de perovskita de estructura plana [79-81].

Los sustratos de cuarzo, vidrio, vidrio cubierto con FTO vy vidrio cubierto con ITO fueron

preparados para la evaporacion con el proceso de limpieza detallado en la seccion 3.1. El sustrato de
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FTO/vidrio cubierto por TiO,, fue preparado segun los métodos de la seccion 4.1, y puesto en la

placa calefactora a 100 °C durante 10 minutos, previo a la evaporacion de Pbl,.

Para la obtencién de las capas se definié un perfil de temperatura en la cdmara de 350, 450, 430 y
400 °C (indicando respectivamente T1, T2, T3 y T4, ver Figura 3.4). Dentro del perfil se buscaron
las posiciones que concordaran con temperaturas de evaporacion (Te.p) de 310 y 350°C. Las
evaporaciones se realizaron con tiempos de 10 minutos para 310°C, y de 5, 10 y 30 minutos para
350°C. La temperatura del sustrato (Ts) se fijé a 40 u 80 °C.

4.3.2 Efectos de los parametros de preparacion de las capas sobre sus propiedades

estructurales

El impacto de los parametros de preparacién sobre la estructura de las capas de Pbl,, se evalu6 a
partir de capas realizadas sobre vidrio. Para facilitar la identificacién de las muestras se les asignha
un codigo segun Ty, Tevap Y €l tiempo de evaporacion t, donde Ty varia entre 40 °C y 80 °C (H por
hot y C por cold). De los resultados obtenidos al cambiar Teys cOn Tgs Y t fijos, la tasa de
evaporacion crece proporcionalmente con Tey,p, pOr esto se hablara de una tasa de evaporacion alta
para T, 350°C (F por fast), y un tasa de baja para T, 310°C (S por slow). La codificacién utilizada

se resume en la Tabla 4-3.

Tabla 4-3. Nomenclatura utilizada y parametros de la preparacion de muestras de Pbl, sobre vidrio.

Muestra Tos [°C]  Tevap [°C]  t [minutos]

HS10 80 310 10
CS10 40 310 10
CF5 40 350 5
CF10 40 350 10
CF30 40 350 30

En la Figura 4.7 se muestran imagenes SEM de superficie y de corte de las muestras HS10, CS10 y
CF5. De la superficie se percibe la formacion de plaquetas con estructura hexagonal, lo cual
concuerda con lo reportado en la bibliografia para distintas técnicas de preparacion de capas de Pbl,
[77,82,83], y tiene relacion con la forma de cristalizacion mas comdn del Pbl, que es también
hexagonal. De la Figura 4.7 se observa, que en HS10 y CS10, las plaquetas crecen con un largo
méaximo de la cara plana de entre 300 y 600 nm, mientras que el espesor es menor a 50 nm. De las

imagenes corte es evidente que la mayor tasa de evaporacion de CF10 (producto de una mayor
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Tevap) Produce capas de mayor espesor, con plaquetas de 0.8 a 1.5 pm de largo con un espesor de 50
nm. Teniendo en consideracion solo la informacidn proveniente de estas imagenes se puede apreciar

que Tevap tiene una mayor influencia en el tamario del cristal que Ts.

Tevap 310°C Tevap 350°C

Figura 4.7. Imagenes SEM de superficie (arriba) y de corte (abajo) de las muestras HS10, CS10 y CF10 de Pbl,
sobre vidrio. El tiempo se fijo en 10 minutos, mientras que la temperatura de evaporacion (Tey,p) vario entre 310 y
350°C, y la temperatura del sustrato (Ty) vario entre 40 y 80°C (la barra de 1 pm corresponde a las tres imagenes
de arriba, mientras que la de 5 pm a las 3 inferiores). Para las imagenes de corte por FIB se realizd un
recubrimiento con Pt.

El acomodamiento de los cristales se puede apreciar de forma conjunta a partir de ambas imagenes
SEM. Para HS10 se percibe la formacion de una capa compacta y uniforme con un espesor
promedio de 280 nm, que considerando las plaquetas visibles en la superficie, sugiere un
alineamiento de la mayoria de las plaguetas paralelo al sustrato. A esta capa formada por cristales
paralelos al sustrato la llamaremos “capa compacta”. Al bajar T de 80 a 40°C (HS10) una mayor
cantidad de cristales crecen en direcciones no paralelas al sustrato, lo que no impide la formacién de
una capa compacta de =300 nm de espesor, similar a lo obtenido para HS10. Cuando Teyqp SUbE a
350°C, es aun mas notorio el desorden del crecimiento en la imagen SEM de la superficie, en
comparacion con las muestras evaporadas a 310 °C. La imagen de corte de CF10 reafirma la
existencia de una capa desordenada, sobre una capa compacta, donde algunas plaquetas se
empiezan a apilar sobre crecimientos previos, formando stacks o aglomeraciones verticales. Es
importante destacar que para CF10 no solo aumenta el espesor maximo de la capa, sino también el

espesor de la capa compacta que llega a 450 nm.
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En la Figura 4.8 se puede analizar el impacto del tiempo de evaporacion, a partir de las imagenes
SEM de superficie y corte de las muestras CF5, CF10 y CF30, donde se fijan Tgs=40°C y
Tevap = 350°C, variando el tiempo entre 5, 10 y 30 minutos. La muestra CF5 presenta plaquetas bien
definidas como las muestras de la HS10 y CS10, pero con una mayor variedad de orientaciones en
la superficie. Al elevar el tiempo a 10 minutos (CF10) se empiezan a formar aglomeraciones
laterales de plaquetas, generando sistemas de diferentes tamafios que en algunos casos pierden la
forma hexagonal (esta variacion de forma no era apreciable en la Figura 4.7 debido a la baja
cantidad de plaquetas abarcadas). Al aumentar nuevamente el tiempo aparecen un nimero mayor de
aglomeraciones laterales y stacks de plaquetas, lo cual genera una estructura porosa, a diferencia de

las muestras CF5 y CF10 que presentan solo algunos poros en la superficie.

Figura 4.8. Imagen SEM de la superficie y del corte de las muestras CF5, CF10 y CF30 de Pbl, sobre vidrio. Las
temperaturas de evaporacion (Te,,) Y de sustrato (Ts) fueron fijadas a 350 y 40 °C respectivamente. Los depdsitos
se realizaron con tiempos de evaporacion de 5, 10 y 30 minutos. Para las imagenes de corte por FIB se realizé un
recubrimiento con Pt.

Como es esperable al mantener la temperatura de evaporacion del material constante, la cantidad de
material sobre el sustrato aumenta con el tiempo de evaporacion, generando aumentos del espesor
total y de la capa compacta, asi como también lo hacen el tamafio y el espesor del cristal. En la
Tabla 4-4 se presentan las mediciones de estos parametros tomadas de las imagenes SEM en
funcion del tiempo, promediando los valores medidos directamente de la imagen, que nos dan
mediciones aproximadas teniendo en cuenta la baja area cuantificada. A partir de los resultados se
puede definir como tasa de crecimiento a la velocidad con la que aumentan los espesores
promedios, tanto de la capa compacta como capa completa. Es destacable que la tasa de crecimiento
de la capa compacta es practicamente constante para todos los tiempos, lo que no se respeta para el

espesor total. Esto se puede explicar con un aumento de la aleatoriedad del crecimiento de las
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plaquetas conforme aumenta el tiempo, lo que conlleva a un no apilamiento de las plaguetas, y por

ende a la formacion de estructuras con espacios abiertos en su interior cada vez mayores.

Tabla 4-4. Parametros medidos de las imagenes SEM de films de las muestras CF5, CF10 y CF30 de Pbl, sobre
vidrio. Las temperaturas de evaporacion (Te.,) Yy del sustrato (Tg) utilizadas fueron de 350°C y 40°C,
respectivamente.

Tasa de crecimiento
Espesor [um]

Tamario de cristal [nm/min]
Muestra .
tipico [um] Capa )
Total Cristal Capacompacta Total
compacta
CF5 06-0.8 0.21 0.32 0.025 42 64
CF10 1-15 0.45 1.01 0.05 45 101
CF30 2-5 1.1 5.7 0.05- 37 190

0.14

El analisis por difraccion de rayos X (XRD por X-ray diffraction) permite un analisis menos
localizado de los crecimientos a partir de los parametros cristalograficos, que el proveniente de las
iméagenes de microscopia SEM. En la Figura 4.9 se presentan los diagramas de XRD de los films de
Pbl, crecidos sobre vidrio, variando Teyap, Tsus Y t, asociados a las muestras HS10, CS10, CF10 y
CF5. Todos los patrones XRD muestran picos de reflexion maxima a 26 = 12.6°, 25.4°, 38.6° y
52.3°, que pueden ser asociados a los planos (001), (002), (003) y (004) de la estructura cristalina
hexagonal del Pbl, (nmero de carta 00-080-1000, base de datos ICDD). Los difractogramas de las
muestras HS10, CS10 y CF5 muestran un pico mucho mas intenso correspondiente al plano 001,
que corresponde a la cara basal o hexagonal de la estructura cristalina. Esta orientacion es la
ortogonal al eje c de la estructura y representa a los cristales orientados paralelamente al sustrato,
como se puede ver en el esquema de la Figura 4.10 [82]. Los otros planos presentes en los
difractogramas representan planos paralelos a la orientacion basal, lo que indica que para XRD no
se destacan otras orientaciones, como las vistas en las Figuras 4.7 y 4.8. La no existencia de los
picos de planos no horizontales, se puede justificar a partir de la diferencia en la cantidad de
plaquetas orientadas segun el plano (001) contra las orientadas en otras direcciones. Relacionando
el espesor de la capa compacta con el espesor de las plaquetas se puede concluir que la cantidad de
plaguetas horizontales producen una sefial mucho mayor a la proveniente de otros picos, lo que

impide diferenciarlos con la resolucion utilizada.
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Figura 4.9. Patrén XRD de las muestras HS10, CS10, CF10 y CF5 de Pbl, preparadas sobre vidrio variando la
temperatura de evaporacion (Tey.p), la temperatura del sustrato (Ty) y el tiempo de evaporacion (t). En la figura se
indican los picos de interferencia correspondiente a los planos (001), (002), (003) y (004). Picos distintos de los
anteriores se encuentran marcados con *.
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Figura 4.10. Esquema de dos posibles orientaciones de los cristales de Pbl, y su relacién con la orientacion del
sustrato, tomado del trabajo de Schieber et al. [82].

La muestra CF10 no presenta la misma relacion de picos que las otras muestras, aunque la
direccién (001) sigue siendo la dominante (ver Figura 4.9). En esta muestra aparecen otros picos a
20 =28.2°, 31.0°, 39.5° y 49.2° (indicados con * en la Figura 4.9, que se puede asociar a otras fases

de Pbl, presentes en la carta 01-073-1752, base de datos ICCD). Estas direcciones estan
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representadas por el nimero de plaquetas que se alinean de forma no horizontal, formando stacks o

aglomerados, como se ve en la Figura 4.8.

Utilizando la ecuacién de Scherrer [61] (ver Seccion 3.3.1) se puede relacionar el tamafio promedio
de los cristales obtenidos, con el ancho del pico principal de difraccion a media altura (Full Width at
Half Maximun, conocido como FWHM). Dicha ecuacion indica una relacion inversa entre el
FWHM vy el tamafio del cristal. Como los cristales tienen estructura hexagonal y no esférica,
utilizaremos el FWHM para comparar el tamaiio de los cristales crecidos con diferentes
condiciones (ver Seccion 3.3.1). En la Tabla 4-5 se compara el FWHM del pico a 26 = 12.6 ° con el
espesor total promedio y con la rugosidad RMS estimados de la imagen SEM de corte. La muestra
con Tgs=80°C tiene la menor rugosidad y los cristales mas grandes al mismo tiempo.
Manteniendo la temperatura de evaporacion (Tes, =310 °C) y bajando T a 40 °C se obtienen
cristales de menor tamafio y de espesor promedio mayor, con una superficie de mayor rugosidad.
Las muestras CS10, CF5 y CF10 muestran espesores, rugosidad y FWHM comparables. Esto nos
permite concluir que la temperatura de sustrato produce un mayor impacto en la conformacion de
los cristales y de la capa que la temperatura de evaporacion, resultado opuesto al medir los tamafios
de cristales directamente de las imagenes SEM. Como se ha mencionado XRD es una técnica
menos localizada que la microscopia SEM, por lo tanto permite una relacién de tamarfios de cristales

mas confiable.

Tabla 4-5. Cuantificacion del espesor promedio y la rugosidad RMS medidas de las imagenes SEM de corte,
comparadas con el valor de FWHM del pico a 20 = 12.6 ° del patrén de difraccion de rayos-x. Los datos presentes
corresponden a mediciones de las muestras HS10, CS10, CF10 y CF5 de Pbl, sobre vidrio.

Muestra Espesor promedio [nm] Rugosidad RMS [nm] FWHM

HS10 320.27 85.88 0.064
CS10 379.75 149.15 0.101
CF10 1005.23 368.12 0.087
CF5 319.17 132.59 0.090

El incremento del tiempo de evaporacion para Te, = 350 °C (CF5 y CF10) genera cristales de
tamarfios similares, pero al extenderse el tiempo de crecimiento de plaquetas no alineadas también
aumenta la rugosidad, dando para CF10 la mayor rugosidad. En todas las muestras con T, = 40 °C,
la rugosidad representa 1/3 del espesor, mientras que para Tgs = 80 °C esta relacion cae a ¥4, lo que
indica una gran influencia de la temperatura del sustrato en el acomodamiento de los cristales

ademas de en la definicién de su tamafio.
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4.3.3 Efecto del sustrato sobre las propiedades estructurales de las capas

Se realizaron crecimientos de Pbl, sobre diferentes sustratos para poder evaluar la incidencia de la
eleccién de sustrato en la morfologia de las capas. Se utilizaron los sustratos antes mencionados en
la Seccion 4.3.1, vidrio, vidrio cubierto con ITO, vidrio cubierto con FTO y sustrato con la
estructura vidrio/FTO/TIO,. Se eligieron las condiciones que produjeron las capas méas uniformes en
vidrio, Tgs =80 °C, Teyap =310 °C y t = 10 minutos.

En la Figura 4.11 se presentan imagenes SEM de superficie y corte de las diferentes muestras,
nombradas segun el sustrato (para vidrio se mantiene el codigo HS10). Como ya se menciono en la
Seccion 4.3.2, bajo estas condiciones sobre vidrio se logra una capa muy uniforme y con una
direccion de crecimiento preferencial segun el plano paralelo al sustrato. Sobre ITO también se
aprecia la formacién de una capa compacta, pero que contiene una estructura de plaquetas
desordenadas en su superficie, permitiendo la generacion de algunos poros (ver imagen SEM de
corte). El patrén de difraccion de rayos X indica la presencia de otras direcciones cristalograficas
distintas a la (001) pero con un valor de intensidad mucho menor, lo que sugiere que para ITO se
mantiene la existencia de una direccién de crecimiento preferencial paralela al sustrato. Es
importante notar que por el nivel de desorden presente en la superficie puede que esta observacion
no sea valida al aumentar el tiempo de evaporacion. EI FWHM (ver Tabla 4-6) indica que los
cristales crecidos sobre ITO tienen menor tamafio que los crecidos sobre vidrio, lo que se puede

intuir de la diferencia en el tamafio de las plaguetas presente en las imagenes de SEM.
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Figura 4.11.Imagen SEM de superficie y corte (FIB/SEM) de crecimientos de Pbl, sobre vidrio (HS10), ITO, FTO
y FTO cubierto por TiO,. Las condiciones de preparacion utilizadas fueron: temperatura de sustrato (T,s) 80 °C,
temperatura de evaporacion (Te,p) 310 °C y tiempo de evaporacion (t) 10 minutos.
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Figura 4.12. Diagrama de difraccion de rayos-x de capas de Pbl, crecidas sobre vidrio (HS10), ITO, FTOy FTO
cubierto por TiO,. Las condiciones de preparacion utilizadas fueron: temperatura de sustrato (Tys) 80 °C,
temperatura de evaporacion (Te,) 310 °C y tiempo de evaporacion (t) 10 minutos. Los picos de difraccion se
indican con los siguientes simbolos seguin el material: °, Pbl,; +, FTO; *, TiO,.

Tabla 4-6. Cuantificacion del espesor promedio de las imagenes SEM de corte, comparadas con el valor de FWHM
para el pico de difraccion de rayos-x de 20 = 12.6 ° para crecimientos de Pbl,. Las muestras fueron realizadas
sobre vidrio, ITO, FTO, y FTO cubierto por TiO,. Las condiciones de preparacion utilizadas fueron: temperatura
de sustrato (Ty) 80 °C, temperatura de evaporacion (Te,,,) 310 °C y tiempo de evaporacion (t) 10 minutos.

Muestra Espesor promedio [nm] FWHM

HS10 320 0.064
ITO 241 0.143
FTO 96 0.216

FTO/TiO, 208 0.141

El FTO utilizado para los depésitos presenta una rugosidad mayor en comparacion con el vidrio y el
ITO, lo que repercute en un mayor grado de no uniformidad del crecimiento (ver Figura 4.11). En el
diagrama XRD se ven mdltiples picos de Pbl,, sumados a los de FTO. Estas direcciones hablan de
un crecimiento menos orientado, que se ve en la reduccion de la diferencia de intensidades entre el
pico del plano (001) y la del pico presente de Pbl, presente a 26 = 37.7 °, que corresponde al plano
(107) (carta 01-073-1752, base de datos ICCD). El crecimiento sobre FTO se produce en forma de
islas en la superficie que en algunos casos no se conectan, dejando zonas de FTO expuestas. El
cubrimiento incompleto del FTO por el TiO, puede influir negativamente al momento de fabricar

dispositivos optoelectrénicos, debido a la generacion de contactos directos entre alguna de las capas
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posteriores y el FTO (conocidos como pinholes). El valor FWHM es mucho mayor que el obtenido
para vidrio e ITO, lo que indica la formacion de cristales de menor tamafio promedio, como se
puede ver en la imagen SEM de superficie (Figura 4.11). Por otro lado el espesor promedio también
es menor que el obtenido para los otros sustratos, lo que se puede asociar una menor afinidad entre
el vapor de Pbl, y el FTO.

Como se menciono anteriormente, el cubrimiento no uniforme sobre el FTO puede ser un problema
para preparacion de dispositivos electronicos, por la formacion de pinholes. Para analizar el
cubrimiento se comparan imagenes SEM de 90 um? de superficie de las capas crecidas sobre vidrio
y FTO (Figura 4.13, arriba), con iméagenes de microscopia Gptica de 17000 um?® de superficie
(Figura 4.13, abajo). En las imagenes SEM se puede ver que el crecimiento sobre vidrio tiene
cristales de gran tamafio emergentes de un fondo denso, mientras que para el FTO toda la superficie
estd cubierta por plaguetas no orientadas, pero con un cubrimiento uniforme que no deja huecos
apreciables a esta escala. Al utilizar microscopia éptica el crecimiento sobre FTO se aprecia menos
suave gue sobre vidrio pero siguen sin apreciarse discontinuidades en toda la superficie. De estas
iméagenes se puede observar que para ambos sustratos se logran capas continuas en superficie y sin
saltos o cambios bruscos en la forma de crecimiento. También se puede concluir que los pinholes en

el crecimiento sobre FTO seran solo del orden de las decenas de nandmetros.

20 ym
—_—

Figura 4.13. Arriba, imagen SEM de la superficie de crecimientos de Pbl, realizados sobre vidrio y FTO,
mostrando un drea de 90 pm’. Abajo imagenes de microscopio ptico de depésitos sobre vidrio y FTO, mostrando
un area de 17000 pm?. Las condiciones de preparacién utilizadas fueron: temperatura de sustrato (Tg) 80 °C,
temperatura de evaporacion (Te,p) 310 °C y tiempo de evaporacion (t) 10 minutos.

57



Una gran parte de las celdas planas basadas en perovskita se realizan sobre un conjunto de capas del
tipo vidrio/FTO/TIO, [69], lo que busca mejorar la alineacion de la energia de la banda de
conduccion de electrones de la perovskita (MAPI, 3.7 eV) con la capa siguiente (FTO 4.3-4.7eV y
TiO,, 4.1-4.2 eV), para disminuir las pérdidas de energia. Para los depositos de Pbl, realizados
sobre FTO/TIO, se observa que el patron de XRD no presenta diferencias en la ubicacion o la
intensidad relativa de los picos de Pbl, y FTO, méas alla de la adicién de un pico a 26=43.9°
relacionado con el plano (210) de la forma rutilo del TiO, (carta nimero 00-001-1292, base de datos
ICCD). EIl valor de FWHM, en cambio, presenta una disminucion, lo que sugiere que el tamafio
promedio de los cristales aumenta, como se puede apreciar de la imagen SEM de la superficie
(Figura 4.11). En la imagen de corte no se puede diferenciar la presencia el TiO,, pero en el
crecimiento de Pbl, no se puede percibir la formacion de islas, en cambio se ve una capa compacta
de Pbl, en contacto con el sustrato, con un conjunto de plaguetas desordenadas en la superficie. Este
cambio en el crecimiento también se ve en un aumento del espesor promedio de mas del doble en
comparacion con el obtenido para FTO (ver Tabla 4-6), dando un espesor comparable con el de las
capas crecidas sobre vidrio o ITO. Esta informacion sugiere que el TiO, permite aumentar la
afinidad entre el sustrato y el vapor de Pbl,, lo que es importante para un buen aprovechamiento del

Pbl, evaporado.

4.3.4 Caracterizacién éptica

Las caracteristicas optoelectronicas de las capas, como el coeficiente de absorcion o la energia de
gap (Eg) permiten comparar la calidad obtenida con la de otros depdsitos del mismo material
realizados mediante otras técnicas. En este trabajo se llevd a cabo la comparacion de estos
parametros con los resultados obtenidos por Ahuja et. Al [84], a partir de la medicién de un
monocristal de Pbl,. Para esta caracterizacion se tomaron los parametros de la capa mas uniforme
obtenida (HS10, Teap = 310 °C, Tgs= 80 °C y t = 10 min), utilizandolos para realizar crecimientos
sobre cuarzo, que tiene una absorcién mucho menor que el vidrio para longitudes de onda mayores
a 400 nm.

A partir de la medicion de reflectividad y de transmitancia se obtuvieron los coeficientes de
refraccion n(1) y de extincion k(1) [63], para lo que se utiliz6 el espesor d = 289 nm, que
corresponde a la capa compacta de la muestra HS10. A partir del coeficiente de absorcion definido
como a(k) = 4zk(L)/A (ver Seccidn 3.3.2), se pueden presentar los datos segun el grafico conocido
como Tauc plot [58], definido como (ahv)? en funcién de la energia de los fotones incidentes (hv).

A partir del ajuste lineal de la curva de la Figura 4.14 se puede obtener el valor de E; de la
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interseccion con el eje de energia. Se obtuvo un valor de E; = 2.42 eV + 0.15 eV, el cual se
encuentra dentro de los valores obtenidos de la bibliografia por diferentes métodos de
preparacion [77,78]. En el caso de Ahuja et. Al (ver Figura 4.14), se obtiene un valor de energia de
gap E;=2.34eV.

2.3 24 2.5 2.6
Energia del foton hv [eV]

Figura 4.14. Tauc plot de una capa de Pbl, sobre cuarzo crecido por LP-VPD con condiciones: Te, = 310 °C,
Tqs=80°C y t =10 min (circulos), indicando las funcidn lineal (linea punteada) utilizada para obtener la energia
de gap E,. Se exponen también los resultados por obtenidos por Ahuja et al. [84], para monocristales de Pbl, (linea
continua).

En la figura 4.15 se presenta el log(«) en funcién de la energia (2v), en un rango de energia mas
extenso, llegando a 3 eVV. Nuevamente se presenta la comparacion con los resultados obtenidos para
un monocristal de Pbl, [84], y se observa que ambas curvas presentan comportamientos similares.
El comportamiento lineal presente en la zona entre 2.3 y 2.5 eV de la Figura 4.15 se puede
representar con la relacién exponencial, « oc exp(hv/Ey), donde Ey se conoce como energia de
Urbach [85], la cual representa la energia de los estados de defecto dentro de la banda prohibida,
justo por debajo de E4. El valor de Ey obtenido fue de 34.7 meV para la muestra preparada por
LP-VPD, mientras que para el monocristal fue de 32.8 meV. La diferencia de valor indica mayor
cantidad de defectos en la muestra crecida por LP-VPD, lo cual es esperable por ser una capa
microcristalina, pero la cercania de los valores sugiere una concentracion de defectos electronicos
electronica similar. Los valores de Ey y Ey permiten concluir que las capas crecidas por LP-VPD

pueden poseer una calidad optoelectronica comparable a monocristales [84].
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Figura 4.15. Gréfico del coeficiente de absorcion a en funcion de la energia de los fotones incidentes (Av), para
capas de Pbl, crecidas sobre cuarzo por LP-VPD con las condiciones Teyp = 310 °C, Ty = 80°C y t = 10 min
(circulos blancos), y para monocristales de Pbl, [84] (linea continua negra). En el grafico se indican los valores de
energia de gap (Ey) y de energia de Urbach (Ey) para la muestra de LP-VPD y la funcion de ajuste lineal utilizada
para obtener Ey (linea punteada).
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5 Preparacion y caracterizacion de capas
semiconductoras organicas

5.1Preparacion por centrifugado (spin-coating) de P3HT

sobre sustratos de TiO, mesoporoso

5.1.1 Condiciones de preparacion

Se realizaron depdsitos del polimero P3HT sobre las capas de TiO, mesoestructurado presentadas
en la Seccion 4.2, para utilizar el sistema TiO,:P3HT como base de celdas solares hibridas, donde el
P3HT cumple la funcién de capa donora orgéanica. La preparacion de P3HT se hizo desde la fase
liquida por el método centrifugado o spin-coating, desde una solucién en tolueno con una
concentracién de 10 mg/mL. El proceso implementado consta de varias etapas que buscan asegurar

una buena penetracion de las cadenas poliméricas dentro de los poros del 6xido (ver Figura 5.1).

3.-60
segundos de

1.- Deposicion 2.- 60 segundos
de la solucion de espera para
de P3HT en el permitir la
sustrato infiltracion

4.- Recocido por
10 minutos a

spinning a 200 °C

3000 rpm

5a.- Limpieza con tolueno Depdsitos intermedios
del material fuera de los

poros

Depdsitos finales

5b.- Al no limpiar el dltimo
deposito se permite la

creaciéon de una capa de
transporte de huecos (HTL)

Figura 5.1. Esquema de la preparacion de P3HT sobre sustratos de TiO, mesoestructurado. Los pasos descriptos
comienzan luego de la limpieza de los sustratos y la preparacion de la solucion de P3HT en tolueno.
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En primera instancia se someten las capas de titania a un bafio de etanol durante 30 minutos, y
luego se secan por 10 minutos a 130 °C. Luego se sumergen en tolueno durante toda la noche para
buscar desplazar la mayor cantidad de agua atrapada en los poros de la titania y facilitar la
incorporacion del polimero. Previo al depdsito de P3HT se agita la solucion en ultrasonido durante
media hora para lograr la mayor disolucion del material. La incorporacion de la solucion se realiza
con un filtro para eliminar material polimérico no disuelto. Luego de la incorporacion (paso 1), se
deja la pelicula en reposo durante 60 segundos, para favorecer la infiltracion del polimero dentro de
los poros (paso 2). El proceso continta con el centrifugado a 3000 rpm durante 60 segundos
(paso 3) para esparcir la solucion y permitir que comience el proceso de secado del solvente. Luego
se somete la muestra a un recocido a 200 °C por 5 minutos (paso 4) con el fin de eliminar el

solvente restante al mismo tiempo que se define la estructura del polimero dentro de los poros.

Para lograr una buena celda solar es necesario obtener la mayor cantidad de material organico en
contacto con la matriz inorganica, en este camino, se estudio un proceso para aumentar la cantidad
de P3HT aumentando el nimero de ciclos de incorporacion de solucién y secado de solvente. Para
esto antes de agregar un deposito posterior se aplica una limpieza con tolueno, que busca eliminar el
polimero que no esta atrapado en los poros (paso 5a). Cuando se logra la cantidad de depdsitos
deseada, 1, 2, 3 y 5 para este trabajo, se deja el Gltimo dep6sito sin limpiar (paso 5b). Al no limpiar
el Gltimo deposito se permite la formacién de una capa de polimero fuera de los poros, que
funcionara como capa de transporte de huecos (HTL, hole transport layer). La capa HTL también
cumple la funcién de evitar el posible contacto entre el TiO, y el contacto posterior que se

depositara sobre el P3HT en la preparacion de celdas solares organicas.

Las muestras variando la cantidad de depoésitos se realizaron sobre los sustratos D3M5
(Seccion 4.2). También se utiliz6 la muestra de titania M5, preparando la capa polimérica con 3

ciclos, para evaluar el impacto en la capa polimérica de la existencia 0 no de una capa densa.

5.1.2 Efectos de la cantidad de depositos en las propiedades de la capa

El aumento de la cantidad de material polimérico en una nanoestructura en conjunto con la
penetracion de las cadenas poliméricas es uno de los factores que pueden comprometer el
funcionamiento de las celdas solares hibridas [53]. La limpieza realizada entre depdsitos, o la
realizacion de depositos sucesivos podria eliminar el material previamente depositado en la capa de
titania, debido a la presencia del solvente. En la Figura 5.2 se ve que al aumentar el niamero de

depositos la absorbancia aproximada de la muestra también aumenta, lo que refleja una clara
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acumulacion de polimero. Este aumento indica que el solvente de posteriores depositos no elimina
el polimero atrapado en los poros, una conclusion similar se obtuvo en el trabajo de
Coackley et al. [86].
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Figura 5.2. Espectro de absorcidn de capas de P3HT sobre TiO, mesoestructurado (D3M5), variando la cantidad
de depdsitos de polimeroen 1, 2,3y 5.

Al analizar la estructura de la superficie de las muestras de TiO, recubiertas por polimero por
microscopia SEM (Figura 5.3), se puede ver claramente la formacion y el solapamiento de las
cadenas poliméricas para todas las muestras. La superficie de la muestra utilizada, D3M5 (ver
Figura 4.4), presenta poros bien definidos y ordenados. Una estructura de poros similar es visible en
regiones de la muestra de un Unico depdsito de P3HT (Figura 5.3 x1), mientras en el resto de la
muestra se puede apreciar el solapamiento de cadenas de polimero. Para 2 y 3 depdsitos se sigue
percibiendo la estructura porosa pero en menor medida frente a las zonas cubiertas de polimero.
Para 5 dep0sitos ya no existe estructura porosa visible en la superficie de la muestra, lo que indica
un cubrimiento superficial completo. Las zonas no cubiertas (en el caso de 1 depdsito) o poco
cubiertas (en el caso de 2 y 3 depdsitos) pueden ocasionar un posible contacto entre la capa metélica
que se deposita como contacto posterior, y el TiO,, generando caminos paralelos de conduccion de

portadores que afectan directamente al correcto funcionamiento de los dispositivos.
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Figura 5.3. Iméagenes SEM de la superficie de muestras de titania sobre ITO (D3M5) cubiertas por P3HT, variando
la cantidad de depositos de polimeroen 1, 2,3y 5.

Las imagenes SEM de canto (ver Figura 5.4) no evidencian discontinuidades en cubrimiento
superficial de las muestras, como si se vio al analizar las iméagenes SEM de la superficie. Para todas
las muestras se pueden identificar una capa de 1TO, una capa de TiO, densa, una capa de TiO,
mesoporosa infiltrada por P3HT (capa Bulk en la Figura 5.4) y una capa de P3HT superficial. Para
la muestra de un deposito se puede ver una capa de P3HT sobre los poros, pero también se dejan ver
poros libres debajo de esta (ver Figura 4.4 para comparacion). Para las muestras x2 y x3 la capa
excedente es menor, pero a su vez méas uniforme. En estas muestras la estructura porosa se ve méas
borrosa, lo que sugiere presencia del polimero dentro de la misma. Aumentar el nimero de
depositos a 5 permite que la superficie se cubra por una capa polimérica de mayor espesor. Para la
muestra x5 la estructura de poros visible no mantiene el orden presente en la muestra original
(Figura 4.4), esto sugiere que esa zona fue alterada por un efecto del corte de la muestra, que es el

mismo que impide ver la presencia de P3HT dentro de los poros.
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Figura 5.4. Imégenes SEM de canto de muestras de titania sobre ITO (D3M5) cubiertas por P3HT, variando la
cantidad de depositos de polimeroen 1, 2,3y 5.

En la Figura 5.5 se presentan las imagenes SEM de la superficie de los sustratos de TiO, M5 y
D3Mb5 (tomados de [70]), y la superficie de estos sustratos con la incorporacion de 3 depdsitos de
P3HT. La incorporacion de una capa densa cambia la estructura de los poros de TiO,, disminuyendo
su tamafio y al mismo tiempo aumentando la regularidad y el orden de la estructura [70]. Al
incorporar el polimero se ve la estructura porosa debajo de las cadenas poliméricas para ambos
sustratos. Para el sustrato D3M5 se observa una mayor diferencia de contraste en la superficie, lo
que indicaria una mayor cantidad de P3HT en comparacion con lo que se puede ver en la muestra
M5. Como se menciond anteriormente en esta seccion, un mal cubrimiento superficial por parte del
polimero puede permitir caminos de transporte de portadores entre el metal que se agrega al
completar la celda y el TiO,, comprometiendo el funcionamiento del dispositivo. Méas adelante se
analiza el impacto de las diferentes capas de TiO, en celdas hibridas preparadas a partir de 3
depositos de P3HT, pero a partir de la Figura 5.5 se puede concluir que una mesoestructura de

mayor orden facilita la generacion de una capa HTL de mayor uniformidad.
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Figura 5.5. Imagenes SEM de la superficie de sustratos de TiO, sobre ITO, M5 (a) y D3M5 (b) cubiertas por 3
depositos de P3HT. En inset se muestran las imagenes SEM de la superficie de los sustratos M5 y D3M5 tomados
del trabajo de Violi et al. [70].
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6 Preparacion y caracterizacion de capas de
perovskita metal-organica

Las perovskitas metal-orgénicas utilizadas para celdas solares provienen de la reaccion entre un
compuesto inorganico y otro organico, en este trabajo se utilizé la perovskita (PVK) CH3NHsPbl;
(conocida como MAPI). Uno de los caminos posibles para obtenerla es a partir de una preparacion
secuencial, primero se generan capas de ioduro de plomo (Pbl,) sobre el sustrato elegido, para luego

hacerlas reaccionar con CH;NH;l (MAI), lo que genera la siguiente reaccién:
Pbl, + CH,NH,I — CH,NH,PbI, (6.1)

la reaccion se puede realizar tanto desde fase liquida como desde fase gaseosa [31,76,87]. En este
capitulo se demostrara la capacidad de obtener la perovskita MAPI en dos pasos, partiendo desde
capas de Pbl, depositadas desde la fase gaseosa en bajo vacio (LP-VPD), utilizando algunas de las
condiciones de preparacion de Pbl, presentadas en la Seccion 4.3. EI MAI fue incorporado tanto
desde la fase liquida como desde la fase gaseosa, donde comienza la reaccion a partir del contacto
entre el MAI y el Pbl,.

Las capas de perovskita fueron caracterizadas con microscopia SEM, difraccion de rayos X (XRD),
espectro de absorbancia aproximada (A,), portadores fotogenerados en estado estacionario (SSPG) y
fotoconductividad resuelta espectralmente (todas las técnicas se encuentran detalladas en el
Capitulo 3). Salvo indicacién contraria, luego de realizar la reaccion entre Pbl, y MAI se

conservaron las muestras en vacio mecanico hasta la realizacién de las mediciones.

6.1 Preparacion de PVK en dos pasos mediante técnica
mixta: Pbl, por LP-VPD/ MAI desde fase liquida

6.1.1 Condiciones de preparacion

La reaccion de las capas de Pbl, incorporando MAI a partir de una solucion en isopropanol (IPA)

con una concentracion de 10 mg/mL. La reaccion se realizé por dos caminos:
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¢ Inmersion o dipping: Se sumerge la muestra de Pbl, completamente en la solucion de MAI
durante 1 minuto, luego se elimina el excedente de solucién centrifugando (spin-coating) a
2000 rpm durante 30 segundos. Luego se realiza el recocido de la muestra a 100 °C durante
10 minutos, en atmosfera de aire con una humedad menor al 10 %.

e Centrifugado o spin-coating: Se coloca la muestra de Pbl, sobre el disco giratorio y se
activa a 4000 o 4300 rpm. Con la muestra en movimiento se incorpora la solucion variando
la cantidad segin la muestra utilizada. Luego de 30 segundos se somete a la muestra a

recocido a 100 °C durante 10 minutos en atmdsfera de aire.

Se utilizaron muestras de Pbl, preparadas sobre vidrio y sobre sustratos de la forma FTO/TiO,
(donde el TiO, fue obtenido por pulverizado pirolitico). Las muestras de Pbl, sobre vidrio respetan
el codigo presentado en la Seccion 4.3 para identificar las condiciones de evaporacion, HS10, CF15.
Para la muestra sobre FTO/TiO, se agrega el subindice FT, HS10g.

Los volimenes de solucién utilizados para los depositos por centrifugado fueron 400 uL para las
muestras HS10 y HS10gr, y 600 pL para las muestras CF15.

6.1.2 Caracterizacion de capas
Incorporacion de MAI por inmersion

En la figura 6.1 se puede observar el resultado de reaccionar la muestra HS10 sumergiéndola en la
solucion de MAL:IPA, a partir de fotografias de las muestras. El depésito uniforme amarillo de Pbl,
(Figura 6.1a) se convierte en un depésito uniforme negro al terminar el recocido posterior a la
extraccion de la muestra de la solucion (Figura 6.1b). La microscopia SEM de la muestra de
Pbl, HS10 presenta una capa uniforme extensa con algunas plaquetas hexagonales en superficie que
tienen orientaciones no paralelas al sustrato (Figura 6.2a), como se observé en la Seccion 4.3.2. Al
realizar la reaccién (Figura 6.2b) se ve una completa pérdida de la forma hexagonal a partir de la
formacién de una capa de mayor rugosidad. En la superficie de la perovskita se ven formaciones

granulares, similares a lo observado previamente para la sintesis de perovskita en dos pasos [88].
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inmersion
en MAIL:IPA

Figura 6.1. (a) Fotografia de una capa de Pbl, preparada por LP-VPD segin las condiciones HS10 (ver
Seccion 4.3). (b) Fotografia de una capa de perovskita obtenida sumergiendo la muestra HS10 por 1 minuto en una
solucion de MAI:IPA. Los sustratos de vidrio tienen un tamarfio aproximado de 1 cm x 2 cm.

Figura 6.2. Imagen SEM de la muestra HS10 de Pbl, sobre vidrio (a), y la perovskita obtenida sumergiendo la
muestra HS10 en una solucién de MAI:IPA durante 1 minuto (b).

Incorporacion de MAI por centrifugado (spin-coating)

En la Figura 6.3 se puede ver que al reaccionar la muestra de Pbl, con MAI, incorporado por
spin-coating a 4300 rpm, sucede lo mismo que por inmersion, un dep6sito uniforme y amarillo de
Pbl, se convierte en un depdsito uniforme y negro de PVK. En la Figura 6.4 se presentan imagenes
SEM de la superficie de la muestra CF15 (Figura 6.4a) y de dos muestras reaccionadas por
spin-coating, ambas fueron medidas a los 7 dias de ser sintetizadas, conservando una muestra en
aire (Figura 6.4b) y otra en vacio mecanico en una bolsa de plastico termosellada (Figura 6.4c). En
la muestra conservada en aire se ven plaguetas de Pbl, similares a las presentes en CF15, con la

presencia de algunos bordes menos definidos. Esto indica que la PVK se degradé volviendo a Pbl,,
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producto de un mecanismo de degradacion que ocurre al contacto de la PVK con la humedad
ambiente, que permite la liberacion de vapor de MAI, dejando mayormente Pbl, en el sustrato [89].
En la superficie de la muestra preservada en vacio también se visualizan plaquetas de Pbl,, que
poseen un menor tamafio que las presentes antes de la reaccion. Al mismo tiempo se visualiza
debajo una estructura mas compacta, compuesta por estructuras granulares, como las obtenidas por
inmersion (ver Figura 6.2b).

CF15 PVK

spin-coating
de MALIPA

Figura 6.3. (a) Fotografia de una capa de Pbl, preparada por LP-VPD segun las condiciones CF15. (b) Fotografia
del resultado de reaccionar la muestra CF15 con MAI, incorporado mediante spin-coating desde una solucién de
MAI:IPA. Los sustratos de vidrio tienen un tamafio aproximadode 1cmx 2 cm (a) y de 1 cm x 1.5 cm (b).
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Figura 6.4. Imagenes SEM de la superficie de Pbl, sobre vidrio (CF15) (a), y de las perovskitas obtenidas
incorporando MAI por spin-coating desde una solucion de MAI:IPA, 7 dias después de la sintesis (b y ). Una de las
muestras fue preservada en aire (b) y otra en vacio mecanico en una bolsa termosellada (c).

Las Figuras 6.3 y 6.4 demuestran que la reaccion de capas de Pbl, preparadas por LP-VVPD con una
solucion de MAI genera otro material nanocristalino, con una estructura muy diferente. Se aplicaron
mediciones de difraccion de rayos-x (XRD) para evaluar si efectivamente después de la reaccion
aparecen fases de MAPI. En la Figura 6.5 se presentan los diagramas de difraccion de perovskitas
obtenidas a partir de la muestra HS10gy, reaccionando por spin-coating a 4000 y 4300 rpm. En
primera instancia se ve la aparicion de un pico a 20 = 14 °, que representa la fase (110) de la
perovskita CH3NH3Pbl; para ambas muestras (carta 7218931 Crystallography Open Database).
También se puede observar que se mantiene el pico de FTO a 26 = 26 °, y desaparece el pico

correspondiente al TiO,.
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Figura 6.5. Diagrama de difraccién de rayos-x de Pbl, sobre FTO/TiO, (HS10gr) y perovskitas obtenidas
incorporando MAI por spin-coating desde una solucion de MAI:IPA, a 4300 y 4000 rpm. Los picos de difraccion se
indican con los siguientes simbolos seguin el material: °, Pbly; +, FTO; *, TiO,; #, MAPI.

Ademas de las revoluciones del spin-coating, las muestras se realizaron a diferentes humedades, en
el caso de 4300 rpm a 10 %, y para 4000 rpm entre 20 y 40 %. La diferencia de parametros puede
ser la responsable de la gran diferencia a 26 = 12,6 ° donde se encuentra el pico correspondiente a la
fase (001) de Pbl,, que presenta una intensidad comparable a otros picos de PVK (sefializados
con #) para la muestra a 4300 rpm, mientras que a 4000 rpm no se percibe la presencia de dicho
pico de Pbl,. Por otra parte existen otros picos de Pbl, que si permanecen presentes para ambas
PVKs (indicados con °), lo que habla de una reaccidn incompleta que genera residuos de Pbl, en la
muestra, 0 de una degradacién de MAPI a Pbl, [89]. La implicancia del exceso de Pbl, en el
funcionamiento de la celda no esta resuelta, hay evidencias de efectos positivos como negativos
[90,91], pero todos los autores tienen acuerdo en que es necesario poder controlar este exceso. Por
lo tanto la presencia de Pbl, observada, que puede depender de las revoluciones y de la humedad,
puede influenciar positiva o negativamente en futuros dispositivos y deberd ser estudiada. Este
estudio debera realizarse de manera sistemética variando conjuntamente las revoluciones con la
humedad, ya que la presencia de agua no necesariamente produce efectos negativos en la sintesis de

la perovskita o en su posterior funcionamiento en celdas solares [29]. En algunos casos la presencia
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forzada de agua en las soluciones permite mejorar la sintesis de la perovskita, lo que indica que
debe ser un factor controlado para obtener perovskitas a partir de dos pasos, donde uno de estos sea
desde la fase liquida.

La muestra de MAPI obtenida incorporando MAI a 4300 rpm muestra un valor de FWHM de 0.16,
mientras que para la muestra a 4000 rpm es de 0.32, indicando que la primera de las muestras tiene
un mayor tamafio de los cristales de MAPI. Esta comparacion permite concluir que puede haber
influencia de la velocidad del proceso de spin coating y/o de la humedad durante el proceso, tanto

en el tamafio de los cristales, como en la proporcién de Pbl, reaccionado.

El objetivo de esta seccién fue realizar ensayos preliminares para hallar la factibilidad de obtener
CH3NH3Pbl; a partir de reaccionar Pbl, depositado por LP-VPD utilizando una solucion de
MALIPA. Trabajos futuros deberan abordar la relacién entre las variables de preparacion con el
tamafio de los cristales de perovskita y con la cantidad de Pbl, no reaccionado. De la misma forma
se debera realizar un estudio detallado del impacto de la humedad durante y después de las

reacciones.

6.2 Preparacion de PVK en dos pasos mediante técnica
LP-VPD

6.2.1 Condiciones de preparacion

Al utilizar la técnica LP-VPD para reaccionar las capas de Pbl, a partir de la evaporacion de MAI,
se transforma el método en método de preparacion quimica de baja presion (Low Pressure
Chemical Vapour Deposition). Luo et al. [37] implementaron la técnica LP-CVD para reaccionar

depdsitos de Pbl, obtenidos por centrifugado.

Para la evaporacién de MAI se utilizé un perfil de temperaturas, en la cdmara de evaporacién, de
130 °C, 250 °C, 230 °C y 180 °C (correspondiente a las temperaturas T1, T2, T3 y T4, ver
Seccion 3.2.6). Los experimentos de esta seccion se realizaron fijando las temperaturas de
evaporacion (Teysp) @ 130 °C y de sustrato (Ts) a 40 °C. Se utilizaron tiempos de evaporacion de
MAI (t) de 5, 10 y 30 minutos. Mayores variaciones de los pardmetros de la evaporacion quedan
para futuros trabajos, junto con la prueba de tiempos y temperaturas similares a las utilizadas por
Luo et al. [37].
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Siguiendo el criterio de la Seccion 6.1 las muestras de Pbl, sobre vidrio se indicaran como HS10,
CF5 (ver Seccion 4.3) y sobre FTO/TiO, como CF10g.

6.2.2 Caracterizacion de capas

En la Figura 6.6 se puede ver como cambia un depdsito de Pbl, preparado por LP-VPD segun las
condiciones CF5, cuando se evapora MAI por LP-VPD durante 10 minutos. Las fotografias
muestran como ante el contacto con el vapor de MAI se produce la reaccion, transformando la capa
uniforme amarilla y semitransparente de Pbl, en otra capa uniforme, que en este caso es marron
oscura y también semitransparente. La diferencia de color se puede asociar a que la capa obtenida
por LP-VPD tiene menor espesor que las obtenidas por métodos en solucion, lo que es esperable
debido a que el espesor de CF5 es menor que el de CF15 y HS10 (ver Seccion 4.3).

PVK

CF5

evaporacion de
MAI por LP-VPD

- s

Figura 6.6. (a) Fotografia de una capa de Pbl, preparada por LP-VPD segun las condiciones CF5. (b) Fotografias
del resultado de reaccionar la muestra CF5, evaporando MAI mediante LP-VPD durante 10 minutos. Los
sustratos de vidrio tienen un tamafio aproximado de 1 cm x 2 cm. En las muestras de perovskitas se puede ver una
franja blanca a la derecha de la capa de perovskita, que corresponde a un depésito de MAI sin reaccionar.

Analizando el XRD proveniente de la muestra CF5 reaccionada con MAI, a partir de una
evaporacion de 10 minutos (Figura 6.7), se aprecia la formacion de MAPI a partir de la aparicion de
los picos a 260 =14.0°,19.9°, 28.1°, 31.6 ° y 40.5 ° (7218931 Open Crystallographic Database).
Sigue existiendo el pico de Pbl, correspondiente a la fase (001), que presenta una intensidad solo
menor al pico a 20 = 14 ° de la fase (110) de la perovskita. En la Figura 6.8 se ve el efecto de
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evaporar MAI por 10 minutos sobre la muestra de Pbl, sobre TiO, CF10rr. Se puede observar la
presencia de una mayor cantidad de picos correspondiente a MAPI, pero también una mayor
cantidad de picos correspondientes al Pbl, en comparacion con la Figura 6.7. Esta diferencia de la
estructura indica que el orden o acomodamiento de los cristales de Pbl,, provocado por la eleccion
del sustrato (ver Seccion 4.2), influye en el orden o acomodamiento de los cristales de MAPI

cuando se realiza la reaccion evaporando MAI por LP-VPD.
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Figura 6.7. Diagrama de difraccion de rayos-x de Pbl, sobre vidrio (CF5) y de perovskita obtenida evaporando
MAI por LP-VPD durante 10 minutos. Los picos de difraccion se indican con los siguientes simbolos segun el
material: °, Pbl,; +, FTO; #, MAPI.
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Figura 6.8. Diagrama de difraccion de rayos-x de la perovskita obtenida evaporando MAI por LP-VPD durante 10
minutos, sobre una muestra de Pbl, sobre FTO/TiO, CF10¢. Los picos de difraccion se indican con los siguientes
simbolos segun el material: °, Pbly; +, FTO; #, MAPI.

Otra forma de asegurar que la reaccién entre Pbl, es efectiva en la obtencién de la PVK es a partir
del espectro de absorcion o de absorcién aproximada (A,, definido en la seccién 3.3.2). Como la
energia de gap (Eq) del Pbl, es 2.4 eV se espera que la absorcion caiga a partir de los 512 nm,
mientras que E4 para MAPI se encuentra alrededor de 1.55 eV [92], lo que indica que la absorcion
caera cerca de 770 nm. En la Figura 6.9 se observa el cambio en el espectro de absorcion
aproximada de la muestra de Pbl, sobre vidrio, HS10, al reaccionar con MAI evaporado por LP-
VPD. Se ve claramente que la absorbancia tiene una caida abrupta alrededor de 500 nm para la
muestra de Pbl,, mientras que para la PVK esta caida aparece cerca de 750 nm. Para la muestra de
PVK no se logra ver un aumento en el espectro de absorcion alrededor de los 500 nm,
correspondiente a una fase de Pbl,. Esto no asegura la ausencia de una fase de Pbl,, pero confirma

que la cantidad de PVK es suficiente como para dominar la absorcion de los fotones.

76



< 10

©

T 0.9

E -

= 0.8

o _

© 0.7

(o

2 0.6

) L

=

S 0-51——Pol, HS10
< 04— PVKpor LP-VPD |

300 400 500 600 700 800 900
Longitud de onda A [nm]

Figura 6.9. Espectro de absorcion aproximada de la muestra de Pbl, sobre vidrio, HS10, y de la perovskita
obtenida reaccionando la muestra HS10 con MAI evaporado por LP-VPD durante 10 minutos.

Uno de los parametros de ajuste que permite la técnica LP-VPD es el tiempo de evaporacion de
MAL. En la Figura 6.10 se pueden ver los espectros de absorbancia aproximada para muestras de
Pbl, HS10, reaccionadas evaporando MAI durante 5, 10 y 30 minutos, tomados inmediatamente
después de la reaccion (Figura 6.10a) y un dia después (Figura 6.10b), conservadas en aire con una
humedad menor al 10%. Es importante recordar que se exponen valores de absorbancia
aproximada, 1 — T, que desprecia los efectos de reflectividad en la muestra. Como resultado, en la

zona sub gap del espectro (donde la energia del foton es menor que Eg) el valor de A, no cae a 0.
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Figura 6.10. Espectro de absorbancia aproximada de capas de perovskitas obtenidas sobre muestras de Pbl,
(HS10), evaporando MAI por LP-VPD durante 5, 10 y 20 minutos. Se muestran espectros de las muestras
inmediatamente después de la reaccion (a) y 1 dia después conservadas en aire con una humedad menor
al 10 % (b).

Todas las muestras recién preparadas presentan una bajada abrupta de la absorbancia alrededor de
los 750 nm, al igual que las muestras reaccionadas durante 5 y 10 minutos un dia después de la
preparacion. El espectro inicial de la muestra sujeta a una evaporacion de 20 minutos, tiene una
bajada muy reducida més alla de 750 nm, en comparacion con las otras muestras. Una razon posible
de este fendbmeno es que exista un exceso de MAI en la superficie de la muestra, lo que aumente la
reflectividad o la transmision difusa de la muestra, afectando los valores medidos. El excedente de
MAI también podria justificar por qué el espectro de la muestra con evaporacion de 20 minutos se
modifica drasticamente al pasar 1 dia de exposicion en aire. La muestra a su vez cambia de un color
marrén oscuro hacia una muestra transparente y difusa. En la Figura 6.11 se muestra una fotografia
de una capa de PVK sujeta a una evaporacion de 20 minutos, que al degradarse se tornd
transparente y difusa, quedando con un aspecto blancuzco. Un efecto similar es detallado en el
trabajo de Leguy et al. [93], donde adjudican el cambio de absorbancia y de aspecto a una reaccion
de hidratacion de la perovskita. Las otras muestras en cambio, no se volvieron transparentes, y
alrededor de dos meses después de la sintesis tomaron el color amarillo de la muestra de Pbl,

original (ver Figura 6.6), siguiendo el mecanismo de degradacion mencionado anteriormente [89].
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Figura 6.11. Capa de perovskita degradada, obtenida evaporando MAI por LP-VPD durante 20 minutos sobre una
muestra de Pbl, HS10. Las zonas amarillas indican una degradacion a Pbl.,.

6.3 Caracterizacion electronica de capas de perovskita

6.3.1 Descripcion de ensayos

En la Seccion 6.2 se comprobd que al reaccionar diferentes muestras de Pbl, preparadas por
LP-VPD con MAI, mediante diferentes técnicas, se obtiene la perovskita CH3;NHiPbls. La
evaluacion optoelectrénica se realizd a partir de mediciones de fotoconductividad, partiendo de
muestras de Pbl, sobre vidrio, para luego ser reaccionados con los métodos de la Seccion 6.2. Las
muestras se completan con dos contactos coplanares de Al, evaporados por evaporacion térmica de
alto vacio. En la Figura 6.12 se presenta un esquema de las muestras utilizadas para las mediciones
de fotoconductividad, el ancho utilizado de los contactos fue de 6 mm, mientras que la separacion

entre los mismos fue de 2 mm.

Al Al

vidrio

Figura 6.12. Esquema de la muestra de perovskita utilizada para mediciones de fotoconductividad.
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Se realizaron dos mediciones de respuesta optoelectronica, por un lado fotoconductividad resuelta
espectralmente (ver Seccion 3.3.4), y por otro, patron de portadores fotogenerados en estado
estacionario (SSPG, ver Seccion 3.3.5). Para ambas mediciones se contactd la muestra a 4 puntas,
conectando dos a una fuente de tension de 8 V para polarizar la muestra, y las otras dos a un
amplificador Lock-in para censar la corriente producida Unicamente por los portadores
fotogenerados.

Las muestras para esta seccion se nombrardn segun los pardmetros de preparacion de las capas de
Pbl, y con la abreviatura de la técnica usada para la reaccién con MAI; LP-VPD para evaporacion
de bajo vacio, y sp-coat para centrifugado (spin-coating). Las muestras utilizadas fueron
HS10:LP-VPD y CF5:LP-VPD, evaporando MAI por LP-VPD durante 10 minutos con las
temperaturas detalladas en la Seccién 6.2.1, y CF5:sp-coat, depositando MAI por spin-coating con
una velocidad de centrifugado de 4300 rpm, las condiciones restantes del método estan descriptas
en la Seccién 6.1.1. Es importante destacar que las muestras HS10:LP-VPD y CF5:LP-VPD
sufrieron una leve decoloracion al ser medidas, en el camino a lo visto en la Figura 6.11, sugiriendo
algin grado de degradacion en las muestras. La humedad en estas mediciones no fue controlada y

se encontro en el rango entre 20 y 40 %.

6.3.2 Analisis de resultados

En la Figura 6.13a se puede ver el comportamiento de la absorbancia aproximada de las muestras de
perovskitas obtenidas sobre Pbl, depositado por LP-VPD. Los menores valores de A, de las
muestras CF5:LP-VPD y HS10:LP-VPD pueden estar relacionados con el cambio de color de las
muestras, volviéndose mas transparentes, como mencionan Leguy et al. [93]. Para las tres curvas se
puede ver una caida en la absorbancia cercana a 1.55 eV que corresponde al gap reportado en la

literatura para la perovskita MAPI.
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Figura 6.13. Espectro de absorbancia aproximada (a) y espectro de fotocorriente normalizado (b), de muestras de
MAPI sobre vidrio, CF5:sp-coat, CF5:LP-VPD y HS10:LP-VPD. Alrededor de 2.2 eV se ve un salto en la medicién
de fotocorriente normalizada, producto de un error sisteméatico de medicidn relacionado con un cambio de filtro.
Este error no pudo ser eliminado, pero se comprobd que esta relacionado con la medicién y no con un efecto de la
muestra.

En la Figura 6.13b se presenta el espectro de fotocorriente normalizado de las muestras con
contactos coplanares de Al, obtenido a partir de la medicion de fotoconductividad resuelta
espectralmente. Las propiedades electronicas del material son suficientes para lograr la extraccion
de portadores ante un campo eléctrico de 50 VV/cm, mucho menor que el presente en una celda solar
que es del orden de los kV/cm. También se aprecia que la caida de la corriente para las tres
muestras ocurre cerca de 1.55 eV, que corresponde con el gap esperable para el material, indicando
una sintesis efectiva. En la region cercana al gap de Pbl, (2.4 eV) no se ve ninguna modificacion del
comportamiento de la curva, indicando carencia 0 excesos despreciables de Pbl, cerca de la
superficie orientada al haz de luz incidente. Un exceso de Pbl, producto de la sintesis o de la
degradacion de la muestra fue observado mediante fotoconductividad resuelta espectralmente por
Holovsky et al. indicando la sensibilidad de la técnica para detectar otras fases

optoelectronicamente activas [94].

La extraccion de cargas a campos bajos garantiza la capacidad del material de transportar
portadores, en una celda que funciona con potenciales aplicados cercanos al punto de maxima
potencia. Para tener una medida cuantitativa de la calidad electronica del material sintetizado se
efectuaron mediciones de la longitud de difusion ambipolar (L.n,) con la técnica SSPG. Esta
medicion ofrece una referencia de nivel de defectos que generan recombinacion en el material. En
la Figura 6.14 se muestra el Balberg plot [67] obtenido de la medicion de SSPG sobre las muestras
CF5:sp-coat, CF5:LP-VPD y HS10:LP-VPD, aplicando una tension de 8 V.
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Figura 6.14. Balberg Plot de la medicion de SSPF para las muestras de MAPI sobre vidrio, CF5:sp-coat,
CH5:LP-VPD y HS10:LP-VPD. Las lineas indican los ajustes lineales utilizados para obtener las longitudes de
difusion Lp.

Como se ve en la Figura 6.14, los valores de longitud de difusion se encuentran todos en el mismo
orden, cercano a los 50 nm. Estudios de SSPG en MAPI llegaron a valores de longitud de difusion
mayores a 300 nm [67,95], pero al mismo tiempo mediante Photoluminscence Quenching se
obtuvieron valores de 1000 nm [48,96], resultados obtenidos para capas crecidas por centrifugado
desde un solo paso de sintesis.

En resumen, se comprobd la capacidad de obtener perovskita CH3NHsPbls a partir de capas de Pbl,
preparadas por LP-VPD, obteniendo propiedades electrénicas que se asemejan a las obtenidas para

capas utilizadas para celdas solares.

82



7 Preparacion, caracterizacion y modelado de
celdas solares

En este capitulo se estudiaron tres tipos de celda solar, celas organicas de heterojuntura plana (PHJ),
celdas hibridas de heterojuntura distribuida (HBHJ) y celdas de perovskita metal-orgéanica (PrC). En
las secciones 7.1 y 7.2 se presentan los resultados de la preparacion y caracterizacion de las celdas
de tipo HBHJ y PrC, preparando las capas semiconductoras organicas e inorganicas segun lo
presentado en las Secciones 4, 5y 6. Las celdas de las Secciones 7.1 y 7.2 presentan un conjunto
considerable de mecanismos de pérdidas actuando simultdneamente, que repercuten en las curvas
tensién-corriente, cuyo modelado fisico-matematico implicaria la necesidad de un modelo de gran
complejidad. Por esta razon, para el modelado de celdas volcado sobre el final de este capitulo, se
han elegido celdas PHJ en las que las curvas de salida reflejan un comportamiento fotovoltaico
menos complejo, en clara presencia de un nimero acotado de mecanismos fisicos. Para esto se
utilizaron datos de celdas PHJ realizadas y optimizadas por la doctora Dolores Pérez en un estudio

previo, realizado con materiales comparables.
7.1 Celdas hibridas

7.1.1 Descripcion de las celdas

Se prepararon celdas hibridas sobre sustratos de TiO, nanoestructurado preparado por sol-gel sobre
ITO. Se utilizaron todos los sustratos DxMx y Mx presentados previamente (ver Seccién 4.2), que
se diferencian en las temperaturas de calcinacion de las capas, y en la presencia o no de una capa
densa. Sobre los sustratos se realizd la incorporacion del polimero P3HT segln los métodos de la
Seccidn 5.1. Para terminar la celda se depositd un electrodo circular de Ag por evaporacion térmica
de alto vacio, con un espesor de aproximadamente 150 nm y un area de 0.785 mm?®. En la Figura 7.1
se esquematizan las celdas preparadas, suponiendo una infiltracion completa del polimero en lo que
se define como capa bulk. Sobre la capa bulk se presenta una capa de polimero denso que
funcionard como capa de transporte de huecos, la existencia de esta capa ya fue comprobada en la

Seccion 5.1.
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Figura 7.1. Esquema de la estructura de celdas hibridas sobre TiO, mesoestructurado incluyendo una capa densa
de TiO, (a) y con la capa mesoporosa directamente sobre el ITO (b). La capa porosa infiltrada por el polimero se
presenta como capa bulk P3HT:TiO,.

Como contacto posterior se realizaron pruebas con oro ademéas de plata, ya que la alineacién

energética entre el HOMO del P3HT vy la funcion de trabajo del oro es mejor que con la plata (ver

Figura 7.2a). En la Figura 7.2b se muestra la curva de tension-corriente de dos celdas realizadas

utilizando los sustratos D3M5 con 3 depositos de P3HT, con plata y oro, que representan el

comportamiento observado para multiples celdas. Ambas curvas mostraron comportamientos muy

similares, aunque el factor de llenado la plata fue 10% més alto. Como el costo del oro es mucho

mayor que el de la plata, se decidid hacer todos los experimentos con Ag.
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Figura 7.2. (a) Diagrama de bandas de una celda hibrida sobre un sustrato DxMy, con Ag y Au como contactos
posteriores. (b) Curva tension vs densidad de corriente de celdas hibridas preparadas sobre sustratos D3M5 con 3
depositos de P3HT, y con Ag y Au como contactos posteriores.

7.1.2

Impacto de la cantidad de depdsitos de P3HT en el funcionamiento de las celdas
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Se realizaron celdas hibridas sobre el sustrato de TiO, D3M5, variando la cantidad de depdsitos en
1, 2, 3y 5, segln los procesos mencionados en la Seccion 5.1. Como se ve en la Figura 7.3, la
respuesta tension-corriente tiene una marcada dependencia con la cantidad de depositos (el nombre
de los dispositivos se define segln la cantidad de depdsitos). Los parametros extraidos de la curva,
tension de circuito abierto (Voc), densidad de corriente de corto circuito (Js¢), factor de llenado (FF)
y eficiencia (i) se presentan en la Tabla 7-1.
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Figura 7.3. Curvas tension-corriente de las celdas hibridas bajo iluminacién, variando la cantidad de depdsitos de
polimero entre 1, 2,3y 5.

Tabla 7-1. Parametros fundamentales de las celdas hibridas variando la cantidad de depdsitos de polimero entre 1,
2, 3y 5: eficiencia #, factor de llenado FF, densidad de corriente de corto circuito Jsc, tension de circuito abierto

Dispositivo 1 [%] FF[%] Jsc[mA/cm?] Voc[V]

x1 0.04  40.00 0.29 0.33
X2 0.09  50.77 0.29 0.60
X3 0.10  49.16 0.35 0.62
X5 0.07  43.32 0.25 0.62

La tensién de circuito abierto (Voc) de la muestra x1 es menor al 55% de la obtenido para 2, 3y 5
depositos. Para esta muestra se ve que no hay un cubrimiento regular de la superficie por parte de la
capa HTL (ver Figura 5.3), lo que podria generar defectos en la composicion de las capas, afectando
la recombinacién y bajando la Voc. En cambio, Jsc no aumenta al pasar de 1 a 2 depoésitos a pesar

del aumento observado en la absorbancia (ver Figura 5.2), lo que puede indicar un aumento de
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material fuera de los poros, que produce excitones que no logran ser separados para contribuir en la

fotocorriente.

El dispositivo x3 muestra la mayor corriente y la mayor eficiencia. Al aumentar el niumero de
depositos a 5 se ve que la Jsc cae por debajo del valor obtenido para 1 dep6sito. Como se ve en la
Figura 5.4, la cantidad de material fuera de los poros en x5 es mucho mayor de la observada para
los demas dispositivos. Esta caida de corriente no esta relacionada con una caida en la absorcion de
la muestra (ver Figura 5.2), pero puede estar relacionada con el hecho que los fotones reflejados en
el electrodo no llegan a la capa bulk. Estos fotones generaran excitones suficientemente lejos de la
interfaz inorgéanica-organica como para producir la recombinacion de los mismos. Para comprobar
esta hipodtesis se realizd una simulacion de la distribucion de campo eléctrico a lo largo del
dispositivo para la longitud correspondiente al maximo de absorcion del P3HT (ver Figura 7.4). La
simulacién se realiz6 utilizando el modelo de TransferMatrix desarrollado por George Burkhard y
Eric Hoke [97], utilizando los siguientes espesores: ITO 100 nm, TiO, denso 50 nm, TiO,:P3HT
100 nm, P3HT 15 y 150 nm (para representar las muestras x3 y x5), y plata 200 nm. Se ve una
acumulacion de campo cerca de la interfaz con la capa HTL para el menor espesor de polimero, y
un valor mucho menor para esa zona de la muestra con HTL méas grueso. Debido a que la
infiltracién no es completa, la zona mas cercana a la interfaz con la HTL es la que aportara mas

portadores que se lograran separar, lo que explica la menor corriente del dispositivo x5.
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Figura 7.4. Simulacion de la distribucion del campo eléctrico en la muestra ITO/TiO2/Bulk/P3HT/Ag utilizando el
modelo de Transfer Matrix, variando el espesor de la capa HTL de P3HT; (a) 15 nm (x3), (b) 150 nm (x5).

7.1.3  Efecto de la capa inorgénica sobre el funcionamiento de las celdas hibridas
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Para evaluar el de efecto la titania en el comportamiento fotovoltaico en celdas hibridas de TiO, y
P3HT, se realizaron celdas sobre los sustratos de TiO, presentados en la Seccion 4.2, que presentan
diferencias en tamafio de los poros, cristalinidad y espesor de las paredes de la estructura [70]. Las
celdas sobre los diferentes sustratos se realizaron fijando en 3 el nimero de depdsitos de P3HT, que
fue la cantidad de depdsitos que otorgd el mejor resultado de 7 y Jsc en la Seccion 7.2.2.

En la Figura 7.5a se presentan las curvas tension-corriente de las celdas preparadas sobre los
diferentes sustratos de TiO,, nombradas segun el sustrato utilizado. En una primera observacion se
destaca que la celda D5M5 no presenta fotocorriente, mientras que todas las otras celdas presentan
un comportamiento fotovoltaico. Al examinar la celda D5M5 iluminada y a oscuras (ver
Figura 7.5b), se ve que las curvas son practicamente iguales, implicando una baja actividad
fotovoltaica. Este efecto puede ser producto de problemas en el transporte de portadores a los

contactos, o del transporte de los excitones hacia las paredes de la titania.
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Figura 7.5. (@) Curvas tension-corriente de celdas hibridas preparadas sobre sustratos de TiO, con diferentes
tratamientos térmicos. (b) Curva tension-corriente de la celda preparada sobre D5M5 a oscuras e iluminada.

En la Tabla 7-2 se presentan los parametros extraidos de las curvas tension-corriente para todos los
dispositivos excepto D5M5, junto al tamafio de los poros, la forma de arreglo de los poros y la
porosidad accesible (pardmetros extraidos del trabajo de Violi et al. [70]). La celda D5M3 es la que
presenta la menor eficiencia sugiriendo la presencia la capa D5 provoca problemas en el transporte
de portadores o en la sintesis de la capa porosa, ya que las muestras D3Mx mostraron mejores
resultados. Las propiedades de porosidad de las titanias DxM3 y DxM5 son similares entre si y las
movilidades de electrones estan todas en los mismos 6érdenes (ver Seccion 4.2.2), por lo que en

primera instancia no se puede concluir cuél es el factor que evita el funcionamiento correcto de
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estas celdas. Futuros estudios sobre las propiedades electronicas de los dispositivos podrian otorgar
una explicacion de este fendmeno.
Tabla 7-2. Parametros fotovoltaicos de las celdas hibridas sobre los sustratos de TiO, My, y DxMy: eficiencia g,

factor de llenado FF, densidad de corriente de corto circuito Jsc, tension de circuito abierto Voc. Se presentan los
valores de porosidad de los sustratos de TiO, extraidos del trabajo de Violi et al. [70].

Sustrato FF Jsc Voc Estructura de Porosidad Diametro del
[%0] [%0] [mA/cm?] V] poros accesible [%] poro [nm]
M3 0.04 32.67 0.24 0.47 Im3m local 39.2 8.2
M5 0.05 36.75 0.26 0.51 Colapsada 40.2 10.0
D3M3 0.10 36.57 0.40 0.71 Im3m 29.1 6.7
D3M5 0.12 47.57 0.47 0.56 Grid-like 49.2 9.0
D5M3 0.02 26.37 0.16 0.52 Im3m 28.9 6.4
D5M5 - - - - Grid-like 52.7 11.7

Las muestras D3M3 y D3M5 son las que mostraron mejores resultados, con eficiencias y corrientes
muy similares entre si. La diferencia en corriente de cortocircuito esta relacionada con una mayor
porosidad accesible y mayor didmetro del poro que permiten una mayor cantidad de polimero
encerrada en los poros. Por otro lado las paredes de la titania D3M5 presentan cristalinidad de tipo
clbica 13m3, mientras que para D3M3 existe un orden de los poros pero las paredes tienen
estructura amorfa [70]. Esta diferencia de cristalinidad es la responsable de una mayor resistencia
serie (Rs), como se ve en la Figura 7.6 que repercute en la disminucion del FF de D3M3 frente a
D3M5.
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Figura 7.6. Valores de resistencia serie (Rs) y resistencia paralelo (Rp) extraidos de las curvas tension-corriente de
las muestras Mx y D3MX, con el modelo de un diodo con fotocorriente constante.
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Las celdas obtenidas preparando la capa densa directamente sobre el ITO muestran un
comportamiento méas pobre que el de D3My. En estas celdas la capa densa se encarga de bloquear el
transporte directo de huecos y de excitones entre la capa de P3HT y la capa de ITO. Por otro lado,
la capa densa cumple la funcion de agente estructurante para la capa porosa [70], lo que se ve
reflejado en la falta de orden de los poros y de cristalinidad de las paredes de los sustratos My. La
falta de cristalinidad y la recombinacion de excitones en la superficie del ITO son las razones que
justifican la baja en la fotocorriente de las celdas My frente a las celdas D3My. El menor valor de
las resistencias serie de M3 frente a M5 se puede relacionar con la existencia de un orden cristalino
local de tipo 13m3 en M3, que permite un mejor transporte de cargas con respecto a la estructura
amorfa de M5. Esta diferencia cristalinidad no permite mejorar el desempefio de la celda, debido a

gue los problemas antes mencionados dominan en funcionamiento de los dispositivos.

7.1.4 Comportamiento andmalo de la respuesta espectral de las celdas

Es conocido en el campo de la fotovoltaica basada en TiO, los efectos que sufren las celdas solares
cuando son expuestas a radiacion UV, ya sean celdas sensibilizadas por colorante [98], celdas
organicas [99-103] o celdas hibridas similares a las utilizadas en este trabajo [104]. En todos los
casos se ve una mejora de la fotocorriente generada por la celda luego de la exposicion a
radiacion UV, efecto conocido para dispositivos de TiO, desde el trabajo de Ghosh et al. de 1969 en
rutilo [78]. Este efecto fue en general asociado a la presencia de estados electrénicos de defecto
propios de la sintesis de la titania, que corresponde a trampas superficiales y profundas, vacancias

de oxigeno y defectos intersticiales de Ti*® respectivamente.

A partir de la observacion de variaciones en la respuesta espectral de las celdas hibridas utilizadas
en este trabajo al iluminar con luz UV y visible, se decidio realizar un estudio detallado sobre las
celdas solares realizadas sobre el sustrato de TiO, D3M5, preparada con 3 depoésitos de P3HT. En la
Figura 7.7 se muestra la eficiencia cuantica externa de las celdas (EQE) comparada con los
espectros de absorcion del sustrato D3M5 y de una capa de P3HT sobre vidrio. La contribucion de
la fotocorriente a partir de 450 nm corresponde a los excitones fotogenerados en el P3HT que
logran disociarse en la interfaz con el TiO;(esquematizada por el diagrama de bandas de la
Figura 7.2a). El pico en la absorbancia del TiO, correspondiente a 440 nm se ha asociado a
vacancias de oxigeno que generan estados de defecto dentro del gap [105]. Debido a que los pares
electron—hueco generados en esa banda se logran extraer, ocurre una réplica del pico en la EQE en
A =440 nm.
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Figura 7.7. Eficiencia cuéntica externa (EQE) de la celda hibrida comparada con los espectros de absorcion
aproximada del sustrato de TiO, D3M5y con el de una capa de P3HT sobre vidrio.

Se observa un efecto sobre la EQE al cambiar la longitud de onda inicial del barrido de EQE, yendo
hacia el espectro UV. En la Figura 7.8a se muestra el aumento de la respuesta de la celda al cambiar
la longitud de onda inicial pasando de 400 nm a 350 nm, con un aumento de alrededor del 60 %
para el pico de 560 nm. La curva obtenida desde 400 nm corresponde a la medicion realizada en un
dispositivo nuevo, sin someterse a radiacion (mas allad de la luz ambiente). El efecto se aprecia
desde el comienzo del barrido y se mantiene para el resto de las longitudes de onda durante el resto
del barrido.
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Figura 7.8. (a) Eficiencia cuantica externa de las celdas hibridas cambiando la longitud de onda inicial. (b) Curva

de corriente de cortocircuito normalizada en funcién del tiempo de exposicion de una celda a luz monocromatica
de 360 nm.
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Para evaluar el efecto aislado de la luz UV se ilumina la muestra con luz de A = 360 nm utilizando
el mismo banco de ensayo de EQE, mientras se censa la corriente con el amplificador lock-in (ver
Figura 7.8b). Se puede observar que la corriente producida por luz de 360 nm aumenta cinco veces
con 15 segundos de iluminacion. Pasado el tiempo de subida el valor de corriente se mantiene
constante, indicando una saturacion del efecto observado.

El aumento de la corriente producido por la radiacion UV fue previamente asociado a defectos
electronicos y estructurales en la titania [106-109]. Los métodos de sintesis de la titania utilizada en
este trabajo generan un material con un alto grado de defectos, asociados a los elevados
tratamientos térmicos utilizados necesarios para eliminar el surfactante y definir los poros. El
surfactante es calcinado en una atmosfera de oxigeno y CO, gaseoso, lo que permite la generacion
de vacancias de oxigeno, cuando este es expulsado junto al CO,. Los sitios de ausencia de oxigeno
se convierten en sitios de cargas positivas localizadas en los &tomos de Ti, y se pueden manifestar
como dos tipos de defectos, una vacancia de oxigeno doblemente ionizada (Vo°*) o dos vacancias
de oxigeno simplemente ionizadas (Vo). Los centros Vo?* son termodindmicamente mas estables y
por lo tanto méas abundantes. Los defectos se encuentran separados energéticamente por = 0.2 eV.
Esto permite que un electron excitado que cae en V2" pueda decaer a Vo' facilmente, quedando

cerca de la banda de conduccion, ya que este Gltimo es un defecto superficial [109].

El efecto visto en las Figura 7.8a y b se puede asociar a que la radiacién UV produce la ocupacion
de los defectos Vo' que se encuentran cercanos a la banda de conduccion, lo que lleva a que el nivel
de Fermi se acerque a la banda, generando un efecto de tipo dopaje. Este proceso elimina parte de
las trampas para los electrones, permitiendo que los electrones fotogenerados en la banda de
conduccidn tengan un camino menos defectuoso, aumentando su movilidad. El Illenado de trampas
se completa en medio minuto, llegando a una corriente de saturacion. Mediciones de espectroscopia

transitoria se podrian realizar para confirmar esta hipotesis.

Al realizar un experimento de iluminacién constante con luz visible de 560 nm, se vio un efecto
opuesto al obtenido para luz UV. Se realiz6 la medicion de EQE de un dispositivo nuevo y luego de
10 minutos de iluminar con 560 nm, siempre realizando barridos desde 400 nm para evitar el
aumento producido por la componente UV. El resultado, como se puede observar en la Figura 7.9a,
fue el decremento de la respuesta para todo el espectro, con una caida en la EQE del pico de 560 nm
del 60 %. El efecto necesita un tiempo de exposicion mucho mayor que al iluminar con radiacion

UV, en la respuesta de la corriente a 560 nm (ver Figura 7.9b) se observa que luego de 10 minutos
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la corriente sigue bajando. A partir de esto podemos concluir que este efecto tiene un tiempo de

duracion de més de diez veces el tiempo del efecto UV.
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Figura 7.9. (a) Eficiencia cuantica externa de las celdas hibridas antes y después de ser iluminadas con luz de 560
nm durante 10 minutos. (b) Curva de corriente de cortocircuito normalizada en funcion del tiempo de exposicién
de una celda a luz de 560 nm.

El efecto producido con la luz visible puede estar relacionado con la fotogeneracion de excitones en
el P3HT, debido a que solo se observa para radiacion en la zona de absorcion del polimero. El
mecanismo que rige este efecto puede ser la recombinacion de los excitones fotogenerados a partir
de los centros Vo' generados en la superficie de la titania (ver diagrama de bandas en la
Figura 7.10), que tiende a ser mas defectuosa que el interior de la capa. Este proceso de
recombinacion compite con la extraccidon de cargas producto del campo eléctrico, y requiere la no
muy eficiente interaccion de cargas entre TiO, y P3HT, es I4gico que su duracion sea mucho mayor
gue el proceso con UV que solo involucra al TiO,. Esta hipétesis debera ser comprobada en futuros
trabajos mediante técnicas que permitan el estudio fundamental de trampas, como la espectroscopia
transitoria.
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Figura 7.10. Esquema del diagrama de bandas en la juntura entre el P3HT y el TiO,. Se presenta un estado de
defecto V" a 0.5 eV de la banda de conduccion del TiO, con un electrén atrapado [108].

Los efectos observados en la literatura con la luz UV hablan, en general, de una mejora en la
respuesta de tension-corriente al iluminarla con luz blanca. En este trabajo no se observo ningln
tipo de efecto al iluminar con luz blanca, lo que se adjudica a que ambos efectos se cancelan entre
si. En la Figura 7.11 se observa que al iluminar con luz blanca, la corriente de cortocircuito aumenta
rapidamente pero luego caer tendiendo a un valor de saturacion a los 20 segundos. Esto muestra la
presencia de los dos efectos presentados anteriormente, y destaca la diferencia de tiempos entre

ambos procesos.
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Figura 7.11. Curva de densidad corriente de cortocircuito (Jsc) en funcién del tiempo bajo iluminacion de luz
blanca con filtro AM 1.5.

Otro aspecto interesante del efecto observado es la reversibilidad. En la Figura 7.12 se puede ver la
respuesta de la densidad de corriente de corto circuito, al aplicar ciclos de 5 minutos de exposicion
UV, y ciclos de 10 minutos de exposicion bajo luz de 560 nm. La diferencia en los valores de
corriente entre las exposiciones a UV y visible se relacionan con la diferencia de potencia de la

lampara para las distintas longitudes de onda (como se menciond anteriormente fue utilizada una
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lampara de Xenon con filtro AM1.5). Los valores de ciclos sucesivos son muy similares entre si,
aunque existe una leve tendencia al aumento de corriente. Este aumento remanente se provoca
porque el tiempo de exposicion a luz visible no es suficiente para asegurar la liberacion de las
trampas que provocan el aumento por UV.
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Figura 7.12. Densidad de corriente de cortocircuito alternando la longitud de onda de la luz incidente entre
360 nm (UV) y 560 nm (Vis).

En la Figura 7.13 se analiza la reversibilidad de los efectos haciendo mediciones posteriores a la
excitacion. Para UV se excitd con 360 nm durante 1 minuto y se observo la relajacion manteniendo
la celda 8 a oscuras (Figura 7.13a). Para luz visible se excitd con luz de 560 nm durante 10 minutos
y se volvié a medir la EQE 10 minutos después manteniendo la celda a oscuras (Figura 7.13b).
Todas las curvas se realizaron midiendo desde 400 nm para no incluir el efecto UV producto del
barrido. Las mediciones muestran que para los efectos de ambas longitudes de onda la curva tiende
a volver al valor original. Mediante esta metodologia no es posible lograr ver la recuperacion al
valor original, debido a que el simple hecho de medir en algin rango especifico altera el estado de
ocupacion o desocupacién de las trampas, pero si manifiesta que ambos efectos tienen un proceso

de relajacién posterior.
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Figura 7.13. Espectros de eficiencia cuantica espectral de celdas hibridas recién preparadas, expuestas a
iluminacion de 560 nm por 10 minutos (a) y de 360 nm durante 1 minuto (b), y guardadas a oscuras después de la
irradiacion durante 10 y 8 minutos respectivamente.

La respuesta selectiva de las celdas a las diferentes longitudes de onda muestran que la composicién
espectral de la luz incidente puede generar un efecto neto, debido a que los efectos UV y visible no
se cancelen. Como esta respuesta proviene de los defectos en el TiO, podria extenderse a cualquier
dispositivo con TiO,, indicando la necesidad de estudios espectrales transitorios para poder definir

la importancia del efecto en las condiciones normales de funcionamiento de la celda solar.

[.2Celdas de perovskita

7.2.1 Preparacion de celdas

Se realizaron celdas sobre capas de Pbl, preparadas por LP-VPD con las condiciones de la muestra
HS10 (ver Seccion 4.3.2), sobre sustratos de FTO/TiO, (obtenido por pulverizado pirolitico segln
los métodos de la Seccion 4.1). La reaccion se obtuvo incorporando CH3NHzl (MAI) por
centrifugado (spin-coating) desde una solucion de MAl:isopropanol de 10 mg/mL, depositando 400
uL con la muestra en movimiento a 4000 rpm en una atmosfera de humedad controlada entre 20 y

40 %. La muestra se somete posteriormente a un recocido a 100 °C en aire.

La preparacion de las celdas se continGa con la realizacion de una capa de transporte de huecos. Se
utilizaron dos compuestos para evaluar las capacidades de ambos sistemas, P3HT vy
Spiro-MeOTAD. La capa de P3HT se prepar6 desde una solucion en tolueno de 10 mg/mL,
depositando 150 pL para luego activar el disco a 3000 rpm. El Spiro-MeOTAD también fue
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preparado por centrifugado desde una solucién en clorobenzeno de 3 mg/mL, con el agregado de
4.8% del peso de Spiro-MeOTAD en tetrater butyl CuPc. Se colocaron 90 pL de la solucion sobre
la perovskita y se realizd el centrifugado a 4000 rpm durante 30 segundos, después de realizar una
rampa de 800 rpm/s para llegar a 4000 rpm.

Para finalizar la celda se evapora un contacto circular de oro de 0.785 mm? mediante evaporacion
del alto vacio. En la Figura 7.14 se presenta un esquema de las celdas preparadas en esta seccion.

Au

HTL

PVK
TiO,
FTO

Figura 7.14. Esquema de celda de perovskita utilizada donde la capa de transporte de huecos HTL puede ser P3HT
0 Spiro-OMeTAD.

7.2.2 Caracterizacion de celdas

En la Figura 7.15 se presentan las curvas tension-corriente de las celdas preparadas a partir del Pbl,
depositado por LP-VPD con P3HT (Figura 7.15a) y Spiro-OMeTAD como HTL (Figura 7.15b).
Para ambas celdas se puede observar un comportamiento de histéresis en la curva de
tensién-corriente, cuando se ejecuta un barrido de tension de negativo a positivo (directa) o de
positivo a negativo (reversa). Los barridos utilizados en este trabajo fueron desde -1V alVy
luego de 1 V a -1 V con una velocidad de barrido de 0.66 V/s, dando mejores parametros de
funcionamiento para los barridos en reversa (1 V a -1 V) para ambas celdas (ver Tabla 7-3). La
celda realizada con Spiro-OMeTAD presenta una menor deriva entre los valores de directa y
reversa, en comparacion con la celda de P3HT que muestra una variaciéon mayor al 60 % en la
eficiencia y la corriente de corto circuito. Este comportamiento de histéresis se encuentra reportado
para celdas basadas en las diferentes perovskitas metal-organicas, y puede depender no solo del

sentido del barrido sino también de la velocidad del mismo, o de los valores maximos de tension a
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los que llega [110]. En este trabajo se buscé describir el funcionamiento de los dispositivos a

grandes rasgos, por lo que no se profundizo en el estudio de la histéresis.
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Figura 7.15. Curvas tension-corriente de celdas de perovskita variando la capa HTL entre P3HT (a) y Spiro-
OMEeTAD (b). La curva Directa un barrido de tension de -1 V a 1 V, mientras que la curva Reversa representa un
barrido posteriorde 1 Va-1V.

Tabla 7-3. . Pardmetros fundamentales de las celdas de perovskita a partir de capas de Pbl, depositadas por
LP-VPD, para dos capas de transporte de huecos distintas, P3HT y Spiro-OMeTAD: eficiencia #, factor de llenado
FF, densidad de corriente de corto circuito Jsc, tension de circuito abierto V. Los datos denominados Directa
corresponden a la curva realizada desde -1 V a 1 V y los denominados Reversa a la posterior curva realizada de
1Va-1V.

HTL Medicion n[%] FF[%] Jsc [mMA/cm?] Voc [V]
Directa  0.08  24.68 0.63 0.52
P3HT
Reversa 0.25 22.85 2.13 0.51
Directa  0.0065 43.81 0.061 0.25

Spiro-OMeTAD
Reversa 0.0081 43.06 0.064 0.29

En cuanto a los parametros eléctricos de salida la celda con P3HT dio mejores resultados que la
celda con Spiro-OMeTAD, exceptuando el factor de llenado que dio un valor muy pobre para una
celda solar. En ambos tipos de celdas, los valores de Voc, Jsc Y # Se encuentran muy por debajo a

los presentados en la literatura para celdas de CHs;NHsPbls. Si bien son necesarios estudios
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complementarios a la curva tensién-corriente y mayor conocimiento de las propiedades de las
capas, es posible sugerir algunos de los problemas méas probables que estan sucediendo en estas
celdas. La realizada con P3HT presenta una tension de circuito abierto unos 300 mV a 500 mV por
debajo de los valores tipicos para celdas con P3HT, mientras que la corriente de cortocircuito es al
menos un orden de magnitud menor al esperado. Estos pardmetros sugieren una elevada
recombinacion de portadores fotogenerados. Asimismo, el factor de llenado cercano al 25%
coincide con el factor de llenado de una caracteristica J(V) lineal entre Jsc Y Voc, sugiriendo una
recoleccién sumamente pobre de portadores fotogenerados. El valor del FF podria relacionarse con
la resistencia paralelo, pero la influencia de Rp parece ser mucho menor, debido a la horizontalidad
de alrededor de V=0 de la curva a oscuras. Para la celda con Spiro-OMeTAD, la tension de circuito
abierto es alun menor, pero la eficiencia extremadamente baja se debe principalmente a la corriente
de cortocircuito. Nuevamente, tanto dicha corriente como la baja tension de circuito abierto acusan
una gran cantidad de defectos y por lo tanto una recombinacion notablemente elevada. El factor de

llenado del orden del 40 % indica que la extraccion de portadores no se halla severamente limitada.

Las observaciones realizadas sugieren que para ambos tipos de celdas, los factores limitantes
pueden tener que ver con altas densidades de defectos que pueden ocurrir en interfaces mal
formadas, o de defectos intrinsecos a la perovskita como bordes de grano, defectos cristalinos o
interfases con Pbl, no reaccionado, con una alta densidad de defectos interfaciales. Otra razon que
podria justificar el comportamiento de estas celdas es un desajuste de las energias de las capas HTL
y ETL, que podria impedir la extraccion de los portadores, como reducir la fotocorriente o la

tensién de circuito abierto.

Por otra parte, si la capa de perovskita no se conforma de manera uniforme, se pueden generar
zonas con una muy baja o nula cantidad de perovskita, anulando por completo el efecto fotoactivo,
lo que podria llevar a que solo algunos secciones puntuales de la celda funcionen de
adecuadamente. A los fines de analizar si existen defectos de formacién de la capa de perovskita se
realizaron mediciones de microscopia de fuerza atomica (AFM) [111] sobre las celdas cubiertas con
P3HT (Figura 7.16). En las imagenes de AFM se puede observar que la capa estudiada no es
compacta, ya que se observan deflexiones del orden de 300 nm entre pico y valle, que alcanzan la
méaxima deflexion permitida en este ensayo. Esta topologia posiblemente sea producto de una mala
formacion de la capa de perovskita, replicada o empeorada por el polimero. Es muy probable que
esta capa resultante conlleve a un mal cubrimiento de la capa metdlica que se evapora
posteriormente sobre el P3HT, con un espesor menor a 50 nm. Si bien esta observacion no permite

dar un diagnostico concluyente, es sumamente posible que el mal recubrimiento de la perovskita
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evite el contacto apropiado entre la perovskita recubierta por P3HT y el Au de contacto, resultando

una extraccion deficiente de los portadores fotogenerados.

173.9nm

N @]

Figura 7.16. Iméagenes de microscopio de fuerza atémica (AFM) de la superficie de las muestras de
FTOI/TiOy/PVK/P3HT.

A partir de esta seccion y de la seccién 6.1 se puede concluir que la técnica LP-VPD sirve para
obtener capas de Pbl, capaces de crecer la perovskita CH3NH3Pbls, pero existen problemas en el
material o en las interfaces que impiden el buen funcionamiento de la celda. En este trabajo se llevd
a cabo un estudio preliminar de la técnica, quedando para un trabajo futuro realizar un estudio
detallado de las caracteristicas de las perovskitas obtenidas variando los pardmetros de evaporacion
del Pbl,, y de la reaccion con MAI. También se deberd hacer un estudio detallado de la
conformacion de la capa de perovskita sobre FTO/TiO,, analizando los espesores obtenidos y la

estructura final de la capa, que pueden ser responsables de la baja fotocorriente.

7.3 Celdas organicas de heterojuntura plana

Las celdas organicas de heterojuntura plana (Figura 2.10a) representan la estructura mas sencilla
capaz de generar celdas solares funcionales. Su mayor limitacion esta relacionada con los bajos
espesores utilizados para las capas activas, relacionados a las bajas longitudes de difusion de
excitones. Una forma de entender el funcionamiento de las celdas solares de este tipo es a partir de

modelar analiticamente las curvas tension-corriente, lo que permite obtener pardmetros para
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comparar resultados entre diferentes materiales y estrategias. En este trabajo se plantea un modelo
que necesite la menor cantidad de parametros posibles y al mismo tiempo pueda ajustar curvas de
celdas reales de materiales tradicionales como la ftalocianina de cobre (CuPc) y el fulereno (Ceo), Y
de materiales novedosos como la porfirina Pt-Tetraphenylbenzoporphyrin  (PtTPBP).
Particularmente se busca que pueda ajustar la curvatura para tensiones cercanas al punto de maxima

potencia y lograr un ajuste correcto para diferentes niveles de iluminacion.

7.3.1 Celdas caracterizadas

Se estudiaron celdas solares orgéanicas de heterojuntura plana, preparadas por alto vacio por la
Dra. M. D. Pérez en University of Southern California, Los Angeles, Estados Unidos. La estructura
de celdas utilizada fue 1TO/donor/Ce/BCP/Al, como se ve esquematiza en la Figura 7.17,
utilizando como material donor las moléculas CuPc y PtTPBP, los detalles de preparacion de los
dispositivos y tratamiento de los precursores se describen en el trabajo de Pérez et al. [44]. La capa
de BCP cumple de la funcidén de proteger al Cq en la evaporacion del Al, y no interfiere al
transporte de cargas debido a su espesor. Las estructuras de las celdas incluyendo los espesores de

las capas fueron:
e ITO/CuPc (20 nm)/ Cg (40 nm) / BCP (100 nm) / Al (100 nm)

e ITO/PtTPBP (12.5 nm) / Cqo (40 nm) / BCP (10 nm) / Al (100 nm)

Al

C6O
CuPc o PtTPBP

ITO

Figura 7.17. Estructura de celda organica de heterojuntura plana utilizada para obtener las curvas
tension-corriente. Como material donor se utilizaron las moléculas CuPc y PtTPBP.
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Se estudié el comportamiento a diferentes niveles de iluminacion, controlandola con filtros de
intensidad transmitida 80, 60, 40 y 20 %. En la Tabla 7-4 se muestran los valores intensidad de luz
(o) resultante con los diferentes filtros. Las intensidades iniciales (sin filtro) fueron distintas para
los dos tipos de celdas, 396 mW/cm? para la celda con CuPc y 152 mW/cm? para la celda con
PtTPBP.

Tabla 7-4. Descripcion de las potencias luminicas utilizadas para calcular las curvas tensién-corriente.

_ Io [MW/cm?]
Filtro
CuPc PtTPBP
20 83 35

40 160 66
60 256 100
80 311 120
Sin 396 152

En la Figura 7.18 se muestran las curvas ension-corriente obtenidas para ambos sistemas de
materiales. Nétese que los valores de Jsc son mayores en las celdas con CuPc, con respecto a los de
las celdas con PtTPBP para el mismo filtro, pero también esto se mantiene si comparamos
intensidades de luz similares. Las eficiencias de estas celdas varian con lydesde 0.85 a 0.88 para las
celdas con CuPc, y de 0.88 a 0.94 para las celdas con PtTPBP.

(6)]

| a:CuPc

o

I

%

| | 1
-0.5 0.0 0.5 -0.4 0.0 0.4
Tensién aplicada V [V]

Densidad de corriente J [mA/cm?]
Densidad de corriente J [mA/cm?]

Figura 7.18. Curvas tensidn-corriente de las celdas organicas de CuPc/Cg (a) y PtTPBP/Cg (b) cambiando la
intensidad de iluminacién. a) 1, de 83 mW/cm? a 396 mwW/cm?. b) 1, de 35 mW/cm? a 152 mW/cm?.
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De la Figura 7.18 se destaca que la pendiente de las curvas para tensiones negativas se modifica con

la iluminacion. Se trataré de explicar este fenémeno a través del resultado del ajuste de las curvas.

7.3.2  Modelo para la curva tensién-corriente

Existen mualtiples modelos para celdas de heterojuntura plana, desde modelos de muy baja
complejidad [112], a otros con un detalle fisico elevado [113]. En este trabajo se buscd implementar
un modelo con la menor cantidad de parametros, y capaz de responder a dos aspectos fisicos
fundamentales de las celdas de heterojuntura plana, que se pueden intuir de la Figura 7.18: la
dependencia de la fotocorriente con la tension aplicada [113], y la variacion de la resistencia
paralelo con la iluminacién [114]. Basdndonos en el principio de superposicion [115] se plantea el
circuito equivalente de la celda solar de la Figura 7.19 donde se separa la densidad de corriente (J) y
la tensidn aplicada (V) en los bornes de la celda, de la corriente producto del funcionamiento de los

materiales (Jssica) Y de las pérdidas resistivas (Rp y Ry).

........................................................

Modelo fisico Jﬁm(v); JV)
. .*:_

Joscuras(V)J,

.........................................................

Figura 7.19. Descripcidn del circuito equivalente implementado en el modelo. El simbolo de fuente de corriente se
utiliza para indicar la fotocorriente y el simbolo del diodo se utiliza para representar un comportamiento no lineal
con la tension aplicada (V).

La corriente provocada por efectos de la juntura semiconductora se puede definir como
Jtisica(V) = Joscuras(V) — Jroto(V) (representada en el la Figura 7.19 como modelo fisico), donde Joscuras
representa la componente de corriente sin iluminacién, y Ji la fotocorriente. Resolviendo el
circuito equivalente obtenemos la siguiente expresion implicita de J:

V —JR,

‘J(V):‘Jfl'sica(v _‘JRS)+ (61)

P
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Para la densidad de corriente a oscuras se utiliz6 el modelo mas familiar para la fotovoltaica, que es
la ecuacion de Shockley para el comportamiento de un diodo p-n [116]. Si bien originalmente es un
modelo desarrollado para celdas p-n, su desempefio para celdas organicas de tipo PHJ ya se ha
comprobado [117,118]. Dicha ecuacion define a Joscuras COMO:

Joseuras (V) = I, (€7 1) 6.1)

donde Js representa la corriente de saturacion inversa, niq el factor de idealidad y Vr = kT/q (donde k
es la constante de Boltzman, T la temperatura de la celda y q la carga del electron). El factor de
idealidad nos define la existencia de un mecanismo de recombinacion dominante, generalizdndose
en 1 cuando este es recombinacion radiante en las zonas cuasi-neutrales y 2 cuando se produce
dominada por cargas no compensadas [115]. Para celdas orgéanicas este valor puede ser mucho
mayor a 2 [113].

En cuanto a la fotocorriente Ji,,, COMO Se menciond previamente existe una dependencia de Jso CON
la tensidn aplicada, lo que evita tomar una fotocorriente constante. Se ha asociado esta dependencia
principalmente a los procesos que median la disociacion de los excitones fotogenerados en

portadores libres. Por esto se definira la fotocorriente como:

Jioto =9 P

foto—sat
kdis

1
I(dis + krec 1+ krec

foto

Pis = 6.1)

=~

dis

donde Jsoo-sat representa la fotocorriente de saturacion, que es la fotocorriente obtenida si todos los
excitones son disociados. Pg;s es la probabilidad de disociacion de excitones, que esta asociada a la
relacion entre la tasa de disociacion de excitones (kgis) Y a la tasa de recombinacion de
excitones (Krec). Cuando kr.—0 la probabilidad tiende a uno, lo que significa que todo exciton
fotogenerado lograra la disociacion. Si k..>Kgis la probabilidad serd menor a 0.5. En este trabajo se
considerd k. constante con la tension aplicada. Para la dependencia de kgs con la tension aplicada
se implementard el modelo de Onsager-Braun [51], que fue presentado con més detalle en la

Seccion 2.6. El formalismo de Onsager-Braun describe kgis segun:
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J1 2a/—2a. F
kdis = Crec ( ~ )
\/_zadisF
3
= k e B/KT 6.1
Ara® " 1)

YR S—
dis 2
8re,e, (KT)

Crec

3

donde g es la carga del electrdn, g, la permitividad del vacio, &, la permitividad relativa del material,
k la constante de Boltzman ,T la temperatura y F el campo eléctrico, que para estas celdas se
aproximara como F = (V-Vy)/d, donde Vy; es el potencial interno y d el espesor total de las capas
activas. La constante c, tiene en cuenta la separacion espacial entre el hueco vy el electron (a), la
tasa de generacion de excitones a partir de portadores libres (k;) y la energia de enlace entre el

electron y el hueco (Ep) de un mismo exciton, definida por fuerzas de Coulomb.

Como fue mencionado en la Seccion 2.6 en el modelo de Onsager-Braun se plantea la generacion
de un estado de transferencia se carga, producido por la separacion del electrdn y el hueco en los
dos materiales, pero que mantiene el exciton enlazado. En el trabajo de Petersen et al. [52] se
presentan dos modelos de kgs alternativos, uno a partir de estados de transferencia de carga
considerando los aspectos tridimensionales del fenémeno, y otro a partir del tunelamiento de uno de
los portadores hacia el otro material. Como se detall6 en la Seccién 2.6 los tres modelos tienen
comportamientos funcionales muy similares a temperatura constante. Se decidi6 trabajar con el
modelo de Onsager-Braun debido a que es un modelo probado en multiples trabajos para este tipo
celdas. En la realidad los fendmenos sucederan en simultaneo y no se podréa identificar el proceso

dominante a temperatura constante [52].

Teniendo en cuenta lo presentado podemos resumir el modelo utilizado en este trabajo segun la

siguiente ecuacion implicita de la curva J(V) de la celda:

-1

-2a, (V -V, -
J (\/) — Js[e(VfJRS)/nidkT _1]_J (_1v) Fprop 1+ ZFEC\/ adls(\/ bi /d) +V JRS (61)
31] (82, (V =V, /d) | R

donde Fyrop €s un factor de ajuste que define la corriente Jiso-sat = J(-1V)Fprop, donde J(-1V) es la
corriente obtenida a -1 V. Este constante se define para poder estimar la fotocorriente maxima o de

saturacion a partir de J(-1V), quitando la reduccion de corriente provocada por el comportamiento
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no lineal de la celda y por la presencia de la resistencia paralelo. La constante de ajuste z... se define

como ZI’EC = krec/ Crec-

Por lo tanto, el modelo queda definido con 6 parametros de ajuste, Nig, Js, Forop, Zrec, Rp Y Rs. El valor
de Vy; se aproxima de la diferencia de las funciones de trabajo de los contactos metélicos, en el caso
de las celdas utilizadas ITO y aluminio (V, = 0.6 eV). La constante ags solo depende de la
permitividad relativa de los materiales que aportan excitones, en este trabajo se utilizara ¢, = 3 para
los donores y aceptores, que es un valor razonable para semiconductores organicos [112], lo que da
un valor de agis = 3.59x10° cm/V.

Para evaluar la sensibilidad del modelo obtuvieron curvas tensién-corriente variando alguno de los
parametros del modelo dejando otros fijos. El valor de ags = 3.59 [10° cm/V] se utiliz6 para todas
las curvas. Los valores de partida de los otros pardmetros fueron tomados similares a los provistos
por la curva de CuPc/C60 sin filtro: nig = 2, Js = 10° mA/ecm?, ze. = 0.6, Fpop = 0.85,
J(-1V) = 16.14 mA/cm?, Rp = 400 Qcm? y Rs= 0.25 Qcm?. En la Figura 7.20 se presentan las curvas
tensién-corriente del modelo variando los diferentes parametros en comparacién con la curva

obtenida con las condiciones de partida (curva con linea gruesa).
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Figura 7.20. Curvas tension-corriente obtenidas a partir del modelo de la ecuacion 7.6. Los parametros generales
utilizados fueron (linea gruesa): nig = 2, Js = 10° MA/CM?, z,¢ = 0.6, Fprop = 0.85, J(-1) = 16.14 mA/cm?, Ry = 400
Qcm? y Rg= 0.25 Qcem?. Para el grafico de z. se tomaron valores desde 6x10°% a 6x10? con un paso logaritmico de
10 entre curvas. Para el gréafico de njy se tomaron valores de 1.5 a 3.5 con un paso de 0.5 entre curvas. Para el
gréafico de Fp se tomaron valores entre 0.45 y 0.95 con un paso de 0.1 entre curvas, para el grafico de J, se
tomaron valores entre 108 a 10 mA/cm? con un paso logaritmico de 10.

De la Figura 7.20 se puede observar la influencia de Voc con Js. Esta relacion se puede aproximar

considerando Jsisica = 0 Y Joscuras S€QUN la ecuacion 7.2, para obtener Voc_aprox:

‘] foto (VOC—aprox )

S

V,

OC—aprox = nith In (61)

La ecuacion 7.6 coincide con lo visto en la Figura 7.20, al aumentar Js disminuye Voc. La
ecuacion 7.6 también se puede utilizar para explicar el aumento de Voc conforme aumenta nyq. La
constante F,, solo afecta a la fotocorriente, ya que determina la relacion entre la densidad de
corriente a -1 V con la méxima corriente que se puede obtener del dispositivo. Para estos tres

parametros las curvas siguen preservando un comportamiento exponencial, al contrario de lo que se
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logra con z.. cuando su valor aumenta mas alld de 6. Esto indica que cuando la tasa de
recombinacion de excitones k. supera a la tasa de generacion de excitones libres (k. presente en
Crec) la recombinacion domina los mecanismos fisicos de la celda, afectando el transporte de los
portadores y la extraccion de corriente. También se observa que las curvas tension-corriente tienden
a una misma curva cuando z,,<0.6. Esto implica que la probabilidad de disociacién no domina el
comportamiento de la celda, quedando definido por el comportamiento exponencial de Joscuras- EN la
Figura 7.21 se puede ver la dependencia de la probabilidad de disociacion con los valores utilizados
para la Figura 7.20, con z.. = 0.06, 0.6 y 6. Para z,, = 0.06 y 0.6 Pg4s—1, lo que significa que la

fotocorriente se comportara como constante.
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5 0.8¢F -
ko
(&)

3 0.6

5 Jor _

1) _Zrec N

5 6 —2 =06

g " —z.=006

E i

9 p02f

O 1 1 1
a -0.8 0.4 0.0 04

Tension aplicada V [V]

Figura 7.21. Dependencia de la probabilidad de disociacion de excitones Pgs con la tension aplicada para
Zrec = 0.06, 0.6y 6

En la Tabla 7-5 se puede ver los parametros involucrados en los ajustes de las curvas, los mismos
fueron implementados en el software Wolfram Mathematica [119] minimizando una funcion de
error relativo entre el modelo y el valor experimental. La minimizacion fue llevada a cabo mediante

el método de recocido simulado.
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Tabla 7-5. Parametros utilizados en los ajustes de las curvas.

Parametro Origen o valor
60 nm (CuPc)
52.5 nm (PtTPBP)

Vi 0.6eV
J(-1V) Datos experimentales
e 3
a1 3.59 10° cm/V
T 300 °K
Forop Fit
Crec Fit
Js Fit
Nid Fit
Rp Fit
Rs Fit

7.3.3  Ajustes de curvas tensidn-corriente y obtencion de parametros

En la Figura 7.22 se puede ver el ajuste de las curvas a oscuras, con la ecuacion 7.2. Para el ajuste
de la curva de la celda de CuPc, se utiliz6 un valor de Rp — c. Ambos ajustes resultan satifactorios
en el seguimiento de la curva. El ajuste dio como resultado valores para Js, nig, Rs Y Rp que seran
constrastados méas adelantes con los resultados obtenidos para las curvas iluminadas, reportandose

los valores para la curva a oscuras como intensidad 1o = 0.
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Figura 7.22. Curvas tension-corriente de celdas organicas de CuPc/Cgy y PtTPBP/Cg, a oscuras (circulos) y curvas
producidas a partir del ajuste de los datos con el modelo (linea continua).

En la Figura 7.23 se observan los resultados del ajuste de la curva tensién-corriente de los datos con
el modelo. Para ambos materiales donores y para las diferentes intesidades se logran ajustes
satisfactorios para todas las tensiones aplicadas. Otra forma de presentar los datos es a través de la
resistencia dindmica dV/dJ, que divide la curva en tres zonas marcadas, una dominada por Rp para
V < 0 V, otra dominada por Rs para tensiones mayores de 0.9 V, y en estre estas dos una zona
dominada por la curvatura de la curva tension-corriente. En la Figura 7.24 se observa que el modelo
logra ajustar satisfactoriamente la curva dV/dJ. Para poder tener una mejor apreciacion sobre la

zona dominada por Rs seria necesario un barrido de tension mas extendido.
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Figura 7.23. Curvas tension-corriente de celdas orgénicas de CuPc/Cgy y PtTPBP/Cg, en funcion de la intensidad
de luz (circulos) y curvas producidas a partir del ajuste de los datos con el modelo.
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Figura 7.24. Curvas de resistencia dinamica dV/dJ de celdas organicas de CuPc/Cg y PtTPBP/Cg, en funcion de la

intensidad de luz (curvas Exp). Se muestran también las curvas obtenidas a partir de ajustar las curvas de
tension-corriente (curvas Fit).

En la Figura 7.25 se presentan los parametros obtenidos de los ajustes a diferentes intensidades I,
los valores de Rs, Js y nig con intensidad O fueron obtenidos de ajustar las curvas a oscuras

(Figura 7.22). Para Rs y para Fyrop S€ puede ver una baja variacion que no define alguna tendencia
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clara para ambos materiales, como asi también para Js y njg para PtTPBP. La corriente Js para la
celda de CuPc aumenta con la intensidad hasta llegar a una saturacion para una intensidad de 256
mW/cm?. Este comportamiento indica una dependencia de los mecanismos de recombinacion con I
y que se manifiesta alrededor de los 100 mW/cm? que es el valor de operacion estandar de una celda
solar. La variacion de n;jy para CuPc también podria estar relacionada una dependencia de los

mecanismos de recombinacion con |, pero presenta una baja dispersion cuando o # 0.
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Figura 7.25. Pardmetros obtenidos de los ajustes de las curvas tension-corriente de las celdas con capas donoras de
CuPc y PtTPBP. Los parametros de las figuras de Rs, Js, niq y los de Rp para PtTPBP, incluyen valores obtenidos a
oscuras (lp = 0). Para CuPc, Rp tiende a infinito. Para Z.. y Fyp s€ obtuvieron valores Unicamente a condiciones
iluminadas.

Para z. en la celda de CuPc tampoco se aprecia una tendencia clara, pero en el caso de PtTPBP se
ve una caida del valor con la iluminacion desde 0.35 a 0.23. Esta variacion podria estar indicando
un aumento en la tasa de recombinacion de excitones 0 un aumento en C, ambos comportamientos
Ilevan al aumento de la probabilidad de disociacion de excitones, pero es necesario un estudio mas
detallado para entender el origen de esta variacion. Si se contrastan los valores de z.. con las

Figuras 7.20 y 7.21, se puede ver que estos valores corresponden practicamente a la zona de
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saturacion de este pardmetro, lo que indica que la probabilidad de disociacion no dominara el
comportamiento de la curva. Al calcular la probabilidad de disociacién con los datos de la curva de
CuPc sin filtro, se ve que su valor varia de 0.99 a 0.7 con tensiones de -1 V a 0.6 V, tendiendo a
cero para tensiones mayores. Esto marca que la dependencia de la fotocorriente con la tension
aplicada no sera dominante para estos materiales y condiciones de ensayo para el rango de tensiones
de interés para la fotovoltaica. Esto implica que considerando la fotocorriente constante se podria
obtener un ajuste de curvas satisfactorio con pardmetros cercanos a los obtenidos en este trabajo. El
efecto que se observa en la resistencia paralelo (Rp) se tratard en la seccién siguiente.

7.3.4 Anélisis de la dependencia de la fotocorriente y la resistencia paralelo con la

irradiancia

En la Figura 7.25 se ve que el valor de Ry decrece en ambas celdas a medida que aumenta la
intensidad de luz l,. Para entender este comportamiento se exponen los datos segun la inversa de Rp
en funcién de la intensidad de luz (ver Figura 7.26). Al presentar los datos de esta forma se ve que
la dependencia es lineal con la iluminacion. Otros autores han observado variaciones de este tipo en
celdas organicas de juntura plana, y han mostrado que este efecto no corresponde a una resistencia
paralelo de la celda [112,114].
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Figura 7.26. Relacion entre la inversa de la resistencia paralelo y la intensidad de la luz para las celas organicas
basadas en CuPc y PtTPBP.
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Al ajustar las curvas de la Figura 7.26 se ve que a iluminacién 0 existira un valor de 1/Rp distinto de

cero. Esto permite escribir una ecuacion del tipo:

i(Io): L + L Io (6.1)

RP RP,oscuras RP, foto

Renshaw et al. [114] asocian el valor de 1/Rps @ un valor de conductancia que proviene de la
fotoconductividad de los semiconductores organicos. Esta suposicion asume que existe un aumento
de la concentracion de portadores libres, debido a los excitones que se disocian en el medio de las
capas semiconductoras sin llegar a la juntura. Para explicar por qué estos portadores fotogenerados
no aportan a la fotocorriente se puede tomar como referencia el trabajo de Braunger et al. [120],
donde asocian el cambio en la resistencia paralelo a la presencia de shunts o contacto entre
materiales a partir de agujeros en las capas intermedias. En este trabajo observan que al excitar con
diferentes longitudes de onda esta resistencia paralelo cambia, similar a lo visto por Jeong et al.
[112], sugiriendo que solo alguno de los materiales fotoactivos es el responsable de este efecto.
Estos shunts implican el contacto parcial o total de uno de los materiales semiconductores con el

contacto opuesto, a partir de un mal cubrimiento o una mala formacién de las capas.

La existencia de shunts produce en general un aumento de Rp, asociandolo a la existencia de
caminos directos entre los dos contactos de la celda solar. La dependencia de Rp con la intensidad
nos habla de shunts producidos por materiales fotoactivos, como pueden ser el donor o el aceptor de
estas celdas. También cabe destacar que a diferencia del trabajo de Braunger et al., dicha
dependencia es lineal para 1/Rp (ver ecuacion 7.7), lo que indicaria un contacto éhmico del tipo
metal-semiconductor-metal o la generacion de defectos en la interfaz metal-semiconductor que

permiten un comportamiento resultante de ese tipo.

Esta interpretacion de la resistencia paralelo podria permitir identificar defectos en la constitucién
de las diferentes capas semiconductoras, un analisis completo contemplaria la obtencion de curvas
tension-corriente a diferentes intensidades de luz, con diferentes fuentes de luz monocromatica que
exciten a los diferentes materiales, y la creacion de dispositivos metal-semiconductor-metal con las
diferentes capas para poder evaluar el tipo de contacto que se genera pudiendo identificar qué
material es el responsable si el comportamiento es exponencial o lineal. Es fundamental para estos
analisis contar con un modelo que reproduzca la dependencia de la fotocorriente con la intensidad,

porque de otra manera parte de esta dependencia alteraria los valores de Rp obtenidos.
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8 Conclusiones

Las celdas solares basadas en semiconductores organicos tienen un lugar muy importante en la
comunidad cientifica, debido a la facilidad de preparacion y a sus interesantes ventajas. Existen
diferentes problemas en estos tipos de celda que deben ser solucionados para lograr convertirlas en
una tecnologia factible para niveles de produccion industriales. EI camino de lograr celdas
eficientes solo se puede llevar a cabo a partir de tres ejes, la preparacion, la caracterizacion y el
modelado de los comportamientos fisicos, tanto de capas semiconductoras como de celdas solares.
Este circulo permite identificar las limitaciones de los disefios de las celdas y en la eleccion de los
materiales, y proponer alternativas en busca de un mejor funcionamiento. Durante el transcurso de
este trabajo se abarcaron tres tipos de celdas, organicas de heterojuntura plana (PHJ), hibridas
organicas-inorganicas de heterojuntura distribuida y celdas planas basadas en perovskita metal-
organica. EIl estudio de cada tipo de celda se hizo con énfasis en uno de los tres puntos
mencionados anteriormente: PHJ en modelado, hibridas en caracterizacion y perovskita en métodos
de preparacion. Tanto para hibridas como para perovskita primero se realizaron estudios de las
capas semiconductoras aisladas. Las conclusiones y métodos involucrados en cada tipo de celda se

pueden trasladar a los otros debido a la gran cantidad de mecanismos y materiales en comudn.

Se realiz6 la preparacion de capas destinadas a la obtencion de celdas solares hibridas, depositando
el polimero P3HT por centrifugado (spin-coat) sobre sustratos de TiO, mesoestructurado
preparados por técnica sol-gel. Se obtuvieron celdas con eficiencias comparables con los resultados
obtenidos en la bibliografia para celdas similares. Se estudié el impacto de la cantidad de depésitos
del polimero, siendo tres capas la cantidad de mejor resultados, cantidad que permite saturar el
relleno con polimero en los poros sin generar una capa de polimero adicional innecesariamente
gruesa. Una capa gruesa reduce la cantidad de luz reflejada en el contacto posterior que se puede

aprovechar.

Se aplicaron diferentes temperaturas de calcinacion de las capas de TiO, densa y porosa,
obteniéndose los mejores resultados cuando las temperaturas finales de los procesos térmicos fueron
550 °C y 350 °C respectivamente. La incorporacién de una capa densa es fundamental para evitar
un contacto electronico directo entre el polimero y el contacto delantero, y para ayudar a la
cristalizacion de la matriz porosa. Por otro lado, al utilizar una temperatura de calcinacion de la
capa densa de 550 °C se arruinG el desempefio de los dispositivos, aunque las propiedades

estructurales y la movilidad de electrones no mostraran mayores diferencias entre las celdas con la
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capa densa tratada a 350 °C o0 550 °C. Para poder explicar este fendmeno sera necesario un estudio

posterior con més detalle sobre las propiedades electrdnicas de la capa de TiO..

Estudios de la eficiencia cuantica externa (EQE) de las celdas hibridas de mejor desempefio
revelaron un efecto andémalo, con una respuesta selectiva segin la zona del espectro solar
involucrada. Al iluminar con luz ultravioleta (menor a 380 nm) se produce un aumento de la
fotocorriente que se mantiene durante todo el barrido de EQE (de UV a infrarrojo). Si se ilumina
constantemente con luz UV se logra después de un minuto llegar a una saturacion del aumento de
corriente. Al iluminar con luz visible (mayor a 500 nm) se ve un efecto opuesto, donde la EQE
decrece. Al iluminar con luz visible en forma constante se observa, también, una saturacion del
efecto, pero con un tiempo necesario mayor a 10 minutos. Ambos efectos son reversibles, y pueden
se descriptos a partir de la interaccion con defectos superficiales de la titania. Al iluminar con luz
ultravioleta se excita solo el TiO,, lo que puede producir el llenado de las trampas superficiales,
generando un efecto de dopado que aumenta la movilidad de electrones. En el caso de luz visible,
solo se excita el polimero; al disociarse el excitdn los electrones quedan capturados en las trampas
superficiales generando un efecto de recombinacién mediada por los defectos. Es importante
destacar que ninguno de los efectos persiste al iluminar con luz blanca, lo que implica una
cancelacion de los mismos. Estos efectos podrian afectar las mediciones de curva tensién-corriente,

ya que su cancelacién depende directamente de la composicion espectral de la fuente de luz blanca.

En los estudios de celdas organicas se trabajé sobre de curvas tension-corriente de celdas organicas
de heterojuntura plana basadas en dos materiales donores distintos, y en un mismo aceptor (Cg),
obtenidas de University of Southern California (Los Angeles, Estados Unidos). Se planteé un
modelo analitico de las curvas tension-corriente, incluyendo la dependencia de la disociacion de
excitones con el campo eléctrico segun el modelo de Onsager-Braun. Esta incorporacion permitio el
ajuste de curvas tension-corriente para ambos materiales, cambiando la intensidad de la luz
incidente. EI modelo también logr6 ajustar las curvas de la resistencia efectiva (dV/dJ) para todos
los valores de iluminacion. Dos resultados se lograron obtener de este andlisis. Por un lado la
incorporacién de un término dependiente del campo eléctrico mejora el ajuste de los datos, en estos
tipos de celda, y para estas iluminaciones, no se logra observar una dependencia alta cerca del punto
de méaxima potencia. Esto indica que para esos valores de campo el efecto de la disociacion de
excitones es menor que el que produce el comportamiento exponencial propio del funcionamiento
semiconductor. Por otro lado, se aprecia una dependencia lineal entre la intensidad de la luz
incidente y la inversa de la resistencia paralelo. Esto indica la presencia de canales fotoconductivos,

que al aumentar la intensidad de luz reducen directamente el factor de llenado de las celdas. Estos
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canales podrian ser producidos por contactos directos entre uno de los semiconductores organicos y
el contacto eléctrico contrario, a partir de la aparicion de agujeros o pinholes. De esta forma la
determinacion de la resistencia paralela a partir de un modelado correcto, puede permitir detectar
posibles problemas en la formacidn de capas de las celdas organicas.

El estudio preliminar de celdas solares de perovskita se llevo a cabo desde un enfoque experimental,
buscando implementar materiales obtenidos por técnicas no explotadas hasta el momento y que
tienen la capacidad de realizar una celda incluyendo todas las capas, en condiciones controladas y
de bajo costo. Para esto se trabajo sobre un proceso de sintesis de dos pasos: la evaporacién de Pbl,
en bajo vacio (LP-VPD) y la reaccion con CH3NHzl (MAI) por LP-VPD, spin-coat o inmersion en
una solucién de MAI (dip). En primera instancia se realiz6 un estudio detallado del impacto de los
parametros de la preparacién de capas de Pbl, y de la eleccion del sustrato. Se concluy6 que todos
los casos se logran obtener depdsitos microcristalinos con cristales hexagonales bien definidos, en
depdsitos uniformes. La eleccion de los parametros de preparacion de las capas condiciona el
acomodamiento de los cristales, lograndose obtener capas donde los cristales estan bien orientados
de forma paralela al sustrato, y otras capas mas desordenadas con espacios abiertos o huecos en su
interior. La eleccion del sustrato también influye en el ordenamiento de los cristales aumentandose

el desorden al pasar de vidrio, a vidrio cubierto con 6xido de fltor dopado con estafio (FTO).

Se realizaron estudios preliminares de la reaccion de las capas de Pbl, con MAI, y se comprobé que
por los tres métodos se logré obtener perovskita. Las capas de perovskita mostraron caracteristicas
de absorcion y de fotoconductividad similares a lo obtenido en la literatura. Al evaluar la longitud
de difusion, como pardmetro de la calidad electronica de la PVK, se obtuvieron longitudes del
orden de 50 nm, en capas obtenidas tanto por centrifugado como por LP-VPD. Esta longitud de
difusion resulta promisoria para la preparacion de celdas solares, incluso para celdas eficientes si
pudiera aumentarse por encima de los 100 nm, aproximandose al espesor requerido para la

absorcion completa de luz en la perovskita.

Utilizando los resultados preliminares se prepar6 Pbl, sobre TiO, obtenido por pulverizado
pirolitico sobre FTO, para luego reaccionarlo por centrifugado con MAI. La capa de perovskita fue
cubierta con el polimero P3HT o con la molécula Spiro-OMeTAD vy luego con oro, conformandose
una estructura de celda solar. Ambos dispositivos mostraron una respuesta fotovoltaica, pero con
eficiencias y corrientes de cortocircuito que se encuentran muy por debajo de los valores esperables
para estos dispositivos. El estudio de la superficie de los dispositivos no permitié ver mayores

problemas en la fabricacion de la perovskita. Los problemas de funcionamiento del dispositivo
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pueden provenir de interfaces electronicamente deficientes entre la perovskita y las capas aledafias,

0 por problemas electrénicos en la capa de perovskita.

La realizacién preliminar de celdas de perovskita nos permite ver que es posible utilizar la técnica
LP-VPD para obtener este tipo de materiales. Trabajos futuros deberadn enfocarse en estudios
detallados de la formacion de la perovskita sobre el TiO,, incluyendo la formacion y tamafio de los
cristales de perovskita y el excedente de Pbl,. También deben ser evaluadas las caracteristicas
electronicas de las interfaces entre la perovskita y los otros semiconductores, probando capas
complementarias para evaluar el efecto. La demostracién de la factibilidad de la técnica LP-VPD
para la preparacion de perovskitas puede contribuir a la factibilidad industrial de una tecnologia
fotovoltaica basada en perovskitas.
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Ordered mesoporous titania present optimum optical and electronic characteristics for solar cells ap-
plications. Hybrid solar cells that combine a dye polymer and porous titania is being studied as an in-
expensive alternative to solid state photoconversion devices and the role of the inorganic/organic in-
terface is relevant to understanding the efficiency parameters. Many reports have described UV en-
hancement and light soaking effects for solid state hybrid cells containing titania. In this work, we study
devices fabricated by incorporating P3HT into the ordered pores of a sol-gel synthesized nanocrystalline
titania. We observe that the spectral response is modified upon illumination at different wavelengths.
When irradiated with UV light (below 370 nm), the spectral response is drastically enhanced but when
shined with visible light, the external quantum efficiency is reduced. Both effects are reversible such that
several enhancement/degradation cycles can be performed. The detrimental visible light effect takes
longer than the UV enhancement, which suggests a polymer mediated mechanism. Upon AM 1.5 illu-
mination, both opposing effects are present and results in a Jsc that is sensitive to the measuring time

Keywords:
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and the test irradiation spectrum.

© 2016 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

Solid state hybrid solar cells containing titania and polymeric
dyes are being studied due to the promise of cost-effective devices
arising from the combination of inorganic and organic materials
[1-5]. Bulk heterojunctions minimize the detrimental effects of
small exciton diffusion length inherent of organic materials, and
the use of titania as the electron acceptor layer additionally pro-
vides a robust matrix with tailored pores of controlled size and
order [6,7]. Polymeric compounds offer the versatility of chemical
synthesis to fine tune their properties and promise cost reduction.
Polymers can be easily incorporated within the titania pores by
simple solution methods in order to create the inorganic/organic
(1/0) interface for charge separation. However, these devices have
yet to demonstrate improved performances; the advantages of
fabricating a device with a designed 3D inorganic structure is ra-
pidly counterfeited by the challenges of understanding a complex

* Corresponding author at: Departamento Energia Solar, GlyA, Centro AtGmico
Constituyentes, CNEA, CONICET Avda. Gral. Paz 1499, San Martin 1650, Buenos
Aires, Argentina.

E-mail address: mdperez@tandar.cnea.gov.ar (M.D. Perez).

http://dx.doi.org/10.1016/j.s0lmat.2016.08.009
0927-0248/@ 2016 Elsevier B.V. All rights reserved.

I/O interface and the impact of combining donor and acceptor
materials with dissimilar carrier mobilities [8-10].

Nanostructured titania has been described as an optimum
material for many optoelectronic applications and photocatalysis
due to its electronic, optical and structural properties [11-13]. It
makes for an adequate electron acceptor and the band gap en-
ergies allow charge separation at the interface if paired with the
right organic material [14-17]. Highly organized porous titania
with elevated surface area can be achieved by simple sol-gel
synthesis from the ethanolic Ti(IV) precursors and surfactant so-
lution [18-21]. Upon the appropriate thermal treatment, crystal-
line anatase walls are obtained for sol-gel mesoporous titania that
are suitable for optoelectronic applications when the substrate
used is a transparent conductor electrode like ITO-covered glass
[22].

Enhancement of the solar cell performance upon irradiation
with UV light has been described for devices comprising titania
and P3HT polymer and is a current topic of discussion [23-27]. The
improvement of the photoconversion under UV light is originated
at the titania layer due to the inherent electronic traps of the
material. Strikingly, this effect is observed for hybrid solar cells
containing titania of different nature, e.g. for thin (~10nm)
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amorphous TiOx [28] and for thick nanocrystalline porous titania
(220 nm) typically employed in dye-sensitized solar cells [29]. This
effect is a result of the population of titania defects. In parallel,
copious amounts of works have dedicated extensively to the study
of photoelectronic processes of rutile, anatase and amorphous ti-
tania [12,30-33]. The increase of the photocurrent upon UV light
exposition for titania materials has been known for a long time,
first shown for rutile in 1969 by Ghosh et al. [ 34]. In general, it has
been fully agreed on the existence of a number of inherent defect
states that correspond to shallow and deep trap levels, O vacancies
and interstitial Ti**, respectively, that play a major role on the
electronic conductivity [35-39].

In this report, we present the effects of monochromatic irra-
diation on titania/polymer heterojunction devices, both under UV
and visible light, and its impact on the device spectral response.
We describe opposite enhancement and degradation of the pho-
tocurrent for UV and visible light irradiation respectively. It is the
first time that a distinctive visible light response has been de-
scribed for this type of devices and it insinuates the possibility of
use of hybrid photovoltaics as light sensing devices with specific
photoresponse to the illumination wavelength.

2. Material and methods

Hybrid photovoltaic devices were fabricated with the following
architecture: ITO/TiO, dense/TiO, porous: P3HT/P3HT/Ag. The ti-
tania layers (a bottom 50 nm dense layer and a top 140 nm me-
soporous layer) were prepared onto an ITO-covered glass substrate
using the sol-gel method from a water-ethanol solution containing
a TiCl, precursor, as previously reported (sample D3M5 in Ref.
[22]). Further heat treatment up to 500 °C was conducted in order
to ensure high porous volume and crystalline anatase walls. The
P3HT was incorporated inside the titania pores by spin coating
(3000 rpm, 60 s) from the toluene solution (10 mg/mL), previous
soaking for 60 s to allow penetration of the solution inside the
pores. We completed 3 P3HT depositions, each one followed by
thermal annealing at 200 °C for 5 min in ambient atmosphere and
washing of the surface with toluene between depositions to re-
move the top non-infiltrated polymer and improve filling of the
pore volume. A 150 nm Ag electrode was evaporated in a vacuum
chamber (Ppaee=1.10"°Torr) through a shadow mask (device
area=7.85x 10~3 cm?) to complete the device fabrication.

FE-SEM images were obtained with a ZEISS LEO 982 GEMINI
field emission electron microscope in the secondary-electron
mode, using an in-lens detector to improve resolution. Samples
supported for side-view images were cut with a diamond tip in
small squares and taped with an adhesive carbon tape to an L-
shape aluminum support.

External quantum efficiency (EQE) and current vs. voltage (IV)
measurements were performed using a calibrated InGaP reference
solar cell provided by the IES (Instituto de Energia Solar — Uni-
versidad Politécnica de Madrid ). InGaP was the preferred reference
cell due to the similar photoresponse in the visible region of the
spectrum. EQE measurements were performed with a setup
composed by a Sciencetech 9055 monochromator, a Stanford Re-
search SR380 lock-in amplifier and a Thorlabs chopper. IV mea-
surements were carried out with a Keithley 2602 source meter and
a 75 W Xenon lamp (Sciencetech) with an AM1.5 G filter as a solar
simulator. The Jsc time dependence was measured using the
monochromator light output at the desired wavelength.

3. Results and discussion

Devices were fabricated by incorporation of the polymer inside
the titania pores by spin coating a solution of P3HT dissolved in

toluene. The impregnation of the polymer within the titania ma-
trix can be observed from the SEM images (Fig. 1A-E). For the
clean titania (A and B), the top-view image reveals the open pores
in a “grid-like” order structure with pore diameters of ~10 nm. The
side-view image reveals how the open pores create accessible
vertical channels of 10 nm diameters accordingly, with a dense
(non-porous) titania layer before the ITO. The dense titania bottom
layer acts as the electron transporting layer (ETL) and prevents
charge recombination at the ITO interface. Images C, D and E
correspond to the TiO,:P3HT composite and reveal that the poly-
mer is penetrating within the titania pores. From images C and D
we observe that the vertical channels can no longer be dis-
tinguished and a polymer-like soft texture can be observed. The
top-view image (E) reveals that a thin polymer layer remains on
top of the titania that behaves as the HTL (hole transporting layer).
The remaining thin 20 nm top layer is necessary as a hole con-
ducting layer to prevent direct contact of the top metal electrode,
Ag, with the porous titania. The device architecture is as follows:

ITO/TiO(50 nm)/TiO,:P3HT( 140 nm)/P3HT(20 nm)/Ag
(150 nm) (Fig. 1F).

The typical device efficiency parameters were obtained from
the measured IV curve under 1sun illumination shown in Fig. 2,
Jsc=0.47 mA/cm?, Voc=0.56 V, FF=0.48. The resulting efficiency
(7=0.12%) is similar to previous reports for devices employing
titania: P3HT heterojunctions, even though the titania layer were
reportedly obtained through different synthetic methods, with the
most used material being the nanocrystalline TiO, deposited by
doctor blade technique from its anatase paste [2,4,15,40-45]. The
low efficiency is a consequence of the low |sc; since the devices are
quite thin, with only 150 nm of TiO,:P3HT bulk film, with low il-
lumination harvest that results in reduced absorption efficiency.
Also, sol-gel synthesized titania yields pores with an amount of
rather poorly interconnected pores that may prevent efficient
charge extraction.

The device response to different wavelengths within the solar
spectrum is characterized by its EQE presented in Fig. 2. In the
visible range, the signal is originated by the photoactivity of the
P3HT polymer and replicates the absorption spectral shape of a
P3HT neat film. From the deconvolution analysis (presented as
Supplementary material in Appendix A), the peaks of the titania
and P3HT films absorption spectra can be uniquely identified and
matched to the EQE maxima. The titania is responsible for the
device photocurrent response in the UV region as expected from
its large band gap. The lower energy bands of the titania absorp-
tion spectrum do not present photoactivity, as it is not reflected in
the EQE, because they correspond to thin film interference effects.
The ~440 nm titania absorption band has been assigned to mid
gap states generated by oxygen vacancies [39].

The EQE signal is very sensitive to the experimental wavelength
chosen to start the measurement scan. We observe that the pho-
tocurrent increases markedly when the measurement is started at
wavelengths below 370 nm. Qualitatively, the effect is quick be-
cause no sustained irradiation is needed to observe an EQE en-
hancement, and it is long termed such that monochromatic pho-
tocurrent increase is observed throughout the entire scan. In Fig. 3
(left) we present the EQEs, by measuring the scan starting at
400 nm, typically presented in most papers, and the scan starting
at 360 nm. It can be immediately observed that the EQE is dras-
tically augmented when the initial scan wavelength is reduced and
it keeps going up as further scans starting at 360 nm are per-
formed (not shown). It must be noted that the initial EQE curves
were measured on “fresh” devices, i.e. recently prepared cells with
no further light exposure but the room natural illumination. UV
enhancement has been reported previously, [23-27] however,
those findings were observed for the IV curve under white light
illumination and little is known of its effect on the spectral
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TiO, porous

TiO.

TiO, porous + P3HT

40 nm

TiO, porous + P3HT

Fig. 1. (A) Top-view FE-SEM image of clean porous TiO,. (B) Side view FE-SEM image of the titania nanostructure on ITO. (C) and (D) Side view FE-SEM images of the TiO»:
P3HT composite. (E) Top-view FE-SEM image of the TiO,:P3HT composite. (F) Schematics of the device architecture.

response. Previous reports have assigned the UV enhancement
effects observed in similar hybrid devices, to the presence of
structural and electronic defects in the titania [46-49]. The sol-gel
synthesized titania is a highly defective material due to the intense
heat treatments necessary to remove the surfactant and to open
the porosity. The 3D ordered surfactant is burned in an oxygen
atmosphere into gaseous CO; so as to form the titania pores. When
the CO; is expelled, it leaves oxygen vacancies in the titania walls.
The absence of an oxygen atom in the titania structure produces a
site with two positive charges that are localized on the Ti atoms,
resulting in two possible defects, one doubly ionized oxygen va-
cancy (VA" or two singly ionized oxygen vacancies (V}). These are
shallow defects that lay very close to the conduction band (CB).
The VA* center is thermodynamically most stable and is reportedly
the major defect in the bulk and surface titania. These two states
are separated by ~0.2eV, such that when a photoelectron is
generated with sufficient energy to populate the V3" center, it is
easily reduced to V{ [48]. The V{ center is a shallow donor that

raises the Fermi level near the CB, hence, upon photoelectron
trapping, the titania becomes a n-type doped semiconductor with
higher electron mobilities. The result is a material with improved
electronic properties that provides enhancement of the entire EQE.
We studied the enhancement effect in time for a given illumina-
tion wavelength in the UV region, and observed a steep photo-
current increase as the traps become filled, followed by saturation
at almost half a minute (Fig. 3, right). An astounding 400% increase
in photocurrent is observed for illumination at 360 nm.
Strikingly, the opposite is observed under visible light illumi-
nation; a distinct deterioration of the EQE signal occurs when only
the visible component of the spectrum reaches the device. To
observe this effect, the devices were exposed to 560 nm light (the
P3HT maximum absorption peak) for 10 min and yielded a re-
duction of the EQE signal by almost 60% (see Fig. 4). However, this
effect is slower than the UV response, it is only after longer irra-
diation periods with visible light that the degradation becomes
visible, as opposed to the UV effect. Electronic traps may also be
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responsible for this effect although they must be mediated by the
P3HT excitons since the Jsc decrease is only observed for wave-
lengths corresponding to the polymer photoactive range. The vis-
photogenerated excitons at the P3HT that reach the I/O interface

will possibly recombine with the titania high mobility Vo™ centers
hence reducing the Jsc. This recombination may be slower because
it competes with charge generation at the interface and it would
need to involve not so efficient TiO,:P3HT orbital overlap. This
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Fig. 5. Device current density under monochromatic illumination alternating wa-
velengths of 360 and 560 nm.

hypothesis should be validated experimentally in the future by a
fundamental study of the material traps and charge recombination
by transient spectroscopy.

The photocurrent time dependence also presents an initial slow
decay due to trap depletion before it approaches a plateau as the
traps become empty. We can also observe an initial short signal
rise with similar characteristic time as the one at 360 nm. This
could indicate that, upon light absorption of P3HT in the vicinity of
the interface, there is a probability that electrons are injected into
the titania surface traps, also creating an n-type doping effect.
However, once recombination of titania electron traps with P3HT
holes becomes important, the other effect can be disregarded and
the photocurrent is reduced significantly.

Both UV enhancement and visible degradation are reversible
processes and oppose each other as demonstrated in Fig. 5, where
the photocurrent under successive exposition to 360 and 560 nm
illuminations are presented. For 560 nm, the resulting photo-
current is about 8 times larger than the photocurrent at 360 nm
due to the higher photon content of the Xe lamp spectrum and the
higher responsivity of the device in the visible region. The current
increases when irradiated with UV light and it decreases when
illuminated with visible light. A cumulative enhancement effect is
visible because consecutive cycles start at higher photocurrents.
This may be originated by the fact that degradation is not sus-
tained long enough to ensure depletion the populated traps and
the material cannot return to the original trap densities.

Relaxation of the signal in the dark is also observed when il-
lumination is turned off such that the EQE slowly goes back to the
original values. This was observed for both the enhanced (UV) and
the degraded (visible) curves, indicating a thermal relaxation of
the populated electron traps or a repopulation of the depleted
traps. The relaxation of the enhanced UV signal was reported
previously and even though the relaxation times are difficult to
measure because the measurement itself modifies the signal, i.e.
when we illuminate the device to read the photocurrent it im-
mediately becomes affected by it, we could observe that it takes
more than 30 min for the UV enhanced signal to decay to its ori-
ginal value (see Supplementary material in Appendix A).

Upon white light illumination, necessary for IV curve testing
and determination of the electrical parameters, both effects (UV
enhancement and visible degradation) are present at the same
time and cancel each other out. The resulting Jsc will depend on
the time it takes to complete the IV scan and also on the amount of
photons with energies within the UV and the visible region of the
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Fig. 6. Jsc vs time under AMLS5 filtered Xe lamp illumination conditions.

illumination source. When we examine the device |Jsc under white
light with time, we observe an initial fast photocurrent increase
due to the quick UV enhancement, followed by a reduction of the
photocurrent due to the visible effect that is slower and com-
pensates the initial increase as trap recombination takes place (see
Fig. 6). A Jsc stabilization is observed at times higher than 10s,
reaching a plateau where the resulting Jsc value is a result of the
correlation of the number of photons of different energies and the
device responsivity (absorption) to each one of them. Usually, Xe
lamps with AM1.5 filters are used for efficiency measurements but
sometimes other lamps can be used and the resulting effect should
be acknowledged to avoid possible biased efficiencies due to high
or low UV content of the lamp as compared to the solar AM15
spectrum. Also, it is important that each point measurement in the
IV scan is taken at the time where the photocurrent has reached
the plateau to avoid overestimation of the efficiency.

4. Conclusions

We have demonstrated that sol-gel synthesized mesoporous
titania films used for the fabrication of hybrid solar cells present a
number of electronic defects responsible for a relevant depen-
dence of the photocurrent on the incident light wavelength and
should be accounted for during signal acquisition so as not to
concur in distorted results. Upon UV monochromatic illumination,
the device has a strong photocurrent enhancement over the whole
wavelength range due to the filling of shallow traps that become
donor sites with an n-doping effect; therefore the titania electron
mobilities are improved. Contrarily, when the device is illuminated
with monochromatic light in the visible range, we observe a de-
gradation of the photocurrent because of a polymer mediated re-
combination of the trapped titania electrons. We also determined
that the typical rise/decay times are quite long such that persistent
effects are observed during the entire EQE wavelength scan. This
investigation has presented a new point of view for the UV-en-
hanced efficiency for titania-based solar cells and introduced a
visible degradation effect that has been overlooked in previous
reports. The reported opposite response of these devices to dif-
ferent regions of the solar spectrum can be used as an advantage
in light sensing applications, we can envision their use as tools
that present different responses in UV and visible light.
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Abstract

Porous titania films are widely studied in a number of optoelectronic applications due to its favorable optical and electronic
characteristics. Mesoporous titania thin films (MTTFs) with tunable pore size, pore order, accessibility and crystallinity
are of interest in electronic devices due to the potential for optimization of the desired characteristics for charge separation
and carrier transport. In this work, several MTTFs were prepared by sol-gel chemistry with different structural properties
tuned by post-synthesis thermal treatment. The effect of the structural properties (pore diameter, order and accessibility)
on the electrical properties of the material was studied by films fabrication onto a transparent conducting electrode, ITO,
such that it enables optoelectronic applications. The performance as photoanode was explored by the fabrication of hybrid
polymer (P3HT): titania solar cells. Not only does structural properties affect polymer impregnation inside the titania pores
as expected and hence impacts charge separation at the interface, but also the thermal treatment affects crystallinity and the
films electronic properties. A more complete picture about the electronic properties of the different MTTFs prepared in this
work was studied by mobility measurement by space charge limited current and impedance spectroscopy.

Keywords Mesoporous titania - Hybrid solar cells - Transport properties

Introduction

Porous titania thin films are widely studied in a num-
ber of applications, like photocatalysis (Al-Hamdi et al.
2017; Cao et al. 2014; Hoffmann et al. 1995; Schneider
et al. 2014), sensors (Fujishima et al. 2008; Sennik et al.
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as the crystallinity of the inorganic wall. These character-
istics are highly relevant to understand the optimum use of
MTTFs in advanced technologies (Carreon et al. 2007; Hart-
mann et al. 2010). For instance, photocatalysis is favored
by the mesostructure order and pores accessibility and size,
due to an improved molecular diffusion into the active sur-
face centers. Nanocrystalline anatase titania is also desired
since it offers the proper energetics (conduction band posi-
tion and energy gap, Eg) for charge separation. The control
of such properties is achieved through film post-synthesis
thermal treatment where initial crystallite nucleation gives
way to wall densification and crystallite growth as the tem-
perature rises and therefore, define the mesostructure (Violi
et al. 2012; Zhang et al. 2009). It has been well established
that the nature of the substrate fully influences the rates of
crystal growth and pore organization such that the develop-
ment of ordered, highly porous and nanocrystalline MTTF
on transparent conducting electrodes like ITO (indium tin
oxide)-covered glass has been a challenge (Angelomé et al.
2007; Violi et al. 2012). A transparent substrate is needed
for photovoltaic applications, since illumination needs to be
carried out from the bottom of the MTTF that it also acts as
an electrode for charge collection. In a previous work, we
have comprehensively studied the effect of post-synthesis
thermal treatment on the structural properties of titania lay-
ers in order to understand the annealing effect on parameters,
such as mesostructure order; pore volume, size, accessibility
and connectivity; and wall crystallinity (Violi et al. 2012).
We observed the impact of these parameters on the photo-
catalytic performance of the titania, where surface effects
dominate the photodegradation mechanism. However, it is
still important to evaluate the titania structural characteris-
tics on devices where charge is extracted from the materials,
i.e., where photogenerated charges move through the bulk
towards the electrodes for collection. This mechanism is an
essential part of the functioning of solar cells and needs to
be evaluated in order to identify whether those properties
that were desired for photocatalysis are also favorable for
photovoltaic (PV) applications.

In a typical optoelectronic application such as hybrid
solar cell that employs porous titania and a semiconducting
polymer, typically P3HT, there are several steps involved in
the photovoltaic conversion mechanism where the nature of
the photoanode is crucial. These include charge separation
at the interface and charge collection at the electrode among
other relevant optoelectronic processes. The presence of a
highly porous inorganic material creates a tailored and stable
interface that enhances charge separation. The porosity and
pore dimensions will determine the titania surface area, and
ordered and larger pores will provide a less truncated path
for the holes and electrons to move through the material
to reach the electrode. However, structural properties will
not necessarily account for the behavior of the final device
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because the electronic characteristics of the materials play
an important role in the performance of solar cells. Carrier
mobility affects charge build-up and the recombination rates
at the interface and in the bulk. Also, the materials elec-
tronic energetics will have a direct impact on the efficiency
of charge separation at the interface. Whereas much effort
is dedicated to the study of the materials structural proper-
ties, little is known about the mesoporous titania electronic
properties and its dependence on the thermal post-synthesis.

In this report, we follow up a previous work where sev-
eral MTTFs were fully characterized by diverse structural
techniques (Violi et al. 2012). The titania films were fabri-
cated onto ITO in contemplation of their use in optoelec-
tronic applications. Here, we study the performance of the
solar cells employing the different fabricated structures in
an effort to relate the photoconversion efficiency of devices
with the mesoporous structure of the MTTF. We first exam-
ine the polymer impregnation and its influence on the device
performance. And then, in order to get a complete picture
of the use of MTTFs in electronic devices, we study the
electronic properties of the materials by mobility calculation
with the space charge limited current method, and imped-
ance spectroscopy.

Experimental

Titania films were deposited onto ITO-covered glass sub-
strates by dip coating from ethanolic solutions containing
a titania precursor, TiCl, (Sigma Aldrich). A full descrip-
tion of the preparation process is presented in a previous
work by Violi et al. 2012. Briefly, a solution with molar
ratio of 1Ti:40EtOH: 10H,0 is used for the dense layer and
for the porous layer, a triblock copolymer Pluronic F127%
(Sigma) is added as a pore directing agent to yield a final
ratio of 1Ti:40EtOH:10H,0:5 x 107°F127. ITO glass
substrates were purchased from Delta Technologies Ltd.
(R, = 5-15€). Six types of samples were prepared com-
bining dense and mesoporous titania layers. Non-porous
titania (named D for “dense”) was prepared by dip coating
at a constant withdrawal rate of 1 mm s~! under controlled
relative humidity (RH) of 20%. After deposition, the films
were stabilized for 30 min at 60 °C and finally calcined
at 350 °C (1°C min~") during 2 h (D3). Further thermal
treatment on specific films involved exposure to 500 °C for
60 min (D5). The F127-templated titania mesoporous layers
(labeled M for “mesoporous”) were prepared by dip coat-
ing (withdrawal rate of 2 mm s~') under controlled relative
humidity of 35%. After coating, films were placed in a 50%
RH chamber for 24 h, and followed by 24 h at 60 °C, 24 h
at 130 °C and a final calcination at 350 °C for 2 h (thermal
ramp of 1 °C min~") (M3). Some films were further treated
at 550 °C for 30 min with a “flash” type treatment (M5). All
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the thermal treatments were done in a furnace (INDEF, Cor-
doba, Argentina) under a still air atmosphere. Bilayers were
prepared by deposition of the dense layer and consolidation
at both temperatures (D3 and D5); and successive deposition
of the mesoporous followed by the previously mentioned
heat treatment in order to achieve all combinations (D3M3,
D3M5, D5M3 and D5MS5). Samples without dense layers
were also prepared, namely M3 and M5. All samples were
cut in order to remove the naked ITO region (where the sam-
ple hangs for dipping) and also to remove the bottom zone
where titania accumulates due to capillarity.

Prior to the organic material deposition, samples were
further cleaned in an ethanolic bath for 30 min and then
dried up in an oven at 130 °C for 10 min. To promote pores
degassing, samples were submerged in toluene overnight.
P3HT was used as-purchased (Rieke-Metals) and dissolved
in toluene (10 mg mL™"). Titania films were removed from
the overnight toluene bath and placed directly in the spin
coater to prevent ambient water to adsorb onto the titania
surface. The polymeric solution was deposited onto the film
with 60 s rest period to promote infiltration of the organic
solution into the pores, prior to spinning at 3000 rpm for
1 min. Next, the samples were annealed at 200 °C for 5 min
to eliminate the solvent and allow a deeper penetration of
the polymer.

Consequent P3HT depositions were performed in X1, X2,
%3, X5 and X7 cycles on sample D3MS5 in order to optimize
the solar cell performance. Each cycle involves spin coat-
ing + annealing with a toluene flush prior to the following
P3HT deposition in order to remove the top polymeric layer
that could block empty pores from further impregnation.
The last deposition cycle is not toluene cleaned to provide
for a top hole transporting layer (HTL). PV device fabrica-
tion was finished by thermal evaporation of about 150 nm of
the metallic contact, alternatively Ag and Au, in a vacuum
chamber at Py,yerouna = 1 X 107 torr through a shadow
mask. Solar cell areas were 7.85 X 10 cm?.

J-V measurements were carried out with a Keithley 2602
source meter unit and a solar simulator consisting of a Xenon
lamp and an AM 1.5 filter. 1 sun intensity was calibrated
with an InGaP solar cell provided by the IES (Instituto de
Energia Solar, Universidad Politécnica de Madrid) due to
the similar spectral responsivity.

ITO sheet resistance was measured with a 4-Point Probe
resistivity system from Signatone Corp. The measurement
was performed onto the substrates with finished titania films
prior to cutting for device processing. Probes were situated
onto the naked ITO region that is left unexposed during the
dipping process. Top and cross-section scanning electron
microscopy (SEM) images were obtained with Carl Zeiss
NTS-SUPRA 40SEM.

Mobilities calculated by the Space Charge Limited Cur-
rent (SCLC) were obtained using a Keithley 2602 source.

High voltages are needed in order to reach space charge
regime so as to apply the Mott-Gurney theory for trap-free
materials, by applying the equation (J = (g)oﬂ(Y—;)) where
the dependence of the current density, J, with the applied
voltage, V, follows a quadratic behavior. Here, u is the
mobility, &, and ¢ are the vacuum and material permittiv-
ity, respectively, and L is the titania film thickness. We use
e = 60, according to previously reported values (Stamate
2003). Devices with the structure ITO/TiO,/Au were fabri-
cated for space charge measurements. Au metal contact was
chosen for this experiment instead of Ag because the result-
ing devices were more robust and afforded higher applied
voltages before breaking down.

Impedance measurements were acquired with a Metrohm
Autolab 302N potentiostat, applying a sinusoidal signal
with amplitude of 0.1 V, and a frequency sweep from 1 Hz
to 1 MHz with a logarithmic spacing. The amplitude was
defined to avoid polarization of the sample and the fre-
quency range was the largest possible.

Results and discussion

Solar cells with the structure ITO/TiO,:P3HT/Metal, as
shown in Fig. 1, were fabricated in order to establish the
effect of the titania structure on the photovoltaic perfor-
mance. Here, the dense titania layer behaves as an electron
transporting layer (ETL) and the top P3HT layer is desired
to work as a hole transporting layer (HTL). Both Au and Ag
metals were evaluated as contacts because of their optimum
work function for hybrid photovoltaic devices. Ag contacts
resulted in better device performance than Au, probably
because the latter chemically reacts with the thiophene (see
Supplementary material) (Nambu et al. 2003). To ensure
full infiltration of the polymer inside the titania pores and
provide for a top hole conducting layer of optimum thick-
ness, several spin coating + annealing cycles of the polymer
were performed and fully characterized. The intensity of
the UV-Vis absorbance spectra increases with successive
spin coating depositions (see Supplementary material),
indicating an incremental polymer amount upon successive
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Fig.1 a Schematic representation of inverted device structure Ag/
P3HT(HTL)/P3HT:TiO,/TiO2(ETL)/ITO layers from the top down.
b Energy diagram of each layer corresponding to the device structure
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cycles, inside the titania pores or overflowing as a top layer.
We must note, as detailed earlier, that after each spin coat-
ing—annealing cycle, the top layer is cleaned with a toluene
flush except for the last cycle. This is done in order to ensure
that the polymer fibers depositing on top of the titania do not
block empty pores and allow further filling of empty pore
spaces on the next spin coating cycle.

From the SEM images, top and side view (Fig. 2), we can
observe the effect of successive impregnation cycles of the
polymer over the titania films. The side-view images reveal
that the polymer penetrates inside the pores and overflows
the titania surface when pores are filled, as observed for 5
cycles (x5) where a thick layer of P3HT is visible on top
of the MTTF (~ 150 nm). The top-view images also reveal
this sequence by exhibiting the titania surface coverage. For
X1 cycle, we observe islands of P3HT fibers and nude tita-
nia surface as it appears that the polymer mostly penetrates
inside the pores and little remains on the top layer acting as
HTL. The titania pores are almost fully covered for X3 and
a compact polymer layer in the form of fiber is present for
x5 sample as the HTL becomes thicker.

The solar cells J-V performance for the different poly-
mer cycles with Ag contact was measured and shown in
Fig. 3. For x1 polymer deposition + annealing cycle, we
observe a reduced open circuit voltage, V¢, and similar
photocurrent to the X2 cycles device. The lower Vi is a
consequence of the incomplete coverage of the HTL on the
titania surface as observed in Fig. 2; the top P3HT layer
inhomogeneity allows immediate contact of the Ag electrode
with the titania, producing recombination sites that reduce
the Vioc. On the other hand, the short circuit current density,
Jsc, reaches a maximum for X3 to drop again for x5 and X7
deposits. This type of behavior is typically observed for an
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increase in the hole transporting layer thickness. As P3HT
is accommodated inside the titania pores, the photocurrent
rises due to the increase of the absorbed light as reflected in

Fig.2 Cross-section (top) and top-view (bottom) SEM image of samples with X1, X3 and X5 P3HT depositions
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the absorbance spectra (Supplementary material), more pho-
tons absorbed near the interface means more photogenerated
charges. But if the polymer builds up as a thick top layer, the
photocurrent decreases because the excitons generated far
from the interface may easily recombine before reaching the
titania/P3HT interface. Even though the P3HT is on the back
side of the device, it will have an effect on the back light
reflected at the metallic contact because the optical field is
no longer optimized for the TiO,:P3HT active region. The
device optical field profile can be modeled according to the
transfer matrix optical model for multilayer stacks developed
by Burkhard et al. (2010). For 540 nm (P3HT maximum
absorption wavelength), we can observe a maximum optical
field at the active TiO,:P3HT bulk region for the X3 sample,
whereas for the thicker x5 P3HT layer (ca. 150 nm from the
SEM image) the light intensity in the photoactive bulk is
much lower. Even though the Jg calculation through this
model assumes an internal quantum efficiency, IQE = 100%,
we calculated a 21% lower Jy for the X5 compared to the
X3 (see Fig. 4).
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Fig.4 Simulation of optical field profiles of 540 nm light for devices
with 50 nm (X3) (top) and 150 nm (X5) (bottom) P3HT overlayers

To study the effect of the titania mesostructure on the
device performance, we made devices using three cycles of
P3HT deposits + annealing for optimum performance. We
employed different titania samples prepared by combina-
tion of thermal conditions that were fully characterized in a
previous work by Violi et al. 2012. Figure 5 shows the J-V
characteristic curves under illumination for devices of the
structures: ITO/My:P3HT/P3HT/Ag and ITO/Dx/My:P3HT/
P3HT/Ag. The poor performance of the D5My devices first
strikes attention, in particular because the DSMS5 has been
shown to perform best photocatalytically (Violi et al. 2012),
whereas here it shows zero photocurrent generation with
very poor diode behavior. DSM3 also has a very poor per-
formance with high series resistance. See Table 1 for the
device parameters. On the other hand, the D3My devices
show the best performance. D3MS5 presents higher photocur-
rent than D3M3 as expected from the significant difference
in the accessible pore volume, 29.1% for D3M3 and 49.2%
for D3MS5 according to reference Violi et al. 2012. A higher
pore accessibility favors increased amount of P3HT inside
the titania pores that photogenerate higher current. The pore
diameter (PD) is also tied to the accessible pore volume
(PD:6.7 nm for D3M3 and PD:9.0 nm for D3M5) (Violi
et al. 2012) because the pore size increases due to a sintering
effect from wall surface reconstruction; for smaller pore size,
titania walls are thicker and viceversa. It has also been shown
that heat treatment also accounts for the titania walls crystal-
linity, D3MS5 titania shows polycrystallinity as observed by
SAED (selected area electron diffraction), whereas D3M3
titania appears amorphous (Violi et al. 2012). The thicker
and amorphous walls of the D3M3 films are responsible for
the larger series resistance of the corresponding solar cell
that also impacts on the V. and the fill factor (FF) values.

Devices that employ both mesoporous titania structures
in direct contact with ITO, without the dense layer (M3 and
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Table 1 E]ectr?Cfll output Device 17(%) FF(%) Js(Ma cm™) Voc (V) R,(Q em?) R (10°Qcm?)  ITO

parameters: efficiency (1), fill ’ R R, (Q/0)

factor (FF), short circuit current s

(sc) and open circuit voltage M3 004 3267 024 0.47 49.54 3.16 68

(Ve seies registance () and. 5 005 3675 026 0.51 112.42 3.91 75

shunt resistance (R ) of devices

with titanias: M3, M5, D3M3, D3M3  0.10 3657 040 0.71 76.73 3.98 70

D3MS5, D5SM3, DSM5 D3M5  0.12 4757 047 0.56 25.79 3.63 88
D5M3  0.02 2637  0.16 0.52 1995.26 7.94 74
D5MS5 - - - - - - 60

MS), perform similarly Flnd rather poorly. The dense layer Table 2 SCLC mobilities for Sample s

has a twofold purpose: it behaves as an electron transport ~ the different titanias (10~ em? V' 571

layer that prevents direct contact of the polymer with the

ITO electrode hence impeding recombination, and it also M3 13

works as a structuring agent for the mesoporous structure. — 1.2

Both M3 and M5 have no long range pore order and no TG M

crystallinity is observed from the titania walls, as opposed Eiﬁi 2';

to DxM3 that shows Im3m pore order and DxM5 with both —— (1)'85

grid-like pore structure and wall crystallinity. These two
effects combined (i.e., P3HT exciton recombination at the
ITO surface and lack of pore order and titania crystallinity)
results in high series resistance and poor Jgc. This is com-
patible with the earlier photodegradation studies where M3
and MS5 structures had a mediocre performance compared
to those structures with a dense layer as a structuring layer
(Violi et al. 2012). From all the above, it is evident that
some materials features are desired to improve solar cell
performance, such as pore diameter, accessible porosity and
titania walls crystallinity. However, structural properties are
not enough to predict if materials will have optimum photo-
voltaic performance as evidenced by the lack of photocur-
rent and poor performance of the solar cells fabricated with
the DSM3 and D5MS titanias, respectively. For D5My, it
appears that the extensive heat treatment to the dense layer
modifies energetics such that the titania layer becomes a
blocking layer for electron extraction, whereas it does not
affect the mesoporous layer attributes that yield optimum
photocatalysis as was shown earlier (Violi et al. 2012).

The ITO substrate sheet resistance (R,) was measured for
all samples (Table 1) in order to assess changes of the under-
lying substrate conductivity due to the heat treatment that
could influence the device final performance. The R, are
within 60-80€/0, definitely higher than the untreated ITO
(5-15€/0 as purchased), as expected according to the previ-
ous reported literature that found that post-synthesis anneal-
ing affects the conductivity of the ITO due to changes in the
microstructure (Chen et al. 2014). The detriment of the ITO
conductivity could eventually have a negative impact on the
device performance but it should result in a similar effect for
all samples given that the R, are comparable.

The electron transport properties of thin films were
characterized by the space charge limited current (SCLC)

Jisdace cllad s .
KACST Ay roglal @ Springer

method. Mobilities were extracted by fitting the steady state
J-V curve in the trap free region in forward bias according
to the Mott—Gurney equation (Mott and Gurney 1948). In
Table 2, we present the calculated mobility values. Please
refer to Supplementary material for the J-V data curves
and the fitting method. The higher mobility for the D3M5
sample is in conformity with the solar cells observed best
efficiency. The other titania samples portray similar mobili-
ties, with DSMS5 sample being the lowest. In general, they
all lie within previously reported values for porous titania of
10°t0 107> cm?® v™' s~! (Aduda et al. 2004; Crossland et al.
2013; Dittrich et al. 1998).

Measurement of impedance spectroscopy allows the
understanding of the different MTTF structures from the
electrical point of view and relates the structural character-
istics with an equivalent electronic circuit. Devices in the
form ITO/DxMy/Ag and ITO/My/Ag were studied and the
frequency response analyser (FRA) signals of the complex
impedance Z(w) = Z'(w) + IZ"(w) [where Z'(w) and Z"(w)
are the real and imaginary part of the impedance, respec-
tively], are depicted in Fig. 6a. The resulting impedance for
all samples can be grouped into two distinctive responses
according to the mesoporous layer thermal treatment. M5
and DxMS5 samples show overall higher impedance than
M3 and DxM3 titanias. All samples can be modeled by the
equivalent circuit shown in Fig. 6b. The thin dense layer
does not present an important contribution to the imped-
ance included in the R_. All fitted parameters are presented
in Table 3.

The Rg agrees well with the expected resistance arising
from the ITO to the contact probe, taking into account an
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ITO

ITO sheet resistance of ~70 €2/7 after heat treatment and the
geometrical disposition of contacts and probes, the Ry cal-
culated values would range between 300 and 2400 Q. The
capacitance values for the mesoporous layers (Cm) are all
very similar, as corresponds to capacitors of similar thick-
ness. On the other hand, the resistances found for the
mesoporous layers (R,,) treated at 500 °C are generally
higher than for those treated at lower temperatures. This
effect may be a result of higher resistances arising from thin-
ner titania walls and higher crystallite size with larger grain
boundaries, observed for samples exposed at higher tem-
peratures. A Warburg element is included in the equivalent
circuit to account for moving charges other than electrons,
e.g., ions, such that it follows the equation: (Zy, = %(1 —1)).
The Warburg component may be originated by the diffusion
resulting from the adsorbed water within the mesopore sur-
face given the highly hydrophilic nature of the titania sur-
face. A lower A, corresponds to increased diffusion accord-
ing to the dependence (A,, LD) where D is the diffusion

7

coefficient. Remarkably, samples where the mesoporous
layer was exposed to the same temperatures yield similar A,
values: 1.43, 2.48 and 1.86 x 10™° Q s~ for M5, D3M5
and D5MS5, respectively, and 3.41, 3.62 and
3.41 x 107 Q s~ for M3, D3M3 and D5M3, respectively.
The generally lower A,, for M5 and DxMS5 samples is in
agreement with the reportedly larger pore diameters and
accessible porous volume that would favor diffusion (Violi
et al. 2012). More experiments are underway intended to
study the impedance under different ambient humidity that
will assess more clearly how the water contents affect the
Warburg component.

A constant phase element (CPE) is also included in the
equivalent circuit in order to account for the impedance
behavior at lower frequencies, where (Zqpp = Q%)(i)”). The
fitted Q, and n constants are also presented in Table 3. We
understand that the CPE describes the transport of charges
through the titania interfaces to the subjacent layers. Given
that the n values are close to 1, the CPE resembles a capaci-
tor behavior. Samples with a dense layer include two inter-
faces (ITO/D and D/M) that reflects in higher CPE (lower
Q,), compared to My samples with a single interface and
higher Q,.

Conclusions

Considering the ample application of mesoporous tita-
nia thin films in a diversity of optoelectronic devices, it is
most desired to understand how the MTTFs transport and
extract charges. We have studied, from an electrical point
of view, the introduction of a dense titania layer and pos-
terior heat treatment on sol-gel prepared titanias onto ITO
substrate. We observed that the structure in terms of pore
size and accessibility most influences polymer impregna-
tion in hybrid solar cells such that larger pores and higher
accessible volume produce more efficient cells due to the
increased amount of polymer within the bulk heterojunction.
However, structural properties are not enough to determine
if materials will have optimum photovoltaic performance,
as evidenced by the poor performance of the solar cell fab-
ricated with the DSMS5 titania. This material had the best

:g:’:ﬁ:eg;‘vﬁ;‘f:ieﬁ“ Sample R.(Q) R, (MQ) Cpn () A, (107°Q5s) 0 (10°Q's")

components (see Fig. 6b) M5 289 519 601 1.43 40.1 0.85
D3M5 692 369 660 2.48 337 0.86
D5M5 623 478 517 1.86 30.4 0.88
M3 342 140 500 3.41 372 0.87
D3M3 402 80.9 500 3.62 21.0 0.86
D5M3 583 146 562 3.41 26.4 0.81
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reported photocatalytic performance, according to an earlier
report, but the worst photovoltaic conversion. While pho-
tocatalysis is only a surface effect, in photovoltaics carri-
ers need to migrate through the bulk material and reach the
electrode with no trapping or recombination. The carrier
mobility shows a slender dependence on the titania struc-
tural parameters, with D3M5 presenting a higher mobility,
consistent with a better performance of the solar cells. From
the impedance measurements, we were able to describe the
equivalent electrical circuit for the different titania films. We
observe that the component parameters are mostly domi-
nated by the heat treatment of the mesoporous material and
little information can be extracted on the effect of the dense
layer on the mesoporous titania.
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ARTICLEINFO ABSTRACT

Lead iodide (Pbl,) is a semiconductor with extensive use as an active layer for X-ray detectors and as a precursor
for perovskite solar cells. Here we present a low vacuum method to obtain very uniform Pbl, films with full
substrate coverage. This method consists in the sublimation of Pbl, inside a hot zone and its transport by an Ar
flow to a substrate held at a controlled temperature. Using scanning electron microscopy combined with focused
ion beam and X-ray diffraction we studied the morphology and crystallographic structure of the Pbl, films with
different deposition parameters: substrate and source evaporation temperature, deposition time and substrate
material. At high substrate temperature (80 °C) and low evaporation temperature (310 °C) onto a glass sample,
we obtained dense and smooth Pbl, films showing hexagonal crystals, or platelets, stacked parallel to the
substrate. The choice of the substrate material has a significant impact on the film morphology yielding porous-
like structures with voids within the films for some substrates. A bandgap E, = 2.42eV and Urbach energy
Ey = 34.7 meV were obtained by absorbance measurements, which are comparable to films evaporated in high
vacuum. Photoluminescence studies showed a dependence of the emission energies on the crystal orientation of
the platelets which grow differently depending on the deposition conditions. The results show the ability of the
low pressure vapor phase deposition technique to obtain good film properties, suitable for sensors and optoe-
lectronic devices.

Keywords:

Perovskite solar cell precursors

Low pressure vapor phase deposition
Films growth

1. Introduction

Lead iodide is a wide-gap semiconductor with interesting electro-
optical properties and as such, is widely used for X-ray detectors [1-3].
Recently, this material has received great attention as a precursor for
obtaining metal organic perovskite solar cells [4-7]. In this technology,
the main photoactive material is a perovskite with chemical formula
ABX3, where A is an organic molecule cation, B an inorganic cation like
lead or tin and X the anion, which is a halogen element like iodide or
chlorine. One of the most common perovskites is obtained from the
reaction between lead iodide (Pbl,) and methylammonium iodide
(MAI) that yields the metal organic perovskite CH3NH;PbI;. Typically,
this perovskite is obtained by exposing a previously deposited lead io-
dide film, to MAI from the liquid or vapor phase using a wide variety of
techniques [8-10]. Some studies suggest that the morphology of Pbl,
film influences its reaction with MAI, e.g. it has been shown that un-
reacted Pbl, remains for dense films, but a complete reaction can be

achieved on porous PbI, films [11,12]. The MAI penetration is only a
few nanometers deep for dense films [9,13,14], such that reaction is
inhibited for thicker films.

A variety of deposition methods were used previously for lead io-
dide synthesis to obtain perovskite precursors [8-10], for applications
in X-ray detectors or with the specific purpose to analyze the deposition
and growth properties [15-17], including a carrier gas deposition
method used to obtain lead iodide 2D nanosheets [18]. Each of these
methods has interesting and unique characteristics for lead iodide
processing, although they reveal shortcomings regarding the simulta-
neous accomplishment of fundamental features for large scale produc-
tion of high quality films, such as low initial investment and low
maintenance costs, low material consumption, morphology tuning po-
tential, high reproducibility and one-step processing capability, i.e. no
need for post-deposition treatments.

Here we use the low pressure vapor phase deposition (LP-VPD)
method, which is based on the organic vapor phase deposition (OVPD)
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concept developed since the mid-90s to fabricate organic solar cells and
organic LEDs [19,20]. This method relies on the sublimation of a
compound and its transport by an inert carrier gas towards a cooler
zone where a substrate is located. The process takes place inside a low
vacuum chamber heated externally with a four zone gradient, which
prevents the back diffusion of the sublimed species. Along the vapor
path towards the substrate, the temperature of the chamber is kept
higher than the compound sublimation temperature in order to avoid
condensation on the chamber walls. This feature maximizes material
usage, offering a great advantage compared to conventional evapora-
tion methods, such as vacuum thermal evaporation (VTE). Another
benefit of this technique, in contrast with other gas carrier evaporation
methods [18], is the possibility of fine tuning of the film morphology by
adjusting the deposition parameters such as the substrate temperature,
the back pressure, and the evaporation rate, which can be controlled by
adjusting the source boat temperature and carrier gas flow [21,22]. We
stress that this method is suitable for large substrate manufacturing
[23,24] because it is in principle able to meet industrial standards such
as efficient material usage, low chamber cleaning time, and low initial
investment cost due to the low vacuum system components.

In this work, the LP-VPD method is employed to prepare lead iodide
films on different substrates. This preparation technique allows us to
study the tuning capability of lead iodide structural and morphological
characteristics, by controlling simple parameters such us substrate
temperature, evaporation temperature and deposition time. We use
different substrates such as glass, indium tin oxide (ITO), fluorine
doped tin oxide (FTO) and fluorine doped tin oxide coated with tita-
nium dioxide (TiO,). The selection of substrates used in this work is
based on its potential use as electrodes for perovskite solar cells
[25-27], X-ray detectors [28], or on its use as substrate for optoelec-
tronic characterization [17,29,30]. Structural and morphological
properties are studied by X-ray diffraction (XRD) and scanning electron
microscopy (SEM) combined with focused ion beam (FIB) to obtain
cross section views. Reflectance-transmittance measurements in the
visible spectrum are performed on Pbl, films grown on quartz, to obtain
the absorption coefficient, the optical band gap E, and the Urbach en-
ergy Ey, yielding comparable results to those obtained in Pbl, films
prepared by high vacuum evaporation [31]. The interpretation of room
temperature photoluminescence signal from Pbl, films is also pre-
sented.

2. Experimental details
2.1. LP-VPD setup

Our low pressure vapor phase deposition system was designed and
built in-house. The design of this system meets the needs of being
compact, use of low-cost components and materials, and versatility to
deposit different compounds. Fig. 1 (top) shows schematically the main
components of the system and (bottom) the temperature profile used in
all the depositions and the compound sublimation temperature
(Tsublimation = 300 °C). The chamber is a 50 cm long and 5 cm diameter
borosilicate glass tube. A rotary vane pump is used to generate a va-
cuum up to 0.1 mbar inside the chamber, which is measured with a
digital Pirani gauge. The glass chamber is heated by four 1200 W band
heaters, which are driven by individual PID digital controllers. The
chamber is enclosed in a ceramic cover for thermal isolation. Four
stainless steel source boats are individually mounted on the tip of
stainless steel sheathed thermoresistors, which enable an accurate
measurement of the actual evaporation temperature. These rods may
slide from the cold side (gas inlet) to the evaporation site at the desired
evaporation temperature (see Fig. 1 bottom). The compression fittings
in the inlet head allow the movement of the rods avoiding significant
vacuum drops. In order to prevent cross contamination, the source
boats slide within individual 25cm long and 12mm diameter bor-
osilicate glass tubes, through which the Ar carrier gas flows. An Ar
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bypass flow aids to drag the vapor from the gas inlet to the substrate
holder (gas outlet side), and enables a fine tuning of the background
pressure. The carrier gas flows are measured by rotameters and ad-
justed with needle valves. The substrate holder is a copper cylinder,
which is cooled down with water pumped from a thermostated re-
servoir. A thermoresistor is placed between the substrate holder and the
substrate enabling an accurate measurement of the substrate tempera-
ture.

2.2. PbI; film deposition conditions

Lead iodide (Sigma-Aldrich 99% purity) was deposited as purchased
by LP-VPD. The source evaporation temperature (Teyap), Substrate
temperature (Tg,p,s) and deposition time (t) were varied to evaluate their
impact on the film formation. Background pressure was typically be-
tween 0.4 and 0.8 mbar. A uniform temperature profile from the inlet to
the outlet side of 350, 450, 430 and 400 °C was set. These set points
were measured inside the chamber at the centre of the band heaters.
The Ar flow through the inner tube was fixed at 3 sccm while the bypass
flow was kept at 10scem. These flows raise the operation pressure
between 3.8 and 4.3 mbar.

Commercial glass slides, indium tin oxide (ITO)-coated glass,
fluorine doped tin oxide (FTO)-coated glass and FTO-coated glasses
with a 15-20 nm dense TiO, layer were used as substrates. TiO, was
deposited by spray pyrolysis from Titanium diisopropoxide bis (acet-
ylacetonate) 75 wt% in isopropanol in a 0.2 molar solution followed by
an annealing step on a hotplate at a temperature of 550 °C in air. The
substrates were pre-cleaned with distilled water, isopropyl alcohol and
acetone and dried with nitrogen.

Samples preparation conditions and samples names are presented in
Table 1. On the one hand, we have used two substrate temperatures,
Tsubs = 40 °C and Tyups = 80 °C, which are labeled as cold (C) and hot
(H), respectively. On the other hand, two source evaporation tem-
peratures were used in this work, namely Teyop =310°C and
Tevap = 350°C, corresponding to two different evaporation regimes,
which we designate as slow (S) and fast (F) evaporation rate, respec-
tively. Finally, the number in the samples label indicates the deposition
time t in minutes. As stated above, we designed the experiments bearing
in mind that the deposition chamber should be compatible with in-
dustrial needs, thus requiring that the system remains as simple as
possible to avoid increasing complexity, extra costs and maintenance.
As such, the chosen substrate temperatures span the range of achievable
temperatures using water as cooling fluid, and therefore avoiding the
use of cooling baths or mixtures with alcohols or oils. The chosen
evaporation temperature of 310 °C is a practical lower limit, since using
lower evaporation temperatures (e.g. < 300 °C) would yield too slow
evaporation rates, and therefore very slow deposition rates (< 10 nm/
min) compromising technological interest. On the other hand, the
higher evaporation temperature of 350 °C represents a top limit, since
using even higher evaporation temperatures would increase dramati-
cally the evaporation rate, and consequently the deposition rate too.
This would make it extremely difficult to control the film morphology
and its reproducibility.

2.3. Characterization

Scanning electron microscopy (SEM) analyses were carried out by
using a focused ion beam (FIB)/SEM dual beam system (FEI Helios 600)
at an acceleration voltage of 5 kV. Cross sections of the films were done
with a FIB using Ga-lons with an acceleration voltage of 30 kV. Before
carrying out the cross sections, the region of interest was covered with a
Pt-layer deposited by Electron Beam Induced Deposition (EBID)
(thickness ranging from about 100 nm to 500 nm), hence avoiding da-
mage by imaging or milling with Ga-ions. Above this layer, a second
thicker layer of around 1 to 2 pm of Pt is deposited by Ion Beam Induced
Deposition (IBID), improving the damage resistance and allowing for
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Fig. 1. Schemes of LP-VPD chamber and temperature gradient inside the chamber. See text for detailed descriptions.

Table 1
Summary of samples labels and deposition conditions.

Name Substrate Teubs ['C Tevap ['C] t [min]
HS10 Glass 80 310 10
CS10 Glass 40 310 10
CF5 Glass 40 350 5
CF10 Glass 40 350 10
CF30 Glass 40 350 30
1ITO ITO 80 310 10
FTO FTO 80 310 10
FTO/TiO, FTO/TiO, 80 310 10

preparation of homogeneous cross sections. X-ray diffraction (XRD)
patterns were obtained with an X-ray diffractometer (Rigaku SmartLab
3) equipped with a Cu Ka source, working in Bragg-Brentano geometry
on a flat sample holder. The XRD pattern acquisition was performed
with 0.02° interval steps in the 20 range of 5-70°. The average crys-
tallite size was estimated using Scherrer's equation [32].

Normal incidence transmittance T and reflectance R spectroscopy
were performed using a spectrophotometer composed of a 2nm band-
width reflective diffraction grating monochromator, a filter wheel and
an integration sphere. The extinction coefficient k and the absorption
coefficient a of the Pbl, films were obtained following the methods
described elsewhere [33] and further explained in Section 3.3.

Photoluminescence (PL) measurements were made using a Hitachi
F-7000 fluorometer equipped with a steady-state Xe lamp as the ex-
citation source. The PL spectra were recorded from 500 to 600 nm with
excitation at 350 nm. The slit widths for both excitation and emission
were set to yield a spectral resolution of 3 nm.

3. Results and discussion
3.1. Deposition temperatures effect on film properties

Fig. 2 shows SEM images of the surface and cross section of Pbl,
films prepared with a deposition time of 10 min on glass, at two dif-
ferent evaporation and substrate temperatures. From the bottom to the
top of the cross sections images, it is distinguished the glass substrate,
the PbI; film and the Pt protective coating, which is composed of an
EBID Pt coating (darkest layer) directly onto the Pbl, film and the

thicker IBID Pt layer on top. Samples HS10 and CS10 were obtained at
Tevap Of 310 °C, showing hexagonal platelets that grew with hexagonal
face width (wy,) around 300-600 nm and thicknesses lower than 50 nm
in both samples, suggesting that substrate temperature in the con-
sidered range does not influence the platelet size. In turn, sample CF10,
obtained at a higher Ty, of 350 °C and Ty = 40 °C, has platelets with
a wide spread in their size, ranging from wy, = 0.3 pm to 1.5um and
thickness around 50 nm, which hints that higher evaporation tem-
peratures can yield larger platelet size. As observed in the SEM top view
(Fig. 2), the platelets of sample CF10 have also hexagonal shape, but
their corners become rounded. Cross section of HS10 shows a ~280 nm
thick compact and uniform Pbl, layer suggesting that the majority of
the platelets grow parallel to the substrate, while few of them crystallize
at random angles in relation to the substrate. When decreasing T,s
from 80 °C to 40 °C (HS10 to CS10) a greater amount of platelets align
vertically to the substrate with various orientations (see Fig. 2). The
layer is not as dense as in sample HS10, but the portion of the film
composed only of horizontal platelets (that will be called compact
layer) has a thickness of ~300 nm, which is very similar to sample
HS10. In contrast, when Teyqp rises to 350 °C (CF10), the platelets grow
mostly vertical to the substrate in random orientations and the compact
layer reaches a higher thickness of ~450nm. It is expected that the
increased evaporation rate yields a higher deposition rate and thus
explains the increase in thickness for equal deposition time. Besides, the
SEM images suggest that a higher evaporation rate produces a less or-
dered arrangement of platelets, resulting in large voids within the films.

Fig. 3 shows top and cross section SEM images of Pbl, with de-
position parameters Tsubs = 40 °C, Tevap = 350 °C and varying deposi-
tion times t = 5, 10 and 30 min. The film deposited in 5 min has well
defined single platelets, which are mainly hexagonal and are randomly
arranged on the substrate. As the deposition time increases to 10 min
the platelets begin to lose the hexagonal shape, as stated above, and
differ in size. The corresponding cross section image reveals the pre-
sence of voids inside the film. Finally, the film deposited after 30 min
shows a higher quantity of large clusters that appear as if the hexagons
have grown expanding alongside the edges, therefore completely losing
the geometrical form. Compared to the samples obtained at shorter
deposition times, the crystals have not grown significantly thicker and
remain mostly as vertical platelets that leave large voids in the bulk,
and therefore, yielding a more porous film.

Thickness values were obtained from cross section images, taking
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Fig. 2. (left) Surface SEM images of Pbl, films deposited on glass substrates and (right) their corresponding cross section prepared with FIB. Deposition time was fixed at 10 min, while
substrate temperature (Ty,) varies between 40 and 80 °C and source evaporation temperature (T.,q,) varies between 310 and 350 °C, as indicated in the labels. The 1 um and 5 pm scale
bars apply to images in the left and right columns, respectively. The cross section images were obtained at a tilt angle of 52°. In the top cross section is identified as a reference for all

samples the EBID and IBID Pt protective coatings.

more than 80 points on each image and performing statistical analysis.
Table 2 summarizes the mean thickness of the film and the mean
thickness of the compact layer (portion with horizontal platelets only)
of samples from Fig. 3. Both thicknesses increase with deposition time ¢,
while the relation between compact layer thickness and total film
thickness decreases from 67% to 20%. This is produced because, in later
stages of film growth, the deposition is dominated by the oblique
growth of platelets.

The XRD analysis allows a more general study that enables us to
understand the effect of growth on general crystallographic features.
Figs. 4 and 5 show the diffraction patterns corresponding to samples
HS10, CS10, CF10 and CF5, CF10, CF30, respectively. In Fig. 4 it is also
shown the Pbl, powder diffractogram as a reference, presenting several
diffraction peaks (card number 01-080-1000, ICCD Database). All XRD
patterns show reflection peaks at 26 = 12.6°, 25.4°, 38.6° and 52.3°,
which can be associated with (001), (002), (003) and (004) X-ray dif-
fraction planes of hexagonal crystalline structure of Pbly, respectively
(card number 01-080-1000, ICCD Database). For all thin film samples,
the lowest angle peak is the most intense, indicating that the preferred
hexagonal crystal orientation corresponds to the (001) plane that is
perpendicular to the c-axis. This corresponds to platelets aligning hor-
izontally and parallel to the substrate, as seen from the cross section
SEM images (Figs. 2 and 3). As thickness is increased and the amount of
vertically aligned platelets increase for CF10 and CF30, the peaks cor-
responding to the basal planes, namely (002), (003) and (004) appear
more intense. Other peaks appear in the diffractograms of CF10 and
CF30 (marked with * in Figs. 4 and 5) which can be assigned to the
appearance of distorted platelets or clusters as observed from Fig. 3
(CF10 and CF30). In brief, thick films deposited at Tsups = 40 °C and
Tevap = 350 °C after 10 min or more (CF10 and CF30), appear to form
two domains, a compact region with horizontally aligned platelets and
a top porous zone with randomly aligned vertical platelets and clusters.

Based on Scherrer equation [32], the Full Width at Half Maximum

(FWHM) from the main peak, i.e. (001), of the diffraction patterns is
inversely proportional to the mean crystal size in the compact layer. In
Table 3, the FWHM is compared with average thickness and RMS
roughness from cross section images (estimated in a statistical analysis
similar to that performed for Table 2). The sample with Tg,,s = 80 °C
(HS10) has the lowest RMS roughness and also the largest horizontal
crystals (smallest FWHM in the dataset). Maintaining a low evaporation
temperature (Tevap = 310 °C) and decreasing substrate temperature to
Tsubs = 40°C (CS10) yields films with smaller horizontal crystals,
higher average thickness, and increased roughness.

CS10 and CF5 samples show comparable thickness, RMS roughness
and FWHM. It appears then that substrate temperature produces a
higher impact on crystal and film formation than evaporation tem-
perature. The increase in deposition time at high evaporation rate
(Tevap = 350 °C) does not change significantly the platelet size (CF10).
Nonetheless, it is observed that the platelets accommodate in orienta-
tions different from the substrate plane, yielding larger film roughness.
In all samples prepared at Tg,ps = 40 °C, the roughness represents a 1/3
of average thickness while in the Ty = 80°C sample this relation
decreases to 1/4.

3.2. Effect of substrate choice on film properties

In order to understand the influence of the substrate upon film
formation we deposited Pbl, on glass, ITO-coated glass, FTO-coated
glass and glass/FTO/TiO, substrates. We choose the deposition condi-
tions that produced the most uniform films on glass, namely
Toubs = 80°C, Tevap = 310°C and t = 10min (sample HS10). Fig. 6
shows SEM images of surfaces and the cross-sections prepared with FIB
of films on different substrates. The glass substrate allows the formation
of very compact films. On ITO a compact Pbl, film grew with a more
disordered structure than the same film on glass, and showed a high
roughness compared to its average thickness. The XRD pattern of Pbl,/
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deposition time
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Fig. 3. (left) Surface SEM images and (right) their corresponding cross-section of Pbl, films on glass with a substrate temperature of 40 °C and source evaporation temperature of 350 °C.
Deposition times () are 5 (CF5), 10 (CF10) and 30 (CF30) minutes as shown in the figure. The images of cross sections were obtained at a tilt angle of 52°.

Table 2
Measured parameters from SEM images of cross sections of samples obtained varying
deposition time with Ty, = 40°C and Teyap = 350 °C.

Deposition time Thickness [nm] Compact thickness/film
[min] thickness
Compact layer Film
5 205 305 0.67
10 451 1670 0.27
30 1043 5117 0.20

ITO films (Fig. 7) indicates the presence of other orientations besides
than (001), but the corresponding peaks intensities are very low com-
pared to the (001) peak, highlighting the dominance of the preferential
growth parallel to the substrate. The FWHM values (Table 4) suggest
the presence of smaller crystals of Pbl, onto ITO, which is also observed
by SEM images.

The diffractogram of the Pbl, film deposited on FTO has several
reflection peaks with comparable intensities to the peak corresponding
to the (001) plane. This aims at a non-preferential growth, as suggested
also by the SEM image (Fig. 6(c)), where the crystals have a wide dis-
tribution of orientations. Cross section SEM (Fig. 6(c)) shows a poor
surface coverage and the formation of islands with irregular shapes.
These sites can allow the undesirable contact between a possible upper
layer and FTO. The Pbl, film grown on FTO also presents very low
average thickness (< 100 nm), implying a lower amount of deposited
material in comparison to films grown on other substrates at the same
deposition conditions, which indicates a less affinity between PbI,
vapor and substrate. The higher FWHM (see Table 4) indicates the
formation of smaller crystals, as identified also in the surface SEM

images.

The addition of a TiO, layer between the FTO and the PblI, film is
frequently used in perovskite solar cells, since the TiO, conduction
band has a better alignment with that of perovskite than FTO and thus
the interface acts as an ohmic contact for electrons [34]. The XRD
pattern of FTO/TiO,/Pbl, evidenced the same peaks and relative in-
tensities than FTO/Pbl, with the addition of a peak at 260 = 43°, which
is related to rutile TiO, phase (210) (card number 00-001-1292, ICCD
Database). The value of FWHM (see Table 4) suggests that the addition
of TiO, allows the growth of larger crystals that stack parallel to the
substrate leading to the formation of a compact layer with platelets on
it. The average thickness of Pbl, on TiO,/FTO is comparable to the film
grown on glass, indicating that TiO, increases the substrate affinity
with PbI, vapor.

3.3. Optical characterization

The measurements of transmittance Tpeas and reflectance Ryeas
were made on a Pbl, film grown on quartz, using the same deposition
conditions of sample HS10. This sample can be regarded as optically
flat (or compact) (see Fig. 2), with a thickness d = 289 nm of the
compact layer, and very few crystals barely protruding out of it. The
index of refraction n (not shown here, available on request) and the
extinction coefficient k are involved in the analytical functions for
T(n,k) and R(n,k), obtained from a coherent approach of the layer
system air/layer/(optically thick substrate). Thus, following the
strategy of Denton et al. [33], n and k are obtained by finding the
common roots of the two implicit equations T(,k)-Tpneas = 0 and R
(n,k)-Rmeas = 0, at each measured wavelength value A. The resulting
curve of k() leads to the absorption coefficient obtained as a = 4mk/A.

148



A. Koffman-Frischknecht et al.

Thin Solid Films 653 (2018) 249-257

- i i i ! i =
e powder
E (001) L | (OT? R 3
3 " % 3
= T : . A-l._A_A_A ; L8 S
20 S R T 310°C Tsubs- 80°C, t = 10 min HS10 1
S F .
o F (002) (q03) (004) ]
= > | 3 T N | i | :
L 001) ' : : ' i ' : 1
e il 310°C, T_._=40°C, t=10 min Esib 4
= B evap subs -
8 B 3
ko) —_ﬂ (002) (003) (004) -
= b f + } — + —
C | ®Y T,,,=350°C, T, =40°C,t=10min CF10 ]
N (003) ]
L (002) 4 A (004) 1
-_J L * * * A .
n 1 1 1 L 1 n = n
10 20 30 40 50 60

20 [degree]

Fig. 4. X-ray diffraction patterns of Pbl, samples as powder and as thin films deposited on glass varying source evaporation temperature (Teyap), substrate temperature (Tsbs) with fixed
deposition time t = 10 min. Peaks other than (001), (002), (003) and (004) are marked with *.

When arranged as a Tauc plot [35], defined by (ahv)? where h is
Planck's constant and v is the electromagnetic wave frequency, vs. the
photon energy hv, the bandgap energy E, appears at the photon energy
axis intercept. Fig. 8 shows the obtained Tauc plot, where the linear fit
(dotted line) yields E; = 2.42eV + 0.15eV from the axis intercept.
The error is calculated from statistical error bands derived from the fit.
This approximate value of the bandgap encloses literature values of
Pbl, films obtained by different deposition methods [17,30]. As a
comparison, Fig. 8 shows the data (solid line) obtained by Ahuja et al.
using ellipsometry in Pbl, single crystals [31], where the obtained
room-temperature bandgap is close to 2.34eV.

When plotting the data (circles) of log(a) vs. hv in a broader range of
photon energies, we obtain Fig. 9, that also agrees with the data re-
ported by Ahuja in [31] (solid line). Below the bandgap, the observed
linear portion of this curve reveals the presence of energy band-tails,
originated from shallow electronic defects. This yields a dependence of

Table 3

Quantification of average thickness and RMS roughness from cross-section SEM images
and Full Width at Half Maximum (FWHM) from X-ray diffraction, of samples on glass
varying source evaporation temperature, substrate temperature and deposition time.

Sample name Average thickness [nm] RMS roughness [nm] FWHM (001)
HS10 320 86 0.064
Cs10 380 149 0.101
CF10 1005 368 0.087
CFS 319 133 0.090

the form a « exp(hv/Ey), where Ey, is the so-called Urbach energy [36],
which is found to be Ey = 34.7 meV. Since Ey increases with the defect
concentration in the band tails, we notice that our Pbl, films are not
much more defective than the crystals studied in ref. [31], since both
curves run nearly parallel below the bandgap. In conclusion the optical
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Fig. 5. X-ray diffraction patterns of Pbl, samples on glass varying the deposition time, as indicated in the labels, fixing source evaporation temperature Teyap = 310 °C, and substrate

temperature Tgups =

40 °C. Peaks other than (001), (002), (003) and (004) are marked with *.
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Fig. 6. SEM images of surface and cross-section of Pbl, grown on glass (HS10) (a), ITO (b), FTO (c) and TiO, covered FTO substrates (d). Deposition parameters were fixed as follow:
Tevap = 310°C, Tyyps = 80°C and t = 10 min. Images of cross sections were taken at a sample tilt of 52°.
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Table 4

Quantification of average thickness from cross-section SEM images and Full Width at Half
Maximum (FWHM) from X-ray diffraction, of Pbl, grown on glass, ITO, FTO and FTO/
TiO,.

Substrate Average thickness [nm] FWHM (001)
Glass 320 0.064
1TO 241 0.143
FTO 96 0.216
FTO/TiO, 208 0.141
2 1 v | ¥ I ' I
Konml
N(.)
°
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—
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L
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2.3 24 2.5 2.6
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Fig. 8. Tauc plot of Pbl, film grown on quartz (data represented with open circles),
showing the bandgap value at the axis intercept (linear fit shown by the dashed line).
Data from reference [31] (solid line) are also presented for comparison.
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Fig. 9. Dependence of log(a) vs. photon energy for Pbl, film grown on quartz (data re-
presented with open circles). Data from reference [31] (solid line) are also presented for
comparison. Below the gap, a linear dependence is shown by the dashed line, yielding the
Urbach energy (see text for details).

characterizations show that, qualitatively, the obtained Pbl, films are
consistent with the optical properties of crystalline Pbl,, suggesting
relatively high purity of the obtained crystallites.

3.4. Room temperature photoluminescence

Room temperature photoluminescent spectra of the Pbl, samples
deposited on glass were obtained, as shown in Fig. 10. The PL spectra
are highly dependent on the fabrication conditions and hence on the
crystallization. Films with similar thickness and RMS, CS10 and CF5 as
presented in Section 3.1, show similar PL curves. The emission peak at
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Fig. 10. Room temperature photoluminescent (PL) spectra of Pbl, films grown on glass,
varying source evaporation temperature (Teyap) and deposition time (t). Substrate tem-
perature was fixed to 40 °C.

525 nm is somewhat augmented for the CF5, likely due to the increased
amount of the vertically oriented platelets as observed from the SEM
images in Figs. 2 and 3. The 525 nm emission peak becomes more in-
tense as the amount of vertically aligned platelets increases, whereas
the other two peaks at 550 and 560 nm may correspond to the emission
from the horizontally aligned crystal orientation. As the film thickness
grows by deposition during 10 and 30 min for the Teyap = 350 °C (CF10
and CF30 samples respectively), the 525 nm signal red shifts into 533
and 537 nm respectively, while the lower energy luminescent signals
have minimal contribution and appear as shoulders. The horizontally
aligned platelets, despite constituting the thick and dense bottom PbI,
layer that includes a great amount of material and yields a pre-
ponderant (001) signal in XRD (see Fig. 5), become buried underneath a
growing amount of vertically aligned platelets and their PL signal
faints.

Films grown on ITO were also studied and their PL spectrum cer-
tainly differs from the films prepared under the same evaporation
conditions on glass (see Fig. 11). For ITO, the high energy transition
becomes more intense than the lower energy signals and also red shifts;
whereas the opposite is observed for films prepared on glass. From the
SEM images above, we have established that for films fabricated on
ITO, the amount of vertically aligned hexagonal crystals is much higher
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Fig. 11. Room temperature photoluminescent (PL) spectra of Pbl, films grown on glass
(HS10) and ITO. Deposition parameters were fixed as follow: T, =310°C,
Tsubs = 80 °C and deposition time () 10 min.
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than for the same films on glass (Fig. 6). This is consistent with the
unveiling of the high energy transition, in a similar fashion than in
Fig. 10, which becomes stronger for larger amount of vertical platelets.

4. Conclusions

In this work we introduced the low pressure vapor phase deposition
method to control the morphology of Pbl, films grown on different
substrates. All the samples have shown a full and uniform coverage of
the 2cm? substrates. On the one hand, compact layers with ordered
stack of platelets parallel to the glass substrate were obtained at high
substrate temperature (80°C) and low evaporation temperature
(310 °C). On the other hand, porous films comprising a bottom compact
layer with a disordered arrangement of platelets were deposited on
glass at low substrate temperature (40 °C) and high evaporation tem-
perature (350 °C).

Films deposited on ITO- and FTO-coated glasses were rougher than
the corresponding film prepared on glass, as seen by a strongly ran-
domized orientation of the platelets. Incorporating a thin TiO, layer on
FTO allows the formation of a compact layer and larger crystals, sug-
gesting a better affinity between TiO, and Pbl, vapor, than FTO and
PbI, vapor.

The LP-VPD capability to fine tune the morphology of the PbI, thin
films has a significant technological impact for the fabrication of op-
toelectronic devices. For example, porous films should be helpful for the
complete reaction of Pbl, with MAI for obtaining metal organic per-
ovskite for photovoltaic applications. In turn, better electronic transport
properties can be obtained from denser Pbl, films with less disorder
which can be beneficial for Pbl, active layers in X-ray detectors.
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