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En este trabajo de tesis se prepararon películas mesoporosas de dióxido de titanio mesoporoso 

(TiO2-mp) preparadas por el método de sol-gel, utilizando diferentes porcentajes del polímero 

polivinilpirrolidona (PVP), el cual funciona como inductor de porosidad en el material y depositadas 

por la técnica de spin-coating. Se hicieron tratamientos térmicos de 120 a 600 °C por 1 y 3 horas. A 

temperaturas mayores de 500 °C y con la ayuda de la técnica de difracción de rayos x (DRX) se 

confirmó que se presentan picos definidos de la fase Anatasa con estructura tetragonal, con 

tamaños de cristal de 19.5-21 nm. Los análisis de morfología de superficie arrojaron que el rango 

de tamaño de poros osciló entre 15-30 nm. Se estimó la porosidad volumétrica por primera vez 

usando la teoría de promedio volumétrico con la ayuda de análisis de índice de refracción. Se 

estimó que la porosidad de las películas varía entre 40.3-43.6% cuando las revoluciones por 

minuto (rpm) del spin-coating variaron de 1000-2500. Estas películas TiO2-mp se utilizaron como 

capas soporte y transportadores de electrones para dos tipos de celdas:  

1) celdas sensibilizadas de puntos cuánticos. Para este tipo de celdas se prepararon hetero 

uniones de seleniuro sulfuro de antimonio (Sb2(SxSe1-x)3) en estado sólido como material 

absorbedor con capas sensibilizadoras de sulfuro de cadmio (CdS) depositadas sobre el TiO2-mp. 

El CdS se depositó por la técnica succesive ionic layer adsorption and reaction (SILAR) y el 

(Sb2(SxSe1-x)3 por la técnica de baño químico (CBD). Se observó que el aumento de capas 

sensibilizadoras de CdS mejoran el desempeño fotovoltaico, debido a la reducción de Sb2O3 y al 

promover una mejor nucleación del (Sb2(SxSe1-x)3 durante el baño químico. El mejor resultado 

fotovoltaico se obtuvo con una celda fabricada a 30 ciclos de CdS (CdS-30). Esta produjo un 

voltaje de 434 mV, una densidad de corriente de 9.73 mA/cm2 y una eficiencia de 1.69%. 

2) celdas de perovskita. Se fabricaron diferentes combinaciones de celdas, variando el material 

transportador de huecos (HTL, hole transport layer, por sus siglas en inglés), para lo cual se usaron 

el Poli (3-hexiltiofeno-2,-5-diil) (P3HT) y el spiro-MeOTAD y el porcentaje de PVP incorporado. Para 

las celdas con P3HT se utilizaron películas mesoporosas al 20% de PVP variando las rpm’s en el 

proceso de spin-coating. Con esto se correlacionó, el espesor y la porosidad volumétrica (se 

reportará el método de porosidad volumétrica) con la eficiencia final del dispositivo. Se encontró 

que las celdas preparadas a 1500 y 2000 rpm, tuvieron un espesor de 203, 168 nm y una eficiencia 

de 1.24 y 2.14% respectivamente. La mejor celda con esta configuración se obtuvo a 1000 rpm 

(308 nm de espesor y 41.6 % de porosidad), la cual presentó una densidad de corriente de 17.15 

mA/cm2, generando un 6.29% de eficiencia. Al cambiar el HTL por spiro-MeOTAD, así como 

aumentar la porosidad del material se obtuvo el mejor dispositivo con 0.96 V, densidad de corriente 

de 24.08 mA/cm2, un factor de llenado de 49.22 y una eficiencia del 11.37%.  
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In this thesis’s work mesoporous titanium dioxide films (TiO2-mp) were prepared with sol-gel 

method, using different percentages of the polymer polyvinylpyrrolidone (PVP), which works as a 

inducer of the porosity, and they were deposited by the spin-coating technique. It was done several 

thermal treatments at 120 to 600 °C for 1 and 3 hours. At temperatures of 500 °C it was confirmed 

the well-defined peaks of anatase with a tetragonal structure with crystal size of 19.5-21 nm with the 

x-ray diffraction (XRD). The top view morphology analysis of the films showed a range of porous 

sized between 15-30 nm. It was estimated for the first time the volumetric porosity of the material, 

using the volume porosity average by using the refractive index. The porosity estimated showed a 

result of 40.3% and 43-6%, the revolutions per minute (rpm) varied from 1000-2500. These films of 

TiO2-mp were used as a scaffold and electro transport layers for two types of solar cells:  

1) sensitized solar cells with quantum dots. For this type of solar cells, heterojunctions of antimony 

sulfide-selenide (Sb2(SxSe1-x)3) were prepared in solid solution as the absorbing material and 

cadmium sulfide (CdS) as a sensitized layer deposited by the successive ionic layer adsorption and 

reaction (SILAR) technique and the (Sb2(SxSe1-x)3) with chemical bath deposition. It was shown by 

increasing the number of CdS layers the photovoltaic performance was improved by the reduction 

of the Sb2O3 and promoting a better nucleation with the (Sb2(SxSe1-x)3) at the chemical bath. The 

best photovoltaic performance was obtained with a solar cell with 30 cycles of CdS (CdS-30), a 

voltage of 434 mV, current density of 9.73 mA/cm2 and an efficiency of 1.69%.  

 

2) Perovskite solar cells. Several solar cells were fabricated varying the hole transport material, for 

that reason it was used the Poly(3-hexylthiophene-2,5-diyl) (P3HT) and the spiro-MeOTAD and a 

variation of the percentage of the PVP was used. For the solar cells with P3HT it was used a 20% 

of PVP and the variation of the rpm at the spin-coating process. With this was possible to correlate 

the thickness, the volume porosity (it will be reported) and the efficiency of the device. For solar 

cells prepared at 1500 and 2000 rpm, were obtained a 203 and 168 of thicknesses and efficiencies 

of 1.24% and 2.14% respectively. The best solar cell performance was at 1000 rpm and it showed a 

308 nm of thickness as well a 41.6% of porosity. This one showed a current density of 17.15 

mA/cm2, generating a 6.29% of efficiency.  By changing the HTL for the spiro-MeOTAD, as well 

increasing the porosity of the material it was possible to obtained a device with a current density of 

24.08%, a fill factor of 49.22 and an efficiency of 11.37%.  
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la técnica de spin-coating y la vi por evaporación térmica. 

Figura 31: Fabricación del dispositivo final: a) TiO2 capa compacta, b) TiO2 

mesoporoso, c) perovskita de dos pasos, d) hole transport layer/material, P3HT ó 

Spiro-MeOTAD y e) contactos de oro.  

Figura 32: Películas de TiO2-mp obtenidas a 1000 rpm por spin-coating, con 

tratamiento térmico a temperaturas de 300 a 600 °C por 1 y 3 horas depositadas 

sobre vidrio Corning: a) transmitancia y b) reflectancia.  

Figura 33: Absorbancia de películas de TiO2-mp obtenidas por spin-coating a 

1000 rpm, con tratamiento térmico a temperaturas de 300 a 600 °C por 1 y 3 horas 

depositadas sobre vidrio Corning: a) espectro a con longitud de onda de 300-1000 

nm y b) espectro a con longitud de onda de 300-400 nm.  

Figura 34: Espectro termogravimétrico (TGA) de la Polivinilpirrolidona (PVP).  

Figura 35: Espectros de FTIR de: a) polvo del PVP utilizado. Películas de TiO2-mp 

sobre vidrio con tratamientos térmicos por un periodo de 1 hora a temperaturas de: 

b) 120 °C, c) 300 °C, d) 400 °C y e) 500 °C.  

Figura 36: índice de refracción de películas de TiO2-mp depositadas sobre silicio a 

diferentes revoluciones por minuto, con tratamiento térmico de 550 °C por 3 horas.  

Figura 37: Espesores de películas obtenidos por las técnicas de perfilometría y 
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elipsometría del TiO2-mp depositadas sobre silicio y vidrio a diferentes 

revoluciones por minuto, con tratamiento térmico de 550 °C por 3 horas. Las 

barras indican el valor mayor y menor de los valores promediados.  

Figura 38: Espectros de difracción de rayos X (DRX) de películas de TiO2-mp: a) 

120 °C-30 minutos, b) 300 °C-1 hora, c) 400 °C-1 hora d) 500 °C-1 hora, e) 500 

°C-3 horas, f) 550 °C-1 hora, g) 550 °C-3 horas, h) 600 °C-1 hora e i) 600 °C-3 

horas.  

Figura 39: Tamaños de cristal de las películas de TiO2 mp por spin-coating a 

diferentes temperaturas y tiempos de tratamiento térmico en correspondencia con 

la figura 38.  

Figura 40: Espectros de difracción de rayos X (DRX) de las mejores 3 condiciones 

del TiO2-mp: a) 500 °C-1, b) 550 °C y 600 °C. Todas fueron horneadas por 3 

horas.  

Figura 41: Micrografías de SEM de películas de TiO2-mp: a) muestra depositada a 

1000 rpm por spin-coating, tratada térmicamente a 500 °C-1 hora y b) conteos de 

partículas de la muestra 41.a.  

Figura 42: Micrografías de SEM de películas de TiO2-mp, depositadas a 1000 rpm 

por spin- coating, tratadas térmicamente a diferentes temperaturas: a) 500 °C-3 

horas, b) 550 °C-1 hora, c) 550 °C-3 horas, d) 600 °C-1 hora y e) 600 °C-3 horas.  

Figura 43: Micrografías de SEM de películas de TiO2-mp, depositadas a 

diferentes rpm’s: a) 2500, b) 2000 c) 1500 d) 1000 y e) 500. Todas fueron tratadas 

térmicamente a 550 °C-3 horas. 

Figura 44: Gráfico para estimar la brecha de energía (Eg) de muestras de TiO2-mp 

a diferentes temperaturas de tratamiento térmico por periodo de 1 hora.  
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Figura 45: Transmitancia y reflectancia de películas TiO2-mp preparadas a 

diferentes velocidades de giro (500,1000, 1500, 2000 y 2500 rpm) por spin-coating 

y a diferentes % de PVP: a) 25%, b) 30%, c) 40% y d) 50%.  

Figura 46: Índice de refracción de películas TiO2-mp preparadas a diferentes 

velocidades de giro (500,1000, 1500, 2000 y 2500 rpm) por spin-coating y a 

diferentes % de PVP: a) 25%, b) 30%, c) 40% y d) 50%. 

Figura 47: Índice de refracción de películas TiO2-mp preparadas a diferentes 

velocidades de giro (500,1000, 1500, 2000 y 2500 rpm) por spin-coating y a 

diferentes % de PVP: a) 25%, b) 30%, c) 40% y d) 50%. Valores tomados a 800 

nm de longitud de onda (figura 46).  

Figura 48: Espesor por pefilometría de películas TiO2-mp preparadas a 

velocidades de giro de 500 a 2500 rpm por spin-coating y a porcentajes de PVP 

del 25 al 50 (tablas 5-8). 

Figura 49: Espesor por elipsometría de películas TiO2-mp preparadas a 

velocidades de giro de 500 a 2500 rpm por spin-coating y a porcentajes de PVP 

del 25 al 50 (tablas 5-8). 

Figura 50: Micrografías de sección transversal del TiO2-mp con PVP al 25%.  

Figura 51: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con 

tratamiento térmico a 500 ◦C-1 hora y sensibilizadas con CdS a 5,10,15 y 20 

ciclos. 

Figura 52: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con 

tratamiento térmico a 500 ◦C-1 hora, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20 ciclos y 

con depósito de (Sb2(SxSe1-x)3). 

Figura 53: Curvas de voltaje vs densidad de corriente de celdas con 

configuración: ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR(5,10,15 y 

20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 
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Figura 54: Porcentaje de eficiencia cuántica de celdas con configuración: 

ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr), variando los ciclos de SILAR de CdS 

(5,10,15 y 20) con Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Figura 55: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con 

tratamiento térmico a 500 ◦C-1 hora, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20 ciclos 

sobre FTO.  

Figura 56: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con 

tratamiento térmico a 500 ◦C-1 hora, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20 ciclos y 

con depósito de (Sb2(SxSe1-x)3) sobre FTO. 

Figura 57: Curvas de voltaje VS densidad de corriente de celdas con 

configuración: FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR(5,10,15 y 

20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Figura 58: Porcentaje de eficiencia cuántica de celdas con configuración: 

FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr), variando los ciclos de SILAR de CdS 

(5,10,15 y 20) con Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Figura 59: Esquema representativo de la configuración de la celda solar serie 3. 

Figura 60: Fotografías digitales de las celdas preparadas a distintas condiciones: 

a)FTO/TiO2-CC/TiO2-mp/CdS(0)/Sb2(SxSe1-x)3/Ag/C, b) FTO/TiO2-CC/TiO2-

mp/CdS(10)/Sb2(SxSe1-x)3/Ag/C y c) FTO/TiO2-CC/TiO2-mp/CdS(20)/Sb2(SxSe1-

x)3/Ag/C. 

Figura 61: Imágenes del MEB de morfología de la superficie de la celda solar 

TiO2-mp tratado térmicamente a 550 ◦C en aire por 3 horas con el sensibilizado de 

CdS a 30 ciclos: a) 1.5 kVx50,000 aumentos y b) 1.5 kVx100,000 aumentos. 

Figura 62: Imágenes del MEB de morfología de la superficie de la celda solar 

TiO2-mp tratado térmicamente a 550 ◦C en aire por 3 horas con sensibilizado de 
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CdS a 20 ciclos y el depósito del Sb2(SxSe1-x)3: a) 1.5 kVx50,000 aumentos y b) 

1.5 kVx100,000 aumentos. 

Figura 63: Patrones de difracción de rayos X de Sb2(SxSe1-x)3 medidas a 

diferentes ángulos de incidencia, sin contactos de grafito.  

Figura 64: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con 

tratamiento térmico a 550 ◦C-3 horas, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20,25,30 

ciclos, sin Sb2(SxSe1-x)3. 

Figura 65: Absorbancia óptica de celdas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 

550 ◦C, 3 horas, variando los ciclos de inmersión de CdS. Las líneas gruesas y 

delgadas corresponden a la estructura FTO/TiO2-cc/TiO2-mp/CdS con y sin el 

Sb2(SxSe1-x)3 respectivamente. 

Figura 66: Curvas de voltaje VS densidad de corriente de celdas con 

configuración: FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas)/CdS-

SILAR(5,10,15,20,25 y 30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Figura 67: Porcentaje de eficiencia cuántica de celdas con configuración: 

FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas), variando los ciclos de SILAR de 

CdS (5,10,15, 20, 25 y 30) con Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Figura 68: Cálculo de ⌈−ℎ𝜈 ln  (1 − 𝐸𝑄𝐸)⌉
2

3  vs la energía del fotón de la celda: 

FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas)/CdS (30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Figura 69: Esquema general de las celdas de perovskita híbrida basada en TiO2-

mp.  

Figura 70: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de 

perovskita, variando la velocidad de giro del spin-coating del depósito del TiO2-mp.  

Figura 71: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de 

pevoskita, variando el porcentaje de PVP en la solución precursora del TiO2-mp. 
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FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25-50%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80nm. 

Figura 72: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de 

perovskita de configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25%)/Perovskita/Spiro-

MeOTAD/Au-80nm. Usando 0.5 mL de solución precursora de TiO2-mp (PVP 

25%). 

Figura 73: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de 

perovskita de configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25%)/Perovskita/Spiro-

MeOTAD/Au-80nm. Usando 1 mL de solución precursora del TiO2-mp (PVP 25%).  

Figura 74: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de 

perovskita de configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP20%)/Perovskita/Spiro-

MeOTAD/Au-80nm (optimización de todos los parámetros).
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1.1 Perspectivas globales de energía  

La población mundial estimada en el año de 1950 fue 2.5 billones de habitantes 

[1], para el año 2015 alcanzó la cifra de 7.3 billones, siendo el continente asiático 

uno de los más poblados ya que contribuyó en el 58% del total de la población de 

acuerdo a los datos de la ONU [2]. Es por ello que se han tomado diversas 

medidas para frenar el crecimiento acelerado de la población de los últimos años.  

Un claro ejemplo fue el de China que al ser el país más poblado del mundo desde 

1950, en el año de 1979 optó por la política del hijo único como una medida de 

control de natalidad [3,4] y que terminó a finales de año 2015. 

Aun cuando otras políticas se han implementado en el mundo con la finalidad de 

reducir la población mundial, se proyecta que para el año 2050 se tendrá un 

crecimiento del 32% (9.7 billones) y para el 2100 del 53% (11.2 billones) 

comparado con el año 2015 [2]. 

Este incremento de habitantes tiene un alto impacto en los problemas mundiales, 

ya que al haber más pobladores se entiende que éstos necesitarán de más 

bienes, servicios y serán producidos mediante las múltiples actividades 

económicas de cada país. Para poder llevarlas a cabo, éstas en su gran mayoría 

requieren de energía proveniente de combustibles fósiles como carbono, petróleo 

y gas natural.  

La demanda energética global de acuerdo al modelo de Hoffert M. [5] en 1990 era 

de 10 terawatts (TW ó 1012 W), en el 2015 fue un promedio de 18 TW es decir ésta 

aumentó casi al doble. Pero esta cifra se prevé que cambie de manera muy rápida 

Capítulo 1: Introducción 
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ya que para el año 2040 se tiene la proyección de una demanda entre 28-34 TW y 

para el año 2100 de aproximadamente 46 TW.  

Esta demanda esperada de consumo de energía se ilustra en la figura 1, donde 

también es posible observar la predicción de los tipos de energía que sustentarán 

la demanda.  

Figura 1: Demanda esperada de consumo de energía hasta el año 2100. Las etiquetas de WRE 

son las concentraciones máximas permitidas de fuentes de energía fósiles de CO2 atmosférico en 

partes por millón (ppm) [6]. 

 

Como se observa la demanda esperada podrá ser sustentada con energías como: 

gas, petróleo, carbón, energía nuclear y energías renovables en diferente escala 

cada una. Las líneas con las etiquetas “WRE” significan los niveles máximos 

permitidos de fuentes de energías fósiles, para estabilizar a la atmósfera de 

concentraciones de CO2 a 350, 450, 550, 650, 750 partes por millón (ppm) por 

radio atómico de acuerdo al modelo de Wigley, Richels y Edmonds [7]. La etiqueta 

IS92a corresponde a uno de los seis escenarios propuestos (a-f) por la 

Intergovernmental Panel on Climate Change (IPCC, por sus siglas en inglés) en 
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1992 que estima el crecimiento de la energía renovable para el año 2100 (en este 

caso en particular). Esto quiere decir que al tener una menor concentración de 

CO2 estabilizada se podrá reducir el aumento acelerado de la temperatura, ya que 

en los últimos 30 años ha aumentado alrededor de 0.15 ºC/década (figura 2). 

    

Figura 2: Anomalía de temperatura global en Celsius (°) de 1880 al 2020 [8]. 

 

En la figura 2 se puede apreciar que en las décadas de 1940-1970 se presentan 

las primeras variaciones considerables de la temperatura global, esto debido a 

varias razones como el rápido crecimiento económico después de la segunda 

guerra mundial, el uso de aerosoles y el efecto de emisión de gases de 

invernadero por mencionar algunas. El consumo de combustibles acelerado no es 

en lo absoluto nada nuevo ya que ha existido desde la revolución Industrial y hasta 

la fecha, de acuerdo a los reportes de la Agencia Internacional de Energía [9]. Otro 



4 
 

término bastante conocido es el de crisis energética que se entiende como el 

aumento de precio del suministro de fuentes energéticas, como el petróleo, 

provocando su poca o nula disponibilidad; y que de acuerdo a los datos históricos 

la primera crisis de petróleo se presentó en el año de 1973 cuando el gobierno 

árabe uno de los principales proveedores de petróleo en el mundo aumentó los 

precios en un 400% a países que habían apoyado a Israel durante la guerra de 

Yom Kipur. Estos países incluían Estados Unidos de América (E.U.A.) y aliados de 

Europa Occidental [10,11].  Además de las crisis energéticas citadas en los años 

1973 y 1979, otros acontecimientos han tenido gran impacto en el mundo, por 

ejemplo, en el año de 1990 el dióxido de carbono (CO2) tuvo una concentración de 

353 partes por millón por volumen (ppmv) [12,13], aumentando cerca del 25% 

comparado con la época preindustrial (1750-1800) el cual fue de 280 ppmv.  

Otro ejemplo de gran impacto ambiental fue la erupción del volcán Pinatubo tras 

alrededor de 500 años de inactividad ubicado en Filipinas en 1991 (una de las más 

catastróficas) [14]; causando que la temperatura global bajara en un promedio de 

0.5 grados Celsius [15] y aumentara en una cantidad considerable los gases en la 

estratósfera deteriorando aún más la capa de ozono. Para el año de 1998 se 

observó otro fenómeno inusual llamado el Niño, el cual afectó al mundo desde el 

año de 1997 e hizo que el año de 1998 fuera considerado uno de los años más 

calientes del siglo XX. Desde entonces la temperatura global mundial sigue en 

aumento y de acuerdo a la NASA [16] los 9 años más calientes desde 1880 son 

entre el año 2000 y el año 2016 (figura 2).   

Acontecimientos como la crisis energética de 1973 llevó a E.U.A. a replantearse 

diversos aspectos sobre el consumo energético del país y la búsqueda de 

soluciones a corto y largo plazo. Una de estas acciones tomadas fue aprobar 

normas relacionadas al aumento del kilometraje en al menos el doble de su 

eficiencia de los coches producidos (en promedio eran de 13.5 millas/galón). Otro 

cambio trascendental derivado, fue la búsqueda de otras fuentes de energías, 

como las energías renovables o también llamadas alternas para el abastecimiento 
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de las necesidades del país. Y surge así la primera ocasión en que un país enfoca 

su atención a este tipo de energías. 

Como se explicó brevemente el abuso desmesurado de los bienes naturales, la 

sobrepoblación, la demanda energética a lo largo de los años entre otros aspectos 

han ocasionado alteraciones en la temperatura, en los ciclos naturales, en los 

niveles de concentración de CO2, etc. Por esta razón, es de suma importancia la 

búsqueda de otras fuentes de energías que no dañen, contaminen y/o alteren el 

medio ambiente, además de que puedan cubrir las necesidades de la demanda 

energética actual y futura.  

 

1.1.2 Energía en México: Pasado y presente 

En cuanto a México se refiere, la producción/generación de energía se dio a 

comienzo a finales del siglo XIX cuando se utilizó por primera ocasión una planta 

generadora en el año de 1879. A principios del siglo XX México contaba con una 

capacidad de apenas 31 Mega watts (MW ó 106 W) [17], esta generación pronto se 

desarrolló de tal manera que entre los años de 1970 y 1980 se tenía una 

capacidad instalada de 17,360 MW, en 1991 la cifra ascendió a 26,797 MW y en el 

año 2000 la capacidad fue de 35,385 MW [18,19], es decir creció cerca de 1000 

veces más comparada con sus inicios.  

Para el año 2005 se aprobó una iniciativa legislativa llamada LAFRE (Ley para el 

Aprovechamiento de las Fuentes Renovables de Energía) [20] y estableció que 

para el año 2012 la participación de las energías renovables sería de un 8%, sin 

incluir las hidroeléctricas, las cuales ya estaban operando años pasados. En el 

año 2012 la generación total fue de 39,362 MW [21] y comparada con el año 2000 

el crecimiento fue relativamente bajo, pero por primera ocasión se incluyó la 

energía alterna solar fotovoltaica. Del total de la generación del año 2012 el 

65.02% fue proveniente de hidrocarburos y el 34.98% de fuentes alternas, dentro 
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de las fuentes alternas la producción fotovoltaica fue de tan solo 0.0025%. Para 

finales del año 2014, el Sector Eléctrico Nacional (SEN) tuvo una capacidad 

instalada eléctrica de 65,451.8 MW, el cual el 83.1% (54,366. 9 MW) fue generado 

por la Comisión Federal de Electricidad (CFE), el 8.9% del autoabastecimiento, 

5.4% de la cogeneración, 1.9% de exportación y el restante de usos propios 

continuos y pequeña producción.  

Esta capacidad de generación de electricidad a disposición de CFE se diversifica 

en 10 tipos de tecnologías como: vapor (combustóleo y gas), carboeléctrica, 

geotermoeléctrica, ciclo combinado, turbogas, combustión interna, hidroeléctrica, 

eoloeléctrica, nucleoeléctrica y solar fotovoltaica [22]. De la cantidad de 54,366 

MW del año 2014 producido por CFE, 12,268.4 MW provino de la hidroeléctrica, 

11,398.6 de vapor (combustóleo y gas) y 6 MW de solar fotovoltaica por 

mencionar sólo algunas fuentes. Estas cifras reflejan el aumento de la producción 

de generación de electricidad en el país y de la búsqueda de nuevas fuentes de 

energía, como las renovables una vez más [23,24].  

 

1.2 Energías renovables  

Las energías renovables han sido en el pasado un factor clave en la generación 

de energías limpias y a nivel mundial cada vez más crece su participación ya que 

poseen un papel muy importante para poder cubrir la demanda de energía futura 

debido a que provienen de recursos inagotables y se caracterizan por no emitir 

gases de invernadero como el dióxido de carbono (CO2), óxido nitroso (N2O), 

hidrofluorocarbonos (HFC) y clorofluorocarbonos (CFC). 

Los diferentes tipos de energías renovables son: eólica, geotermia, biomasa, solar 

e hidráulica. Pero es la solar una de las más destacadas y más estudiadas. La 

energía solar es proveniente de una fuente inagotable (el sol), es la encargada de 

llevar a cabo múltiples actividades cotidianas indispensables en la tierra como: la 
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fotosíntesis, el ciclo del agua, la temperatura, las estaciones, etc. Por sí sola tiene 

la capacidad de satisfacer todas las energías del planeta, ya que el Sol provee 

alrededor de 120,000 TW [25] diarios a la superficie terrestre, lo cual es cerca de 

6600 veces más lo que la población consume en un año, por ejemplo, en el año 

2014 fue de 18 TW ó 13,699 Mtoe (Million Tonnes of Oil Equivalent) [26].  

 

1.2.1 Ubicación geográfica  

La ubicación geográfica forma parte clave del desempeño solar de un país y de 

acuerdo a la EPIA (European Photovoltaic Industry Association), son 66 los países 

con mayor potencial en proyectos de energía solar, esto debido a que se 

encuentran el cinturón solar [27]. La figura 3 muestra la energía solar recibida en 

el mundo, la gran mayoría de los países (excepto los países con latitudes arriba de 

45 ºN o por debajo de 45 ºS) son parte de una radiación anual de 1,600 kWh/m2 

[28]. La irradiancia efectiva solar puede tener un promedio anual de valores 

mínimos de 0.06 kW/m2 (≈500 kWh/m2/año) en las latitudes más altas y máximos 

de 0.25 kW/m2 (≈2,200 kWh/m2/año) en altitudes bajas [28,29]. Los lugares con 

estas características son conocidos como puntos “calientes” como el desierto de 

Mojave (EUA), los desiertos del Sahara y Kalahari (África), el desierto Atacama 

(Chile), el Medio Oriente (Arabia Saudita, Emiratos Árabes Unidos, Irak, Irán, Siria, 

Kuwait, etc..) y el Noroeste de Australia [30]. 
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Figura 3: Mapa mundial de la radiación solar [30]. 

 

1.2.2 Energía renovable: Solar 

La energía renovable solar se divide en tres categorías principalmente:1) pasiva y 

activa; 2) térmica y fotovoltaica; 3) concentración y sin concentración [28]. 

La energía pasiva colecta la energía del sol sin convertirla en calor o la luz en 

otras formas. Por ejemplo, al maximizar la luz del día o del calor de acuerdo al 

diseño de la infraestructura de construcciones [31,32].  Por el otro lado, la energía 

activa se refiere a explotar la energía para convertirla o almacenarla para otras 

aplicaciones y se clasifica en dos grupos principalmente: (a) fotovoltaica y (b) solar 

térmica. La energía fotovoltaica es aquella que absorbe la luz del sol generando 

un par electrón-hueco, este par es separado por la estructura del dispositivo o 

celda solar (electrones a la terminal negativa y los huecos a la terminal positiva), 

convirtiendo la energía del sol en energía eléctrica, mediante el efecto fotovoltaico, 
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de su razón etimológica Phos que significa luz y voltaico relacionado al volt unidad 

del SI para el potencial eléctrico y tensión eléctrica. 

La energía solar térmica utiliza calor, que es usado directamente para aplicaciones 

térmicas o de generación de electricidad, entre las aplicaciones se encuentran: 

estufas solares, calentadores solares de agua [33]. La energía de concentración 

solar ha sido investigada por varias décadas, está basada en un esquema general 

el cual utiliza espejos, los cuales redireccionan, enfocan y colectan la luz del sol en 

forma de calor, el cual puede ser usado como fuente de una turbina o de un motor 

para producir electricidad [34]. 

 

1.2.3 Solar fotovoltaica  

De la clasificación de energías solares renovables, es la energía solar fotovoltaica 

la que ha tenido mayor interés ya que ha tomado un papel crucial para la 

generación de energía limpia en los próximos años por diversas ventajas tales 

como: 

• No genera emisiones de CO2 o ruido al producir energía eléctrica. 

• Los sistemas fotovoltaicos pueden tener una vida útil de aproximadamente 

30 años.  

• Tiene aplicaciones de diferentes escalas, como una calculadora, un 

ventilador pequeño a poder producir la energía que requiere una casa, un 

edificio de oficinas o plantas de larga producción. 

• Se necesita el Sol como fuente de energía, la cual es inagotable. 

• Los módulos después de su uso se pueden reciclar. 

• La investigación cada vez más se enfoca en reducir los costos de 

producción y aumentar la eficiencia de las celdas y de los sistemas. 
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1.2.3.1 Antecedentes de energía solar fotovoltaica 

Los antecedentes de la energía solar fotovoltaica se remontan al año de 1839, 

cuando el francés Edmond Becquerel realizó algunos experimentos fotoeléctricos 

en estado líquido. El experimento consistió en iluminar electrodos de oro y platino 

sumergidos en una solución electrolítica conductora. Se observó un aumento de la 

generación eléctrica con la luz, y con esto se le atribuyó el descubrimiento del 

efecto fotovoltaico [35]. Años después, en 1876 Adams y Day descubrieron el 

efecto fotovoltaico en el Selenio [36]. En 1883, Charles Fritss construyó la primera 

celda solar del 1% de eficiencia [37]. En 1901, Max Planck por su parte llegó a la 

conclusión de que los electrones pueden adquirir energía de la radiación sólo en 

cantidades discretas y proporcionales a la frecuencia [38]. Pocos años más tarde 

en 1905 Albert Einstein utilizó el nuevo concepto de Planck para explicar el efecto 

fotoeléctrico y con ambos estudios dio origen a la teoría cuántica que afirma: “La 

transferencia de energía entre la luz y la materia sucede sólo en cantidades 

discretas, o en cuantos de energía llamados fotones” [39]. En 1932 Audobert y 

Stora descubrieron el efecto fotovoltaico en el sulfuro de cadmio (CdS). En 1954 

los laboratorios Bell fabricaron la primera celda solar de Silicio del 6% de eficiencia 

[40]. En los años de 1957, 1958, 1959 y 1960 Hoffman electronics logró obtener 8, 

9, 10 y 14% de eficiencia respectivamente, con celdas fotovoltaicas. En 1961 

William Shockley y Hans Queisser desarrollaron la eficiencia teórica máxima de 

una celda solar [41]. Entre 1973-1977 se fundaron las primeras compañías 

dedicadas a la energía solar a consecuencia en parte de las crisis energéticas de 

esos años [42, 43]. En 1980 ARCO Solar fue la primera en producir más de 1 

megawatts (MW) en módulos fotovoltaicos en un año.  En 1982 la producción 

mundial excedió los 9.3 MW. En 1985 la universidad de South Wales rompió la 

barrera del 20% de eficiencia en celdas de silicio bajo condiciones de un sol. En 

1992 la universidad del sur de Florida desarrolló 15.9% de eficiencia en celdas 

fotovoltaicas de película delgada. En 1991 los científicos Michael Grätzel y Brian 

O´Regan introducen por primera vez una celda con un tinte orgánico con una 
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eficiencia del 7.1-7.9% bajo un simulador solar. En 1994 el Laboratorio Nacional 

de Energía Renovable (National, Renewable Energy Laboratory, NREL) desarrolló 

una celda tándem de fósforo, indio y galio/arseniuro de galio (InGaP/GaAs) que 

excedió el 30% de eficiencia. En 1999 se tuvo una capacidad instalada fotovoltaica 

en el mundo de 1000 MW. Y en los últimos años (2012-2014) el crecimiento de la 

energía fotovoltaica en el mundo ha sido del 60% aproximadamente. Por ejemplo, 

tan solo en el año 2014 se tuvo un aumento de 40 GW y se concluyó el año con 

177 GW instalados [43].  

 

1.2.3.2 Energía renovable solar en el mundo y en México 

De acuerdo a la región del cinturón solar países como China, Singapur, México, 

Australia e India son los que reciben mayor radiación solar diaria, sin embargo, a 

excepción de China, ninguno de éstos se encuentra entre los 5 países más 

destacados en el mundo en capacidad y en aumento de energía solar fotovoltaica. 

De acuerdo al reporte del Renewable Energy Policy Network for the 21st century 

en el año 2014 los países con mayor capacidad fueron: Alemania, China, Japón, 

Italia y Estados Unidos (figura 4). Alemania a pesar de contar con un área 

territorial relativamente pequeña (357,022 km2) [44] y una radiación solar menor 

comparada con otros países ha sido un líder en esta tecnología. México, sin 

embargo, no ha podido explotar todo el potencial que tiene frente a otros países, 

como el área territorial (1,964,375 km2) [45], lo cual es casi 5.5 veces más grande 

que Alemania por ejemplo; aunado a esto, una radiación anual mayor a 1825 

kW/m2/año [46] (figura 5), lo cual es casi el doble de lo que Alemania posee por 

año (1168 kW/m2/año) [47].  

 

Por éstas y otras razones, México se encuentra entre los países más atractivos del 

mundo para invertir en proyectos de energía solar fotovoltaica [48]. Aunque los 
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avances han sido pequeños, es notorio que en los últimos años el país ha dado un 

crecimiento en materia de energías renovables, especialmente en energía 

fotovoltaica. Por ejemplo, y de acuerdo al informe de la Secretaría Nacional de 

Energía (SENER), México en el año 2015 generó el 15.36% (47,548.81 GWh) del 

total de su energía eléctrica con energías renovables, del cual el 0.4% provino de 

la energía solar fotovoltaica, es decir 190.26 GWh y comparado con el año 2014 

(135.49 GWh), esta tecnología solar fotovoltaica creció en un 40%. 

 

         

Figura 4: Los 10 países con mayor producción fotovoltaica durante los años 2013 y 2014 [49]. 

 

En cuanto a la capacidad instalada del país en el año 2015 fue de 17,140 MW 

derivada de las energías renovables; el 1% le correspondió a la energía solar 

fotovoltaica (170.24 MW) y con respecto al año 2014 (114.16 MW) la capacidad 

instalada fotovoltaica creció en un 49%; haciendo que la energía fotovoltaica en el 

país fuera una de las de mayor crecimiento del año 2014 al 2015 en comparación 
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con otras energías renovables (hidroeléctrica, biogás, bagazo, geotérmica y 

eólica)  utilizadas (generada e instalada) en el país [50].  

        

Figura 5: Radiación solar horizontal global [51]. 

 

1.3 Mercado de silicio contra otras tecnologías emergentes 

En los apartados anteriores todas las capacidades generadas e instaladas 

mencionadas de energía solar fotovoltaica, son exclusivamente dominadas por la 

tecnología convencional de semiconductores inorgánicos como el Silicio 

policristalino y monocristalino o las celdas de película delgada. 

Aunque desde el punto de vista de la física del estado sólido, el Si no es un 

material ideal para celdas fotovoltaicas, por dos razones principalmente: Es un 

semiconductor de brecha indirecta, lo cual quiere decir que su banda de valencia y 

su banda de conducción no se encuentran opuestas una a la otra en el espacio k, 
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la otra es que existe un desfase entre la absorción y el semiconductor con el 

espectro de la luz solar, aproximado a un cuerpo negro de 5900 K. Sin embargo, 

la búsqueda de otros materiales ha sido exhausta para lograr disminuir el uso 

extensivo del Si, por los altos costos que genera la fabricación, impurificación e 

infraestructura compleja utilizada para obtener paneles de este material. Un 

ejemplo es el Arseniuro de Galio (GaAs), el cual es un semiconductor de brecha 

directa y puede absorber el 90% de la luz con un espesor de 1 micra. El silicio 

para absorber lo mismo necesitará de un espesor de aproximadamente 100 

micras [52]. 

Es por ello que en los últimos años, se ha dado un gran interés por el estudio de 

materiales fotovoltaicos emergentes por sus ventajas como materiales 

abundantes, fácil síntesis, depósitos sencillos, infraestructura no compleja y otras 

ventajas, lo cual reducen de manera significativa el costo final de fabricación. Este 

tipo de fotovoltaicos emergentes, se encuentran englobados en celdas de tercera 

generación como celdas de tinte, orgánicas, inorgánicas, híbridas, entre otras 

más, por mencionar sólo algunas.  

 

1.4 Planteamiento del problema 

Debido a los problemas actuales como el calentamiento global, la contaminación, 

la sobreexplotación de los recursos naturales, la demanda actual y futura de 

energía, la disminución de recursos fósiles, la sobrepoblación, la deforestación 

entre otros problemas generados por el suministro de energía de manera 

convencional proveniente del carbón, petróleo, gas natural y otros combustibles 

fósiles. Se hace hincapié en el uso de energías alternas o renovables para logar 

disminuir estos efectos negativos. La generación de energía renovable puede 

catalogarse en 5 categorías principalmente: eólica, geotermia, biomasa, solar e 

hidráulica. Sin embargo y como ya se ha mencionado es la energía solar 

fotovoltaica la que ha destacado por su basta capacidad de ser explotada, así lo 
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confirma la Agencia Internacional de la Energía (AIE) la cual presentó en su 

informe que la energía solar fotovoltaica tuvo un crecimiento del 50% durante el 

año 2017 en comparación con el año 2016 (crecimiento de producción superior al 

del carbón).  

El desarrollo de esta tecnología se divide principalmente en tres tipos de 

generaciones solares, aun cuando la primera generación es la que domina el 

mercado por sus altas eficiencias, la segunda generación ha tenido logros 

importantes derivados de celdas de película delgada. Sin embargo, la tercera 

generación ha destacado en los últimos años por su bajo costo, el uso de 

materiales no tóxicos y abundantes entre otras ventajas. En el campo de 

fotovoltaicos de tercera generación principalmente se han seguido dos estrategias 

en particular. Históricamente uno de los primeros logros fue la celda de tinte 

(DSSC, dye sensitized solar cell), la idea partió de utilizar una estructura 

nanoestructurada de dióxido de titanio (TiO2), tintes orgánicos e inorgánicos.  

Otros ejemplos son las celdas nanoestructuradas que han sido ampliamente 

estudiadas, la gran mayoría se basan en óxidos metálicos (MOs) ya que son 

abundantes, no tóxicos y químicamente estables [53]. Dentro de los óxidos 

metálicos más estudiados se encuentra el TiO2 por ser un material versátil útil para 

aplicaciones de fotocatálisis, generación de hidrógeno y energía solar, por 

mencionar algunas. Dentro de las celdas de tercera generación destacan las 

celdas sensibilizadas y celdas híbridas orgánicas inorgánicas de perovskita. 

Debido a todo lo mencionado anteriormente se propone el estudio de celdas de 

celdas sensibilizadas basadas en dióxido de titanio mesoporoso (TiO2-mp) con un 

absorbedor de sulfuro-seleniuro de antimonio con composición química Sb2(SxSe1-

x)3, el cual ha sido escasamente investigado [54-56].  

En el caso de las celdas de perovskita, éstas han logrado atraer la atención 

mundial por sus altas eficiencias de conversión de energía las cuales han ido del 

3.8% al 22.1% en menos de 10 años [57]. Este progreso ha llamado tanto la 
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atención que han sido catalogadas como el posible remplazo de la tecnología de 

silicio, sin embargo, existen algunas desventajadas que se deben mejorar como la 

estabilidad del dispositivo por la degradación de la capa de perovskita y la 

fabricación a gran escala por mencionar algunas.  

Ambas celdas poseen algunas similitudes, como: son depositadas en vidrios 

conductores, tienen una capa bloqueadora de dióxido de titanio (TiO2), una capa 

mesoporosa de TiO2, un material absorbedor o generador de portadores de 

electrones-huecos y contactos traseros de carbón u oro. En el caso de la película 

mesoporosa de TiO2 en la celda de perovskita, ésta se considera crucial para el 

funcionamiento óptimo, ya que aporta  mayor área superficial, ayuda en el 

crecimiento de los cristales de perovskita reduciendo la histéresis de las mismas, 

reduce la distancia de migración de los electrones fotogenerados entre la 

pervoskita y la capa transportadora de electrones, lo cual ayuda a disminuir la 

recombinación del excitón, además el espesor y la morfología afecta las 

propiedades ópticas y eléctricas del dispositivo en general [58].  

 

Es por ello que este trabajo de investigación se centra en el estudio de películas 

mesoporosas de TiO2 obtenidas mediante técnicas de bajo costo como el sol-gel y 

depositadas a diferentes condiciones por la técnica de spin-coating y su 

incorporación y estudio en celdas solares sensibilizadas con semiconductor de 

estado sólido y celdas híbridas orgánicas inorgánicas de perovskita. 

 

1.5 Hipótesis 

Al optimizar las condiciones de síntesis de las películas de TiO2 mesoporosas, se 

obtendrá mayor eficiencia de conversión de energía en celdas de tercera 

generación en dos tipos de configuraciones: celdas solares sensibilizadas con 
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semiconductor de estado sólido y celdas híbridas orgánicas inorgánicas de 

perovskita. 

 

1.6 Justificación 

Desarrollar materiales de bajo costo, sin sistemas de vacío y de fácil 

implementación, para su aplicación en celdas de tercera generación.  

 

1.7 Objetivos  

1.7.1 General:  

Obtener películas mesoporosas de TiO2 mediante técnicas de bajo costo e 

implementarlas para incrementar los parámetros de salida en celdas de tercera 

generación. 

1.7.2 Específicos: 

• Sintetizar películas mesoporosas de TiO2 por sol gel y depositarlas 

mediante la técnica de spin coating. 

• Optimizas las películas de TiO2 mesoporosas.  

• Estudiar las propiedades morfológicas y ópticas de las películas 

mesoporosas de TiO2 obtenidas. 

• Evaluar el efecto fotolvotaico de las películas mesoporosas de TiO2 en dos 

tipos de configuraciones de celdas que se describen a continuación 

1. FTO/TiO2-cc/TiO2-mp/CdS/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag  

2. FTO/TiO2cc/TiO2-mp/Perovskita/P3HT ó Spiro-MeOTAD/Au. 
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1.8 Organización de la tesis 

La presente tesis se organiza en 5 capítulos, divididos en los siguientes capítulos:  

1) Introducción: Este capítulo describe el tema de investigación de esta tesis 

partiendo de la descripción del estado del arte del consumo de energía y del uso 

de las energías renovables para enfrentar problemas energéticos futuros. Además, 

se describen los objetivos, la hipótesis y la justificación de este proyecto. 

2) Fundamentación teórica: en este capítulo se presentan brevemente los 

principios básicos sobre celdas solares. 

3) Metodología: se describen los detalles experimentales de síntesis de los 

materiales y se detallan todas las actividades clave para la realización de esta 

tesis. 

4) Resultados y discusión: se presentan de manera organizada y analizada los 

resultados obtenidos de los dos tipos de celdas fabricadas bajo diferentes 

condiciones experimentales.  

5) Conclusiones: Se presentan las aportaciones y las recomendaciones futuras a 

seguir sobre esta línea de investigación.  

Referencias y anexos: Se enlista toda la bibliografía consultada necesaria para la 

elaboración de esta tesis, así como los productos obtenidos durante el doctorado.  
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2.1 Características de la luz solar 

2.1.1 Radiación electromagnética 

La energía radiante o radiación electromagnética es aquella que se transmite en 

forma de ondas electromagnéticas como la luz visible, las ondas de radio, los 

rayos UV, la luz del sol, etcétera por mencionar algunos ejemplos. Éstas viajan en 

forma sinusoidal a la velocidad de la luz (3x108 m/s) y no requiere de un medio 

para su propagación. La radiación electromagnética o espectro electromagnético 

se puede clasificar por su longitud de onda o por su frecuencia (figura 6). La 

velocidad de propagación de cualquier tipo de onda es igual al producto de su 

longitud de onda (λ) por su frecuencia (ν).  

𝐶 = 𝜈𝜆  (2.1) 

En las frecuencias más altas u ondas más cortas se encuentran los rayos gamma, 

rayos cósmicos y los rayos X que van típicamente de 1x10-8 a 1x10-2 μm. En el 

otro extremo del espectro se encuentran las frecuencias bajas u ondas más 

largas, donde se encuentran las ondas de radio, radar y TV por mencionar algunos 

ejemplos. Como se muestra en la figura 6 entre estos dos extremos se encuentran 

dos de los rangos más importantes de estudio, los cuales son: el rango visible y el 

rango infrarrojo (IR). El espectro visible va de 0.4 a 0.7 μm, y aunque tan solo 

abarca una fracción muy pequeña del total del espectro electromagnético, en este 

rango es donde el ojo del ser humano es capaz de percibir, además se dan otros 

procesos importantes que se mencionarán más adelante. El rango de IR se divide 

en 3 segmentos: IR cercano de 0.7-1.3 μm, IR medio de 1.3-3 μm e IR lejano de 3-

100 μm.  

 

Capítulo 2: Fundamentación teórica 
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Figura 6: Longitudes de onda para radiación electrocromática [59]. 
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2.1.2 Energía del fotón 

Es importante mencionar que, además de la teoría ondulatoria (la cual ayuda a 

explicar muchas características de la radiación electromagnética), la teoría 

corpuscular de la radiación descrita por la teoría cuántica, establece que la 

energía se emite en forma de cuantos de energía discretos o fotones.  

La energía E, medida en Julios está dada por la siguiente ecuación: 

𝐸 = ℎ𝜐 (2.2) 

Donde:  
ℎ=constante de Planck, 6.626x10-34 J.s 
 

Relacionado ambas teorías, despejando 𝜐 en 2.1 y sustituyendo en 2.2 se obtiene 
[60]:  

𝐸 =
ℎ𝑐

𝜆
 (2.3) 

Otra unidad importante de mencionar es el electronvoltio (eV), que es la energía 

requerida para mover un electrón (e-) a través de una diferencia de potencial de 1 

volt. Su valor es de 1.602x10-19 J.    

Continuando con la ecuación 2.3, el valor de ℎ𝑐 es de 1.99x10-25 J.m, entonces la 

siguiente expresión en términos de electrón-voltios queda de la siguiente manera: 

ℎ𝑐 = (1.99𝑥10−25 𝐽. 𝑚) ∗ (
1 𝑒𝑉

1.602𝑥10−19𝐽
) = 1.24𝑥 10−6 𝑒𝑉. 𝑚        (2.4) 

ℎ𝑐 = (1.24𝑥10−6 𝑒𝑉. 𝑚) ∗ (1𝑥106𝜇𝑚. 𝑚)        (2.5)    

𝐸, 𝑒𝑉 =
1.24

𝜆 (𝜇𝑚)
   (2.6) 

 

Con la ecuación 2.6, se puede hacer un cálculo de energía en eV, cuando se 

conoce la longitud de onda de absorción de cualquier material [60].  
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2.1.3 Cuerpo negro 

Se le denomina cuerpo negro aquel que absorbe la radiación a cualquier 

temperatura o cualquier longitud de onda y emite toda la energía que absorbe. Su 

ausencia de reflexión es la que le da origen a su nombre de cuerpo negro.  Un 

cuerpo negro proporciona a cualquier temperatura la máxima emitancia radiante y 

para cualquier longitud de onda, que cualquier cuerpo en equilibrio termodinámico 

con aquella temperatura. Se entiende por emitancia o excitancia radiante al total 

de la energía radiada en todas las direcciones desde una unidad de área y por una 

unidad de tiempo [61]. 

Con la ayuda de la ecuación de Planck se obtiene la distribución espectral de la 

radiación emitida por un cuerpo negro: 

𝑀𝑖 =
𝐶1

𝜆5  [𝑒(
𝐶2
𝜆𝑇

) − 1]
  (2.7) 

Donde: 

Mi= Emitancia radiativa, (W.m-2. m) 

λ=Longitud de onda, (m) 

T= Temperatura, (K) 

C1= 2 π hC2= 3.74x108 (W.m-2. m4) 

C2=hC/K=1.439x104 (m.K) 

 

La ecuación de Planck describe por la tanto que cualquier objeto por arriba del 

cero absoluto (-273 °C) puede radiar energía y ésta aumentar con la temperatura. 

Es decir, cuando la temperatura aumente radiará más y con mayor intensidad en 

longitudes de onda más cortas. Al conocer la temperatura del cuerpo negro se 

puede calcular en que longitud de onda se dará el pico de la máxima emitancia.  
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A esto se le conoce como ley de desplazamiento de Wien y se expresa de la 

siguiente manera: 

𝜆𝑚𝑎𝑥 =
2897.8

𝑇
 𝜇𝑚. 𝐾  (2.8) 

 

Con la figura 7 es posible entender las variaciones que sufre la emitancia máxima 

de un cuerpo negro a diferentes temperaturas. Por ejemplo, el sol con una 

temperatura cerca de 6000 K tiene su máxima emitancia en el la región del 

espectro visible a 0.5 m. 

Continuando con la ecuación de Planck, al integrarla entre cero e infinito, se puede 

calcular el total de la energía que radia por unidad de superficie, esto se expresa 

con de la siguiente manera [62]: 

 

M=∫ 𝑀𝜆 (𝑇)𝑑𝜆 = ∫
2 𝜋ℎ𝑐2

𝜆5 [𝑒
(

ℎ𝑐
𝜆𝑘𝑇

)
−1]

𝑑𝜆
∞

0

∞

0
 (2.9)  

Resultando: 

𝑀(𝑇) =
2𝜋5𝐾4

15𝑐2ℎ3
𝑇4 = 𝜎𝑇4 (2.10) 

 

haciendo,   𝜎 =
2𝜋5𝐾4

15𝑐2ℎ3 = 5.6697x108 W

𝑚2𝐾4   (2.11) 

 

Donde:  

M=Emitancia radiante (W/m2) 

σ= Constante de Stefan-Boltzman (5.6697x108 W/m2.K4) 

T=Temperatura absoluta del cuerpo emisor (K) 
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Con esto se concluye que la emitancia global de un objeto dependerá en gran 

medida de su temperatura, a cambios mínimos en su temperatura se observarán 

grandes variaciones en su emitancia radiativa. 

 

2.1.4 Radiación electromagnética solar 

El sol es clasificado como una estrella debido a que es un cuerpo que emite luz, 

es una esfera de gases calientes con diámetro de 1.39x109 m. La temperatura de 

la fotosfera es cerca de 6000 K [63], calculada con el modelo radiativo del cuerpo 

negro. La temperatura estimada del centro es 8x106 a 40x106 K y su densidad es 

estimada 100 veces más que la del agua.  

La luz solar está formada por un conjunto de radiaciones electromagnéticas que 

están agrupadas en rangos, a este conjunto se le llama espectro solar 

electromagnético. En la figura 7 se representa el espectro de radiación solar, 

conocida como la distribución espectral de radiación terrestre, donde es posible 

observar las diferentes longitudes de onda e intensidades a las cuales emite el sol. 

La radiación solar que llega a la tierra abarca de los 290 nanómetros a los 2500 

nanómetros e incluye la energía directa y difusa.  Las ondas electromagnéticas de 

alta frecuencia como el infrarrojo proporcionan calor y las ondas de baja 

frecuencia como el ultravioleta ayuda en el proceso de la fotosíntesis de las 

plantas, por mencionar algunos ejemplos. El rango visible (400-700 nm) es donde 

se encuentra la máxima emitancia radiativa. La intensidad y frecuencia del 

espectro solar sufre algunas alteraciones al a travesar la atmósfera. Esta longitud 

de trayecto puede ser aproximado por la relación de 
1

cos 𝛼
, α es el ángulo formado 

entre la posición del cenit y la posición del sol. De acuerdo al diccionario de 

Oxford, cenit es la situación del Sol en el punto más alto de su elevación sobre el 

horizonte. A esto se le conoce como masa de aire.  Una masa de aire 0, carece de 

sentido matemático, pero indica que la radiación es fuera de la atmósfera.  

Cuando α=60 °, su masa de aire es de 2 (AM2). Una masa de aire de 1.5 (AM1.5), 
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es cuando el sol está cerca de 48.2° del cenit. La intensidad solar total a AM1.5 es 

aproximadamente a 1000 W/m2 de potencia. La mayoría de las eficiencias de las 

celdas solares con aplicaciones terrestres son medidas a esa intensidad, este 

espectro incluye los rayos directos y la luz solar difusa y es también conocido 

como “1 sol”.  

 

Figura 7: Irradiancia espectral del cuerpo negro a 6000 K  y a dos diferentes masas de aire (AM 0 

y AM 1.5) [64]. 

 

 

En la figura 8 se observan algunas de las relaciones más importantes entre el sol y 

la tierra, las cuales ayudan a comprender otros conceptos importantes. Por 

ejemplo, el valor del diámetro del sol (1.39x109 m) comparado con el de la tierra 

(1.27x107 m) equivale a 110 veces más grande.  El sol subtiende un ángulo de 32’ 

y la distancia existente entre ellos es de 1.495x1011 m.  Resultado de esto, surge 

el término de constante solar (Gsc), la cual se define como la energía que proviene 
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del sol por unidad de tiempo y por unidad de área recibida en una superficie 

perpendicular a la dirección de propagación de la radiación de la distancia 

promedio fuera de la atmósfera terrestre [60]. Con experimentos pasados fue 

posible conocer este valor, por ejemplo, las mediciones hechas sobre 3 vuelos de 

cohetes reportados por Duncan et al. (1982) [65], sugirió los valores de Gsc de 

1367, 1372, 1374 W/m2. Sin embargo, el centro mundial de radiación (WRC, por 

sus siglas en inglés, World Radiation Center) adoptó el valor de 1367 W/m2 con 

una incertidumbre del 1%.  

Figura 8: Relaciones entre el sol y la tierra [60]. 

 

Sin embargo, la radiación solar que llega a la tierra (1367 W/m2) al pasar por la 

atmósfera de la tierra es atenuada o reducida hasta un 30% por efectos de 

dispersión de partículas y por absorción de gases como oxígeno, ozono y otros 

[63]. Esta radiación por ende puede ser directa y difusa, cuando la radiación no es 

bloqueada se considera directa y difusa si se dispersa con las nubes y otras 

partículas. La radiación recibida también dependerá del espacio geográfico. Por 

ejemplo, para el caso de Temixco, Morelos la radiación solar que recibe por día es 
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de 12 h, 52 m. De estas casi 13 horas de radiación solar la irradiancia máxima 

(≈900 W/m2) se produce en la hora solar local (12:00-13:30 horas) y que varía de 

acuerdo a las estaciones del año. 

 

2.2 Principios básicos de semiconductores 

Para la comprensión del efecto fotovoltaico y otros conceptos afines a la 

fabricación y caracterización de las celdas solares, en este apartado se presentan 

conceptos básicos de semiconductores. 

Clasificación de los materiales: Diversas son las formas de clasificar los 

materiales, una de ellas es en 5 principales grupos: 1) metales y aleaciones, los 

cuales poseen alta conductividad eléctrica, excelente formabilidad y resistencia a 

choques térmicos, por mencionar algunas propiedades; 2) cerámicos, éstos 

materiales se definen como materiales sólidos inorgánicos, pueden ser 

transparentes ópticamente, aislantes térmicos, etc.;  3) polímeros, son producidos 

por medio  la técnica de polimerización que consiste en unir varios monómeros 

para formar grandes cadenas; sus principales propiedades es que se pueden 

moldear con facilidad (elásticos), pueden ser utilizados como aislantes eléctricos; 

4) materiales compuestos, éstos combinan las propiedades de dos o más 

materiales para mejorar las propiedades que tiene por separado, un ejemplo son 

los plásticos reforzados con fibras de vidrio, el cemento, entre otros más. 5) 

semiconductores, se caracterizan por tener una conductividad eléctrica intermedia 

entre los materiales aislantes (cerámicos) y los conductores (metales).  Este último 

grupo se considera uno de los más importantes debido a que sus propiedades 

pueden ser controladas fácilmente con la concentración de impurezas [66,67].  
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2.2.1 Teoría de bandas 

Las propiedades inherentes de los semiconductores y materiales en general se 

derivan o dependen en gran medida de su arreglo atómico y las interacciones 

existentes entre sus átomos y moléculas. Por definición se dice que el átomo es la 

parte más pequeña de la materia, por sus vocablos griegos: “a” que significa sin y 

“tomon” división, es decir indivisible. El átomo se compone de protones, neutrones 

(núcleo) y electrones. Los únicos componentes con carga positiva y negativa son 

los protones y electrones, respectivamente. De acuerdo a la mecánica cuántica, 

los átomos poseen niveles de energía discretos cuando se encuentran aislados 

unos de otros. Sin embargo, un arreglo de diversos átomos puede ocasionar que 

éstos puedan traslaparse, formándose así bandas. En este arreglo de bandas, en 

algunos casos, los electrones pueden existir y en otras pueden estar prohibidos. 

Dependiendo de la distancia interatómica y del número de electrones de enlace, 

entre otros factores, pueden formarse distintos conjuntos de bandas que pueden 

estar llenas, vacías o haber separaciones entre bandas por zonas prohibidas o 

bandas prohibidas, formándose así bandas de valencia, bandas de conducción y 

bandas prohibidas. 

Banda de valencia. Es aquella banda que está ocupada por los electrones de 

valencia, es decir son aquellos que se encuentran en la última capa o también 

llamado nivel energético de los átomos. Los electrones de valencia son los que 

forman los enlaces entre los átomos, pero no intervienen en la conducción 

eléctrica, si la banda se encuentra llena. 

Banda de conducción. Se denomina banda de conducción al primer nivel 

energético excitado al que pueden tener acceso los electrones. Por ser una banda 

semivacía, los electrones tienen gran movilidad y son los responsables de 

conducir la corriente eléctrica. 

Banda prohibida. La banda prohibida o también llamada band gap, es aquella que 

representa la diferencia de energía existente entre el máximo de la banda de 
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valencia y el mínimo de la banda de conducción. El tamaño de la banda prohibida 

depende del material y tiene gran implicación en las aplicaciones que se le dará al 

material. Esta es generalmente medida en electronvoltios (eV) [68,69].  

Por lo tanto, si se suministra la suficiente energía para excitar a los electrones, 

éstos podrán moverse de la banda de valencia a la banda de conducción y actuar 

como portadores de carga, produciendo de esta forma un flujo de carga (figura 9).  

 

 

Figura 9: Diagrama de las bandas de energía para materiales tipo: a) aislante, b) conductor y c) 

semiconductor [69]. 

 

2.2.2 Unión p-n  

Los materiales pueden ser dopados con impurezas donadoras y aceptoras de 

electrones y sus conducciones pueden ser por electrones (tipo n) y por huecos 

(tipo p). Se le conoce como unión p-n a la configuración de dispositivos 

semiconductores como diodos y transistores, conformada por materiales tipo P y 
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N. Para el caso de la generación del par electrón-hueco, se consideran dos casos: 

uno generado en el material n y otro en el material tipo p. Ambos casos se 

describen a continuación: 

 

En el caso de crearse el par en la zona del material tipo n, este contribuirá con un 

electrón más a los portadores de carga mayoritarios y con un hueco más a los 

portadores de carga minoritarios. El hueco creado en la zona tipo n, no es estable 

ya que durante el proceso podría encontrarse con un electrón y recombinarse con 

este y de esta forma perder el par generado. En caso contrario, si el hueco 

consigue llegar cerca de la unión p-n, el campo eléctrico lo arrastrará de la zona n 

a la zona p, donde se convertirá en un portador de carga mayoritario y de esta 

manera generar corriente eléctrica [64].  

 

El segundo caso es cuando un par es generado en la zona p del material y del 

mismo modo que el caso anterior, se contribuirá a la generación de corriente 

eléctrica siempre y cuando el electrón no se recombine, llegue cerca de la unión p-

n y pueda ser arrastrado a la zona n. La diferencia de concentración entre 

electrones y huecos, entre ambas regiones, provoca un campo eléctrico 

permanente que se encarga de separar los electrones y huecos adicionales que 

aparecen cuando la celda es iluminada con la luz del sol. Es decir, se produce un 

desplazamiento de electrones y se crean más electrones móviles y más agujeros 

positivos. Si los dos tipos de materiales se conectan mediante un conductor, éstos 

fluyen de la capa donadora a la aceptadora, cerrando el circuito [70].   
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Figura 10: Esquema de la unión P-N [64]. 

 

 

2.3 Celda solar  

 

Una celda solar es un dispositivo que convierte parte de la energía luminosa del 

sol directamente en electricidad. Están fabricadas con materiales semiconductores 

que producen un voltaje cuando la luz del sol incide sobre ellas. La luz está 

compuesta de fotones los cuales inciden sobre una celda o célula solar, éstos 

pueden ser reflejados o absorbidos. Los fotones absorbidos son los únicos que 

son capaces de producir energía eléctrica ya que generan un par electrón-hueco 

al poseer una mayor energía que la de la banda prohibida o band gap. 

 

Para fabricar una celda solar los materiales p y n pueden ser depositados en un 

vidrio conductor, el cual es un vidrio con depósito de una capa transparente de un 

óxido conductor (TCO) tal como el óxido de estaño (SnO2), esto con la finalidad de 

formar un excelente puente entre el material semiconductor y el circuito eléctrico 

externo. Al unir estos materiales (receptor y donador) los electrones remanentes 

tienden a migrar rápidamente del donador al receptor. Los huecos cerca de la 
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unión entre ambos materiales, se llenan con los electrones móviles cercanos y el 

flujo cesa. Finalmente los contactos eléctricos son el puente de conexión entre el 

material y la carga eléctrica externa.  

 

2.3.1 Parámetros de medición de las celdas solares 

Los parámetros fundamentales usados para medir el comportamiento de las 

celdas solares son la potencia máxima (Pm), la densidad de corriente de corto 

circuito (Jsc), el voltaje de circuito abierto (Voc) y el factor de llenado (FF). Estos 

parámetros se determinan en una curva I-V. La eficiencia puede ser calculada a 

partir de estos parámetros (figura 11).  

Potencia máxima. La potencia máxima de la celda denominada Pm, es el valor 

máximo del producto IV. El valor de corriente y voltaje correspondiente al punto 

máximo de la celda se le denomina corriente (Im) y voltaje (Vm) respectivamente.  

𝑃𝑚 = 𝐼𝑚𝑉𝑚 (2.12) 

Corriente a circuito abierto. Se define como la máxima corriente generada por la 

celda solar (Isc). Es la corriente que fluye a través del circuito externo cuando los 

electrodos de la celda son corto-circuitadas. Esta dependerá de la densidad de 

fotones incidentes en la celda, que es determinada por la luz incidente, así como 

del área de la celda y de sus propiedades ópticas (absorción y reflexión).  

Voltaje a circuito abierto. Es el voltaje máximo que genera la celda. Este voltaje 

se mide cuando no existe un circuito externo conectado a la celda. El Voc depende 

de la densidad de corriente foto-generada y puede ser calculado de la ecuación 

2.12, asumiendo que la corriente es cero.  

𝑉𝑜𝑐 =
𝑘𝑇

𝑒
𝑙𝑛 (

𝐽𝑝ℎ

𝐽0
+ 1)  (2.13) 

Factor de llenado. Se define como el cociente entre la potencia máxima y el 

producto de la corriente de corto-circuito y el voltaje de circuito abierto; este valor 
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sirve para visualizar la forma de la curva I-V. Esta relación es siempre menor que 

1 y cuánto más se aproxime a la unidad su comportamiento es de tipo ideal.  

𝐹𝐹 =
𝑃𝑚𝑎𝑥

𝑉𝑜𝑐𝐼𝑠𝑐
=

𝐼𝑚𝑉𝑚

𝑉𝑜𝑐𝐼𝑠𝑐
  (2.14) 

 
 
Eficiencia. La eficiencia de conversión (η) se calcula de la relación entre la 

máxima energía extraída de la celda solar Pm y la energía solar total incidente Pin 

(1000 W/m2) 

𝜂 =
𝑃𝑚𝑎𝑥

𝑃𝑖𝑛
=

𝐼𝑚𝑉𝑚

𝑃𝑖𝑛
=

𝐼𝑠𝑐𝑉𝑜𝑐𝐹𝐹

𝑃𝑖𝑛
 (2.15) 

Donde:  

Pmax= Potencia máxima  

Im= Corriente de máxima potencia 

Vm= Voltaje de máxima potencia 

Voc=Voltaje a circuito abierto 

k= Constante de Boltzmann 

T=Temperatura 

Jph=Corriente fotogenerada 

J0= Corriente de saturación 

Pin= Potencia inicial 

Isc = Corriente de corto circuito  

Voc= Voltaje de circuito abierto 

FF = Factor de forma o factor de llenado  
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Figura 11: Parámetros fotovoltaicos de una celda solar. 

 

Una aproximación simple de la curva I-V puede ser descrita con la ecuación del 

diodo ideal (2.15), donde Jph es la fotocorriente generada, Jsat es la corriente de 

saturación, e es la carga elemental, k es la constante de Boltzmann y T es la 

temperatura. Además, existen las resistencias en serie (Rs) y resistencias en 

paralelo (Rp) que pueden ser añadidas al circuito para poder calcular las pérdidas 

resistivas.  

𝐽 = 𝐽𝑝ℎ − 𝐽𝑠𝑎𝑡  (𝑒𝑥𝑝
𝑒𝑉

𝑘𝑇
− 1) (2.16) 
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Añadiendo las Rs y Rp a la ecuación 2.15 se presenta de la siguiente manera: 

𝐽 = 𝐽𝑝ℎ − 𝐽𝑠𝑎𝑡  (𝑒𝑥𝑝
𝑒(𝑉 + 𝐽𝑅𝑠

𝑚𝑘𝑇
− 1) +

𝑉 + 𝐽𝑅𝑠

𝑅𝑝
 (2.17) 

 

 

Figura 12: a) Circuito equivalente de la celda solar, Influencia del b) incremento de la Rs y 

decremento de la Rp en una curva J-V de una celda solar [71]. 

 

 

Eficiencia cuántica Externa. La eficiencia cuántica externa (EQE) se refiere al 

porcentaje de electrones que se mueven de la banda de valencia a la de 

conducción por fotón incidente. La EQE se define como: 

𝐸𝑄𝐸 =  
𝑁ú𝑚𝑒𝑟𝑜 𝑑𝑒 𝑒𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑛𝑒𝑠

𝑁ú𝑚𝑒𝑟𝑜 𝑑𝑒 𝑓𝑜𝑡𝑜𝑛𝑒𝑠
=

ℎ𝑐𝑅

λ𝑞
 (2.18) 

 
 
Donde: 

h = constante de Planck 

c= velocidad de la luz  

R= responsividad  

λ=  longitud de onda  

q= carga del electrón 
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𝑅𝑒𝑠𝑝𝑜𝑛𝑠𝑖𝑣𝑖𝑑𝑎𝑑 =
𝐼𝑐𝑐

𝑃
 (2.19) 

Donde: 

Icc= la corriente (A) en corto circuito de la celda solar   

P=Potencia de luz (W) que incide sobre ella.  

 
 
 
2.4 Generaciones de celdas solares: Tercera generación 

El desarrollo de celdas solares se ha clasificado principalmente en tres 

generaciones. La primera generación (1G) se basa principalmente en celdas 

solares de silicio, las cuales incluyen: a) celdas monocristalinas (oblea completa 

es un solo cristal), b) Celdas multicristalinas (oblea con granos cristalinos). Este 

tipo de celdas se producen en obleas, cada oblea puede proveer de 2-3 watts. Las 

obleas monocristalinas poseen mayor eficiencia. Sin embargo, la producción de 

celdas multicristalinas es más fácil, económica y este tipo de generación sigue 

actualmente dominando el mercado (figura 13).   

La segunda generación, incluye a las celdas que lograron reducir el costo al 

utilizar materiales de película delgada. Estas incluyen materiales como el silicio 

amorfo (a-Si), cobre indio galio selenio (CIGS & CIS), telurio de cadmio (CdTe). 

Estas celdas son de bajo costo, flexibles, de bajo peso, sin embargo, su eficiencia 

no es comparable con las celdas de la primera generación (tabla 1). Este tipo de 

celdas se aplica más comúnmente en ventanas, coches, integración de edificios y 

pueden ser producidas en áreas de hasta 6 m2. La tercera generación considera a 

las celdas de nanocristales, fotoelectroquímicas (PEC), celdas poliméricas, celdas 

híbridas y celdas de tinte. Sus ventajas radican en el bajo costo y su fácil 

fabricación. La tercera generación ha surgido como una opción novedosa en el 

campo de la tecnología fotovoltaica por su rápido crecimiento, eficiencias que 

pueden competir contra la primera generación y su relativo bajo costo de 

fabricación [72]. 
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Figura 13: Mejores eficiencias en celdas solares a lo largo de los años [73]
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Tipo de celda solar Eficiencia Laboratorio/Instituto 

Concentración 
 (4 uniones o más) 

 

46.0% Fraunhofer ISE/Soitec 

Concentración  
(3 uniones o más) 

 

44.4% Sharp (IMM, 302x) 

Sin-Concentración  
(4 uniones o más) 

 

38.8% Boeing-Spectrolab (5-J) 

Mono cristal (concentrador) 27.6% LG Electronics 

Silicio heteroestructura (HIT) 26.6% Kaneka 

Mono cristal (sin-concentrador) 25.8% Franhoufer-ISE 

CIGS (Concentrador) 23.3% NREL (14.7x) 

Perovskita (no estabilizada) 22.7% KRICT 

CIGS 22.6% ZSW 

CdTe 22.1% First Solar 

Puntos Cuánticos  13.4% NREL 

Celdas Inorgánicas (CZTSSe) 12.6% IBM 

DSSC 11.9% Sharp 

 

Tabla 1: Mejores eficiencias de diferentes tipos de celdas [73]. 

 

La tercera generación fotovoltaica como ya se mencionó ha centrado sus 

esfuerzos en reducir el costo de la energía de su precio actual de $1 dólar/W a 

menos $0.20/W, manteniendo las ventajas económicas y de costo ambiental del 

depósito de las técnicas de película delgada. Generalmente esta generación 

incluye las celdas que no utilizan silicio monocristalino o policristalino como las 

denominadas celdas orgánicas (ejemplos: moléculas pequeñas & poliméricas), 
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tinte, híbridas, tándem, etc. por mencionar algunas [71]. A continuación, se 

detallan algunas de ellas: 

Celdas de tinte, Grätzel o DSSC.  Por sus siglas en inglés, Dye Sensitized Solar 

Cell) fueron construidas por primera vez en 1991 [74] con una eficiencia de 7%. 

Una celda de tinte típica está compuesta por: 1) fotoánodo, que consiste de i) un 

vidrio transparente cubierto con una capa conductora que permite el paso de la luz 

y del transporte de electrones, ii) una capa mesoporosa, usualmente se utiliza 

TiO2 u ZnO  y que sirve como capa transportadora de electrones, iii) una capa de  

un tinte que sea absorbido por la capa mesoporosa y que pueda capturar la luz 

solar; 2) un electrolito redox y 3) un cátodo con depósito de platino para colectar 

los electrones generados [75]. Aun cuando su proceso de fabricación es sencillo, 

esta tecnología no ha logrado tener grandes avances, ya que el porcentaje récord 

de eficiencia es del 11.9% desde el año 2012. Además, este tipo de celdas 

presenta algunas desventajas, principalmente por el electrolito, ya que puede 

filtrarse/gotearse y en muchas ocasiones este resulta ser contaminante. Una forma 

de solucionar este problema es la propuesta de utilizar semiconductores 

inorgánicos y materiales transportadores de huecos en estado sólido para 

desarrollar celdas sensibilizadas con semiconductores (SSSC’s) [68]. 

Celdas orgánicas o poliméricas. Tienen sus antecedentes desde el año de 1977 

cuando Shirawaka, H. et al, reportaron la conductividad eléctrica del poliacetileno 

[76]. Pero fue hasta en 1992 que Sariciftci reportó la primera celda polimérica 

fabricada de una heterounión bicapa de polímero/fulereno conjugado con una 

eficiencia del 0.04% [77], desde entonces y hasta la fecha estas celdas tienen el 

récord del 13% [73]. 

Híbridas. Híbrido se refiere a la unión de dos o más componentes que pueden ser 

diferentes en química, en nivel molecular o se pueden obtener al ser simplemente 

unidas a través de interacciones de tipo covalentes, iónicos o puentes de 

hidrógeno. Las celdas híbridas son aquellas que combinan las propiedades de 
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materiales orgánicos e inorgánicos y que al hacerlo pueden explotar las ventajas 

características de los materiales poliméricos y semiconductores potenciando 

propiedades que pueden mejorar drásticamente la eficiencia de dichas celdas 

como movilidad del electrón, área superficial, tamaño de partícula, brecha de 

energía y estabilidad química-física, etc., por mencionar algunas. Las celdas 

híbridas pueden ser clasificadas de acuerdo a su naturaleza orgánica-inorgánica y 

la morfología de los dispositivos resultantes [78]. La figura 14 ilustra el enunciado 

anterior. 

 

Figura 14: Clasificación de celdas híbridas [78]. 

 

Un caso particular de celdas híbridas que ha llamado la atención en los últimos 

años son las celdas de perovskita las cuales combinan las ventajas de los 

materiales orgánicos e inorgánicos. Su uso ha crecido en los últimos años por su 

rápido incremento de eficiencia de 3.8% a 22.1% (figura 15) desde el primer 

reporte en el año 2008 y en menos de 10 años se ha colocado como un remplazo 

sólido para las celdas de primera generación [79]. 
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Figura 15: Eficiencias de las celdas de perovskita a lo largo de los años [80]. 

 

A continuación, en los siguientes apartados (2.5-2.7) se presenta mayor 

información sobre los materiales de mayor interés para el desarrollo de este 

proyecto de investigación.  

 

2.5 Dióxido de titanio  

El dióxido de titanio (TiO2) es un material químicamente estable, no tóxico, bio-

compatible y de bajo costo. Es transparente en el visible y tiene un alto índice de 

refracción (n=2.54) y como consecuencia una baja absorción. El TiO2 existe 

principalmente entre tres fases estables, las cuales son: anatasa, brookita y rutilo. 

En las tres fases los átomos de Ti4+ están coordinadas con seis átomos de 

oxígeno (O2-) formando un octaedro TiO6. La anatasa está formada de vértices que 

comparten octaedros que forman planos (001) y que resultan en una estructura 

tetragonal. El rutilo comparte los bordes de los planos (001) y también posee una 
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estructura tetragonal. La brookita comparte esquinas y bordes y tiene una 

estructura ortorrómbica (figura 16).  

El TiO2 es un óxido de metal semiconductor tipo n, debido a vacancias de oxígeno, 

exhibe una brecha amplia de energía de 3.2 eV para la anatasa, 3.0 para rutilo y 

≈3.0 para la brookita. La fase rutilo es las más estable, sin embargo, la anatasa es 

meta-estable a temperatura ambiente y se transforma irreversiblemente en rutilo 

en temperaturas que van de los 400-1200 °C dependiendo de las condiciones de 

síntesis. La fase cristalina rutilo es preferida para aplicaciones ópticas por su alto 

índice de refracción y la anatasa para aplicaciones fotovoltaicas y fotocatalíticas 

por su mayor índice de movilidad (tabla 2) y su baja recombinación de pares 

electrón-hueco. 
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Figura 16: Estructuras cristalinas del TiO2: a) anatasa, b) rutilo y c) brookita [81]. 

 

La banda de valencia (BV) del TiO2 consiste en estados O 2p y la banda de 

conducción (BC) está formada por Ti 3d [82]. El TiO2 posee una alta resistividad de 

≈1015 Ω.cm [83] y una conductividad eléctrica de 10-10-10-13 S/cm. 
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Tabla 2: Propiedades físicas y estructurales de TiO2 (anatasa y rutilo) [84,85]. 

 

El uso del TiO2 tiene un variado rango de aplicaciones como fotocatálisis, censado 

de gases, dispositivos electro-cromáticos, recubrimientos anticorrosivos y 

fotovoltaicos por mencionar algunas. En el caso de la investigación fotovoltaica el 

TiO2 ha sido ampliamente estudiado por su fácil síntesis, bajo costo de fabricación 

y gran área superficial, por mencionar algunas. Esto debido a que el TiO2 puede 

funcionar como aceptor de electrones o como soporte para el absorbedor de luz.  

Aun cuando el uso del TiO2 en aplicaciones fotovoltaicas se ha hecho extensivo 

dentro de la comunidad científica, ésta se ha enfocado principalmente en celdas 

de tinte (DSSC), celdas híbridas (poliméricas/inorgánicas), celdas de puntos 

cuánticos (QDSC’s), celdas inorgánicas de estado sólido y celdas de perovskita. 

Por esta razón en este proyecto se investigó el uso de capas mesoporosas de 

TiO2 (TiO2-mp) en celdas sensibilizadas con puntos cuánticos en estado sólido y 

de perovskita (figura 17).  
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Figura 17: Ejemplos de celdas solares con capas de TiO2: a) DSSC [86], b) híbrida [87], c) puntos 

cuánticos [88] y d) perovskita [89]. 

 

2.6 Técnica de síntesis y depósito del TiO2-mp 

2.6.1 Sol gel  

Se han obtenido diversas morfologías del TiO2 como nanotubos, nanorodillos, 

fibras, nanopartículas, mesoporos, etc. Sus propiedades dependen en gran 

medida del método de preparación utilizado [90] y esto ayudará a determinar la 

morfología, la cristalinidad y el tamaño de cristal entre otras más. Algunas técnicas 

de síntesis utilizadas son: precipitación, hidrotermal, rocío pirolítico y sol-gel, por 

mencionar algunas. Sin embargo, el sol-gel una de las técnicas más usadas 
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debido a las ventajas que posee sobre las demás, como homogeneidad a nivel 

molecular, fácil control de la composición, temperatura ambiente o bajas 

temperaturas de síntesis, buena adherencia y bajo costo ya que no son necesarios 

equipos especializados [91,92].  

El proceso de sol gel se clasifica en procedimientos suaves de síntesis, este 

consiste en que, a partir de precursores moleculares, como alcóxidos metálicos 

(isopropóxido, sec-butóxido y etóxido) o sales orgánicas (nitratos y cloruros) y 

solventes como agua y/o alcoholes se forma un esqueleto del óxido por medio de 

reacciones de hidrólisis (hidroxilación) y polimerización.  

La primera etapa es la hidrólisis del alcóxido, ésta puede ser catalizada por un 

ácido o una base. Los hidroxilos (OH) se unen al átomo metálico (M) desplazando 

parcial o totalmente a los ligandos del alcóxido, produciendo liberación de 

moléculas de alcohol. 

M(OR)n+mH2O ➔(HO)m M(OR)n-m+ mROH 

Después se da la condensación. En este proceso se presenta la polimerización 

por medio del enlace covalente entre los grupos M-O-M, originando la formación 

de la red estructural del material [93,94]. 

(OR)n-1 M-OH+HO-M(OR)n-1➔(OR)n-1 M-O-M (OR)n-1 +H2O 

ó 

(OR)n-1 M-OH+HO-M(OR)n-1➔(OR)n-1 M-O-M (OR)n-1 +ROH 

 

Este tipo de síntesis no solo tiene la característica de obtener un óxido metálico 

(TiO2) sino también de tener un arreglo predefinido (mesoporoso), para lograr este 

objetivo se incorpora en la síntesis un surfactante, por sus siglas en inglés 

SURFace ACTive AgeNTS (figura 18), se define como moléculas anfifílicas que se 

constituyen por una parte hidrofílica y otra hidrofóbica [95,96]. Estas moléculas 

anfifílicas tienden a emigrar a la superficie o hacia las interfaces, lo que provoca 
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que puedan modificar la tensión superficial o interfacial. La palabra surfactante al 

no tener una traducción se usa en español el término de tensoactivo. La parte 

hidrofílica se le denomina “cabeza polar” y la parte hidrofoba como “cola 

hidrofóbica”.  

De acuerdo con las características de la parte hidrofílica que los forman (cabeza 

polar) los surfactantes se clasifican en iónicos, neutros o no-iónicos y zwiteriónicos 

.  

Iónico: La cabeza polar libera contraiones al formar soluciones. Si el contranión 

es catión el surfactante es aniónico (Dodecil sulfato de sodio), caso contrario si el 

contranión es iónico el surfactante es catiónico (bromuro de cetil-trimetil-amonio).  

Neutro o no iónicos: La cabeza polar es neutra y no libera contraiones al formar 

soluciones.  

Zwiteriónico: La cabeza polar puede adquirir carga eléctrica dependiendo del pH 

del solvente. Un ejemplo es el óxido de tetradecil-dimetilamino [96].  

Dentro de la gama de tensoativos que existen, en esta síntesis se utilizó el 

surfactante polivinilpirrolidona, el cual es un surfactante polimérico sintético no-

iónico.  

                                          

Figura 18: Fórmula de la polivinilpirrolidona (PVP). 



48 
 

 

 

Es crucial tener una síntesis controlada del dióxido de titanio.  Los parámetros a 

controlar para una síntesis de dióxido de titanio mesoporoso por la técnica de sol-

gel son: concentración del alcóxido de titanio (precursor), el pH de la solución, el 

surfactante y el solvente utilizado. La concentración del sol se puede controlar por 

medio de la evaporación del solvente. En el capítulo 3 se presentan los detalles de 

la experimentación para obtener el TiO2-mp. 

Al obtener la solución precursora otro paso importante es tomar en cuenta el 

método de depósito a utilizar, algunos de los métodos que se han utilizado son: 

dip coating, spin coating, spray coating, roll coating.   

 

2.6.2 Spin-coating  

Es un método fácil y sencillo para producir películas homogéneas mediante 

soluciones. Consta de depositar la solución precursora del material sobre un 

sustrato, éste se giró a una velocidad predeterminada y la solución se deposita 

debido a la fuerza centrífuga. Tiene principalmente cuatro fases consecutivas y 

diferenciadas durante el proceso: 

Deposición. Esta fase tiene que ver con la solución dispensada sobre el sustrato, 

este proceso puede ser de dos tipos: dinámico o estático. El dinámico consiste en 

que la solución se deposita cuando el sustrato está en movimiento, caso contrario 

es lo que sucede en el de tipo estático. La solución precursora se deposita en el 

centro del sustrato para obtener un depósito lo más homogéneo posible. Es 

importante también tener en consideración la viscosidad de la solución, así como 

la cantidad a depositar, ya que una cantidad excesiva terminará en cubrir todo el 

sustrato y por consecuencia se obtendrá un depósito irregular.  
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Spin-up. Comprende desde el depósito en el sustrato hasta la programación del 

equipo y cuando éste alcanza la velocidad deseada de una manera 

uniformemente acelerada debido a las fuerzas rotacionales involucradas, éstas 

transfieren el líquido o la solución sobre el sustrato cubriéndolo total o 

parcialmente y se obtiene un espesor inicial.  

Spin-off.  En esta etapa el spin-coater alcanza la velocidad de giro y el sustrato se 

encuentra rotando de forma constante por el tiempo deseado programado, 

ocurriendo un adelgazamiento en la película. Si la velocidad de giro aumenta, la 

fuerza centrífuga también y más delgado será el espesor.  

Evaporación. Consiste en que parte de los solventes utilizados en la solución 

precursora se evaporan. Esto provoca que el espesor de las películas pueda variar 

de un solvente a otro [97].  

En la figura 19 se pueden apreciar las 4 etapas del proceso de spin-coating.  

La homogeneidad y el espesor de las películas son factores fundamentales para la 

calidad en las muestras obtenidas. Analizar de manera matemática por ejemplo el 

espesor es un tema complejo, porque se debe tener en cuenta la evaporación del 

solvente usado, la viscosidad o reología del fluido, entre otros factores más. Sin 

embargo, Meyerhofer junto con las aportaciones de Bornside, Macosko y Scriven 

formularon una ecuación [98]:   

ℎ𝑓 = (1 − 𝑥1
0) [[

3𝑛0

2𝜌𝜔2
] 𝑘(𝑥1

0 − 𝑥1∞)]

1
3

    (2.20) 

Donde: 

hf = espesor final 

𝑥1
0= fracción de masa inicial del solvente 

n0= viscosidad inicial de la solución 

ρ= densidad del flujo 
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ω= velocidad angular 

k1= coeficiente de transferencia de masa 

𝑥1∞= fracción de masa del solvente en el equilibrio 

 

Figura 19: Etapas del proceso de spin-coating [99]. 

 

2.7 Celdas sensibilizadas con puntos cuánticos en estado sólido 

Desde décadas atrás, se han intensificado los esfuerzos para poder encontrar 

nuevos materiales que puedan ser utilizados en el desarrollo de tecnologías 

fotovoltaicas y que puedan ser utilizados como sustitutos para las tecnologías 

basadas en silicio. Entre las nuevas estructuras fotovoltaicas desarrolladas, las 

celdas de nanopartículas de semiconductores (incluidas las de puntos cuánticos) 

han logrado una gran atención por sus propiedades únicas, como un alto 

coeficiente de absorción, una brecha de energía óptima de fácil obtención, una 

alta movilidad de portadores y estabilidad. Diversos dispositivos se han fabricado 

de celdas sensibilizadas de calcogenuros con metales inorgánicos como CdS, 

PbS, HgTe, CuInTe(Se) y Sb2S3 [100]. Dentro de estos materiales el Sb2S3 ha 

demostrado ser un sensibilizador muy usado debido a su brecha de energía de 

entre 1.5-1.8 eV, alta absorción óptica (>105cm-1 en la región del visible) y sus 

características amigables con el medio ambiente. Sin, embargo el Sb2S3 posee 

algunas limitaciones eléctricas como baja difusión y alta recombinación de las 

cargas fotogeneradas tanto en la estructura como en la superficie, lo cual limita su 

uso en aplicaciones de celdas solares [101]. Una manera de resolver estos 
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problemas, es la implementación de un material transportador de huecos (HTM) 

entre el Sb2S3 y el contacto trasero.  Aunque la gran mayoría de los HTM son 

orgánicos y éstos se pueden degradar rápidamente bajo radiación de luz UV, 

limitando su uso en continuo en radiación solar. Otra estrategia implementada 

para poder reducir la recombinación ha sido poder mejorar la conductividad 

intrínseca del Sb2S3, lo cual se puede hacer con el dopado del absorbedor o con la 

formación de una solución sólida entre el Sb2S3 y el Sb2Se3 (Sb2(SxSe1-x)3) [102]. 

En la literatura existen pocas publicaciones que han reportado la síntesis de este 

material para celdas sensibilizadas con semiconductores (SSSCs). Cabe resaltar 

los resultados obtenidos por Choi et al., [103] el cual reportó el seleniuro sulfuro de 

antimonio mediante el depósito de Sb2Se3 por spin-coating, seguido del depósito 

químico de Sb2S3 y después un tratamiento térmico de ambos materiales en 

atmósfera de argón para obtener finalmente (Sb2(SxSe1-x)3 obteniendo un 7.5% de 

eficiencia sobre 50 mW/cm2 de iluminación.  Otros grupos de investigación han 

obtenido el seleniuro sulfuro de antimonio por depósito químico y evaporación 

térmica, usando una metodología simple de depósito del (Sb2(SxSe1-x)3). Éste se 

obtiene directamente de la solución química a 80 °C, la cual contiene fuentes de 

iones de Sb, S y Se. El precipitado no fue depositado, fue colectado y horneado, 

para después ser utilizado como fuente de depósito por evaporación térmica. 

Obteniendo celdas solares con 2.7 y 3.5% de eficiencia. Estos trabajos indican 

que existe un gran potencial emergente en celdas de este tipo. Por esta y otras 

razones más se presenta un estudio de este tipo de celdas con TiO2-mp.  

 

2.8 Celdas de perovskita 

El término de perovskita se refiere a la estructura cristalina del titanato de calcio 

(CaTiO3), fue descubierta por el mineralogista alemán Gustav Rose en 1839 y fue 

llamada así en honor al mineralogista Count Lev Perovski [104]. En la actualidad 

perovskita se refiere a los compuestos que cumplen una fórmula general de ABX3, 



52 
 

A y B son cationes con diferente tamaño y X es un anión. En el caso de las 

perovskitas de haluros organometálicos “A” es un catión orgánico (CH3NH3
+, 

CH3CH2NH3), “M” es un catión metálico divalente (Pb2+, Sn2+) y “X” es un anión 

haluro monovalente (F-,I-, Br-, Cl-). En la figura 20 se observa la estructura ideal de 

una perovskita con ABX3, la cual tiene una celda unitaria cúbica, los átomos en las 

esquinas de la celda unitaria son los de “A”, el átomo del centro corresponde a “B” 

y los átomos en las caras de la celda son los de “X”. Los átomos del catión “B” 

forman un octaedro con los 6 aniones “X” más cercanos y el catión A forma está 

rodeado por 12 aniones “X”. 

 

Figura 20: Esquema de una perovskita ideal: a) posición de los átomos y b) formación del octaedro 

BX6  [105]. 

 

Las perovskitas tienen gran interés básico y tecnológico. Sus estructuras tienen 

propiedades que van de ser aislantes hasta metálicas. Las publicaciones sobre 

este tema van en aumento y su principal aplicación es en materiales fotovoltaicos. 

Debido a las propiedades que presenta y que pueden ajustarse con síntesis 

química, se han aplicado en celdas de tipo: tinte, mesoscópicas, planares de 

heterounión y libres de materiales transportadores hueco/electrón. Sin embargo, 

las configuraciones que han sido más estudiadas son los de tipo planares 

(ausencia de una película mesoporosa) y las mesoscópicas (película 
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mesoporosa). Aun cuando ambas han presentado excelentes eficiencias, es la 

configuración mesoscópica la que posee la mayor eficiencia reportada [106]. Este 

tipo de configuración generalmente se compone de: a) un sustrato conductor, b) 

una capa compacta bloqueadora de dióxido de titanio (TiO2), óxido de zinc (ZnO) u 

óxido de níquel (NiO), c) una capa transportadora de electrones (ETL) hecha de 

películas mesoporosas de óxido de zinc, óxido de titanio, óxido de aluminio 

(Al2O3), d) una capa transportadora de huecos (HTL) con materiales inorgánicos 

(CuSCN), polímeros [poly(3-hexylthiophene-2,5-diyl, P3HT] o moléculas pequeñas 

[2,2’,7,7’-Tetrakis-(N,N-di-4-methoxyphenylamino)-9,9’-spirobifluorene, Spiro-

MeOTAD] y como parte final del dispositivo, e) contactos de oro, carbón o plata.  

El TiO2 es uno de los materiales por excelencia más estudiados en la estructura 

mesoscópica de perovskita debido a sus propiedades estructurales como su 

cristalinidad, tamaño de poro, espesor, tamaño de cristal, porosidad, rugosidad 

entre otras más [107]. 

Por las razones mencionadas anteriormente se propuso en este trabajo de 

investigación el estudio de capas mesoporosas de TiO2 en dos estructuras 

diferentes de celdas solares: 1) Celdas sensibilizadas de puntos cuánticos de CdS 

con Sb2(SxSe1-x)3 como absorbedor de luz, debido a su gran potencial y su casi 

nula explotación científica. 2) Celdas de perovskitas con diferentes estructuras de 

TiO2 mesoporosas variando el surfactante, tiempos de tratamiento térmico y 

diferentes transportadores de huecos. 
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3.1 Dióxido de titanio mesoporoso (TiO2-mp) 

Para la obtención de la solución precursora de dióxido de titanio mesoporoso 

(TiO2-mp) se utilizaron diversos materiales los cuales se enlistan a continuación: 

Materiales:  

• Tetraisopropóxido de titanio (TTIP), Ti[OCH(CH3)2]4, (Sigma Aldrich, 97%)  

• Poli(vinilpirrolidona) (PVP, Mw~ 1,300,000, Sigma Aldrich) 

• Etanol (CH2H6O, J.T. Baker, 99.9%)  

• Ácido clorhídrico (HCl, J.T. Baker,  36.5-38%)  

• Ácido acético (CH3COOH, Fermont, 99.9%)  

 

Para la obtención del dióxido de titanio mesoporoso (TiO2-mp) se prepararon dos 

soluciones nombradas A y B.  

Uno de los componentes fundamentales para poder dar origen a la morfología 

mesoporosa del TiO2 es el surfactante utilizado. Para esta síntesis se utilizó el 

polímero polivinilpirrolidona (PVP). Con el objetivo de explorar los distintos efectos 

que éste pudiera tener en la morfología final, así como en los parámetros de salida 

en la celda. Para ello se probaron distintos porcentajes, los cuales se describen en 

la tabla 3. 

Solución A: Medir 7.5 ml de etanol comenzar agitación a 500 rpm, agregar PVP 

(cantidades utilizadas para las diferentes síntesis: 0.45, 0.5625, 0.5850, 0.63, 

Capítulo 3: Metodología 
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0.675 gramos), subir agitación a 900 rpm y mantener por 15 minutos. (Quitar 

agitación al término) (ver figura 21). 

Solución B: Medir 3 ml de etanol, agregar en vaso de precipitado de 30 ml 

comenzar la agitación a 500 rpm, depositar 3ml de ácido acético, aumentar la 

velocidad de agitación a depositar a 600 rpm, 1.5 ml tetraisopropóxido de Ti subir 

agitación a 700 rpm, mantener agitación por 15 minutos y quitar agitación al 

término (tabla 3). 

Nombre Porcentaje de PVP PVP en gramos 

PVP inicial 20% 0.45 

PVP  25 25% 0.5625 

PVP  30 30% 0.5850 

PVP  40 40% 0.63 

PVP  50 50% 0.675 

 

Tabla 3: Cantidades utilizadas del surfactante PVP en las diferentes síntesis de soluciones 

precursoras de TiO2-mp 

 

Poner la solución A en agitación a 700 rpm, agregar la solución B y subir la 

agitación a 1000 rpm con precaución. Agitar por 1 hora. 
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Figura 21: Diagrama de síntesis de la solución precursora de TiO2-mp 

Al término de 1 hora de agitación, se obtuvieron diferentes soluciones precursoras 

denominadas: PVPi, PVP25%, PVP30%, PVP40% y PVP50%, éstas fueron depositadas 

sobre vidrio por la técnica de spin-coating. Lo cual se detalla a continuación: 

Se usaron 0.5 ml y 1 ml de las soluciones precursoras dependiendo de la 

configuración requerida (figura 22) y se depositaron sobre sustratos de vidrio, 

vidrio conductor o silicio dependiendo el tipo de estudio a realizar, esto se hizo a 

diferentes revoluciones por minuto (RPM’s), las cuales fueron 500, 1000, 1500, 

2000 y 2500 con la finalidad de estudiar el efecto del tiempo y la velocidad en las 

películas, así como la morfología obtenida en los diferentes sustratos. El depósito 

fue de tipo dinámico y se hizo cuando el spin-coating alcanzó la velocidad de giro 

requerido. El depósito se hizo de una sola capa (vaciar los 0.5 ml y 1 mL en un 

solo disparo, según sea el caso) en el centro del sustrato. El tiempo programado 

del spin coating fue variado de 1 a 2 minutos. Al término del depósito las películas 

fueron retiradas y se guardaron en cajas Petri limpias. Las condiciones que 

presentaron mejores propiedades morfológicas y ópticas fueron depositadas a 

1000 rpm por 2 minutos y tratadas térmicamente a 550 °C por tres horas. Los 

resultados que sustentan este apartado se presentan en el capítulo 4.  
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Figura 22: Soluciones precursoras de TiO2-mp a diferentes concentraciones de PVP: a) PVP 

inicial, b) 25%, c) 30%, d) 40% y e) 50%. 

 

Las muestras al momento de ser recién depositadas son amorfas, para promover 

su cristalización éstas fueron tratadas térmicamente (TT).  Para lo cual se hizo un 

secado a 120 °C, por 30 minutos, al término de éste, se llevó la mufla a 550 °C, 

por 3 horas. Pasado este lapso de tratamiento, se bajó la temperatura a 25 °C y se 

retiraron las muestras de la mufla a temperatura ambiente. La rampa de 

calentamiento se muestra en la figura 23. El tratamiento térmico promueve la 

cristalización del material en fase anatasa utilizada ampliamente en aplicaciones 

fotovoltaicas.  
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Figura 23: Rampa de tratamiento térmico de las películas de TiO2-mp. 

 

 

3.2 Celdas solares de Sb2(SxSe1-x)3 basadas en TiO2-mesoporoso 

3.2.1 Sustratos de vidrio conductor  

Se cortaron vidrios conductores de 2.5 cm x 2.5 cm2 de óxido de estaño dopados 

con Flúor (SnO:F), (FTO) por sus siglas en inglés (Flourine doped Tin Oxide), 13 Ω 

/◼ de Sigma Aldrich.  Éstos fueron lavados con jabón neutro, enjuagados con 

agua destilada, secados con pistola de aire caliente. 
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3.2.2 Dióxido de titanio capa compacta (TiO2 –cc) 

Como parte de la configuración de las celdas de Sb2(SxSe1-x)3 basadas en TiO2-

mesoporoso se depositó una capa compacta de TiO2 (TiO2-cc) de 60 nm, la cual 

se preparó depositando la solución precursora de TiO2-cc sobre sustratos limpios 

de FTO. Esta mejora el contacto ayudando al transporte del electrón, además de 

evitar el contacto entre el vidrio conductor y la capa  

Materiales:  

• Tetraisopropóxido de titanio (TTIP, Ti [OCH(CH3)2]4, Sigma Aldrich, 97%)  

• 2-propanol (CH3CH(OH)CH3, J.T. Baker, 99.9%)  

• Ácido clorhídrico (HCl, J.T. Baker, 36.5-38%)  

 

Se agregaron 20 mL de 2-propanol en un vial, después se añadió lentamente 1.2 

mL de tetraisopropóxido de titanio (1 gota cada 3 segundos) y 0.4 mL de HCl 

concentrado. La solución obtenida se mantuvo en agitación a 450 rpm por 30 

minutos.  Al finalizar el tiempo de síntesis se obtuvo una solución amarilla-clara, 

esta solución fue depositada por spin coating. El proceso de spin coating consistió 

en colocar el sustrato conductor FTO (con la parte conductora hacia arriba, 

cubriendo una superficie de 0.5 cm X 2.5 cm2 con cinta adhesiva transparente) en 

el centro del rotor del equipo de spin coating, se hizo vacío y de manera dinámica 

(sustrato en movimiento) y se agregó la solución precursora de TiO2. Como parte 

de las configuraciones de celda obtenidas, se utilizaron dos tipos de espesores: 30 

y 60 nm. Para obtener espesores de 30 nm, se depositaron 100 µL de la solución 

sintetizada a 2000 rpm de velocidad de giro, 1000 rpm de aceleración por 1 minuto 

de tiempo. Para el caso de necesitar espesores de 60 nm, se depositaron 100 µL 

de la solución sintetizada, pero se reduce la velocidad de giro del spin-coater a 

1000 rpm de velocidad de giro y las condiciones de aceleración y tiempo se 

mantienen iguales. Finalmente, las capas compactas de TiO2 se trataron 

térmicamente a 450 °C durante 30 minutos (figura 24).  
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Al finalizar el tratamiento térmico de las capas compactas de TiO2 sobre los 

sustratos conductores, se procedió a depositar la capa mesoporosa de TiO2. Para 

el caso de la configuración de celdas de Sb2(SxSe1-x)3 se depositó el TiO2-mp bajo 

la condición nombrada PVP inicial (la metodología se describe en el apartado 3.1).  

 

Figura 24: Rampa de tratamiento térmico de las películas de TiO2-cc. 

 

 

3.2.3 Sulfuro de cadmio por el método SILAR 

Para el sensibilizado de las celdas de Sb2(SxSe1-x)3 basadas en TiO2-mp se utilizó 

el sulfuro de cadmio (CdS), el cual se depositó sobre las películas de TiO2-mp, por 

la técnica SILAR y que consiste en tener en soluciones separadas el anión y el 

catión. 
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Materiales:  

• Cloruro de cadmio (CdCl2, J.T. Baker, 79.9%) 

• Sulfuro de sodio (Na2S, Fermont, 99.6%) 

• Metanol (CH3OH, J.T. Baker) 

Para este objetivo se prepararon soluciones por separado a 0.05 M de cloruro de 

cadmio y de sulfuro de sodio, usadas como precursores de cadmio y sulfuro 

respectivamente. Las soluciones fueron preparadas en proporciones de 50:50 de 

agua destilada y metanol.  La técnica de depósito consistió en sumergir por 60 s el 

substrato obtenido previamente [Vidrio conductor/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)] en la 

solución de cloruro de cadmio, al finalizarse los 60 s, el sustrato se colocó en una 

solución de 50:50 agua destilada y metanol por 30 s para retirar el exceso de 

material de la inmersión anterior en CdCl2, después el substrato fue inmerso en la 

solución de sulfuro de sodio por 60 s y finalmente se sumergió nuevamente en una 

solución de 50:50 de agua destilada y metanol como lavado final y para retirar el 

exceso del Na2S. A todo este proceso se le denominó como un ciclo de SILAR. 

Para el presente trabajo se hicieron 5, 10, 15, 20, 25 y 30 ciclos dependiendo de la 

configuración de la celda (figura 25). 
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Figura 25: Diagrama de un ciclo de depósito del sulfuro de cadmio por la técnica SILAR. 

 

3.2.4 Sb2(SxSe1-x)3 por baño químico 

El Sb2(SxSe1-x)3 fue utilizado como material absorbedor, se depositó sobre las 

películas sensibilizadas con CdS [Vidrio conductor/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)/CdS (5-

30 ciclos)] por el método de baño químico [108].  

Materiales:  

• Tartrato de antimonio de potasio (K2Sb2C8H4O12*3H2O, Sigma Aldrich, 99.9-

103%) 

• Trietanolamina (TEA, C6H15NO3, Fermont, RG 99%) 

• Amonia acuosa concentrada 

• Ácido silicotúngstico (STA, H4[Si(W3O10)4]*xH2O, Sigma Aldrich, 99.9%) 

• Tioacetamida (CH3CSNH2, Fermont, 99%) 

• Polvo de Se (Asarco, 99%) 



63 
 

• Sulfito de sodio (Na2SO3) 

• Tiosulfato de sodio (Na2S2O3, Fermont 99.9%) 

• Agua destilada 

 

El primer paso fue preparar una solución de selenosulfato (SS, Na2SeSO3) por el 

método de reflujo por 5 horas a 96 °C de una solución compuesta de 4 g de Se en 

polvo y 12 g de sulfito de sodio en 100 mL de agua destillada. El resultado fue una 

solución clara de 0.4 M de selenosulfato con exceso de sulfito de sodio. El 

segundo paso fue preparar una solución compuesta de 8.3 mL de tartrato de 

antimonio de potasio a 0.1 M, 3.3 mL de de trietanolamina a 3.7 M, 1 mL de 

amonia acuosa concentrada (15 M), 10 mL de 10-5 M de ácido silicotúngstico, 2.3 

mL de tioacetamida a 1 M , 0.5 mL de selenosulfatoa  0.4 M, 1 mL  de 0.1 M  de 

tiosulfato de sodio y agua destilada para completar un volumen de 80 mL. Con la 

solución resultante se hicieron dos depósitos de seleniuro sulfuro de antimonio 

sobre los substratos obtenidos previamente [vidrio conductor/TiO2-cc/TiO2-

mp(PVPinicial)/CdS (5-30 ciclos)] por la técnica de baño químico a una 

temperatura de 80 °C por 3.5 horas (figura 26). El espesor resultante del seleniuro 

sulfuro de antimonio sobre vidrio de un solo depósito fue de 60 nm, con el 

segundo depósito se obtuvo un espesor de 100 nm aproximadamente.  
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Figura 26: Diagrama del depósito del seleniuro sulfuro de antimonio por la técnica de baño químico. 
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3.2.5 Contactos de carbón y plata  

La parte final de fabricación de la celda fue la colocación de contactos. Para lo 

cual primero se pintaron 4 contactos de pintura de carbón de 0.5 cm2 con la ayuda 

de un pincel fino sobre el Sb2(SxSe1-x)3 y se dejaron secar por 24 horas. 

Materiales:  

• Pintura conductora de carbón (SPI supplies) 

• Pasta coloidal de plata (Ted Pella Inc.) 

 

Después se colocaron contactos de plata de 0.4 cm2 sobre los contactos de 

carbón, a manera de reducir la resistencia en serie (figura 27). La estructura 

completa de celda fue tratada en nitrógeno por 30 minutos, con una presión 

constante a 20 Torr. 

Figura 27: Contactos de carbón y plata en celdas de Sb2(SxSe1-x)3: a) contactos de carbón, b) 

contactos de plata y c) fotografía de la celda obtenida. 

 

3.3 Celdas solares de perovskita basadas en TiO2 mesoporoso 

Para la fabricación de las celdas de perovskita basadas en TiO2 mesoporoso se 

utilizó la configuración: FTO/TiO2-cc/TiO2-m)/Perovskita/HTL/Au. Para el TiO2-mp 
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se probaron las diferentes soluciones sintetizadas: PVP inicial, PVP 25%, PVP 

30%, PVP 40% y PVP 50% (apartado 3.1). Para el caso de la capa de HTL por 

sus siglas en inglés (Hole Transport Layer) se utilizaron dos diferentes materiales, 

poli(3-hexiltiofeno-2,5-diil) y spiro-MeOTAD [2,2’,7,7’-tetrakis (N,N-di-p-

methoxyphenylamine)-9,9’-spirobifluorene).  

 

3.3.1 Vidrio conductor grabado 

Para este tipo de configuración de celda, se utilizaron vidrios conductores de 2.5 

cm por 2.5 cm (largo y ancho) de óxido de estaño dopados con Flúor (FTO por sus 

siglas en inglés (Flourine doped Tin Oxide). Sin embargo, los vidrios conductores 

fueron sometidos a un proceso denominado “grabado” para mejorar los 

parámetros de salida de las celdas. Este proceso consiste en eliminar la capa 

conductora en ciertas zonas del substrato. 

Materiales:  

• Vidrios conductores (SnO:F, TEC 15, Dyesol) 

• Ácido clorhídrico (HCl, J.T. Baker,  36.5-38%)  

• 2-propanol (CH3CH(OH)CH3), J.T. Baker, 99.9%)  

• Zinc purificado (Fermont) 

• Acetona (C3H6O, J.T. Baker) 

 

El proceso de grabado consistió en colocar cinta adhesiva transparente de manera 

vertical sobre el substrato de medidas de 2 cm de ancho por 2.5 cm de largo para 

proteger esta área conductora. Acto seguido se colocó sobre el substrato una 

pasta de ácido clorhídrico y zinc purificado a 3M para eliminar la capa conductora 

de área de 0.5 por 2.5 cm. La pasta de Zn/HCl al entrar en contacto con el vidrio 

produce burbujas indicando la remoción de la película y se dejó actuar por un 

periodo de 5 s y con la ayuda de un cepillo de cerdas finas se procedió a retirar la 
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capa conductora del FTO cuidando no traspasar las capas cubiertas con cinta 

(figura 28). Al finalizar este paso, se retiró el exceso de la pasta (Zn/HCl) y se 

lavaron los nuevos substratos obtenidos llamados FTO-grabados (FTOg) con 

jabón neutro, se enjuagaron con agua destilada y agua desionizada. Sin embargo, 

se observó que este proceso de limpieza no era suficiente para eliminar impurezas 

inherentes al vidrio y al proceso de grabado, así que se procedió a implementar 

otra metodología extra de lavado, la cual consistió en colocar los sustratos 

grabados de FTO en un vaso de precitado con acetona y se le dio un baño 

ultrasónico por 15 minutos, al término de este baño, se hizo un segundo baño 

ultrasónico con isopropanol por 15 minutos. Finalmente los substratos se secaron 

con pistola de aire caliente y fueron expuestos a un tratamiento de ozono (UVO3)  

por 20 minutos.  

 

        

Figura 28: Proceso de grabado de vidrios conductores FTO: a) FTO de 2.5 cm X 2.5 cm, b) cinta 

adhesiva transparente indicada con línea roja punteada de medidas de 2 cm de ancho por 2.5 cm 

de largo y la representación de la pasta de Zn/HCl sobre el área expuesta (sin cinta adhesiva) de 

0.5 cm de ancho por 2.5 cm de largo y c) FTOg mostrando la capa conductora removida.  
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Como parte del proceso de fabricación de este tipo de celdas, se depositaron 

capas de TiO2 compactas de 60 nm (apartado 3.2.2) sobre el FTO-grabado, 

seguido de las capas mesoporosas de TiO2 a distintas concentraciones de PVP 

(apartado 3.1). 

 

3.3.2 Perovskita  

Para el material de perovskita, se utilizó la metodología por dos pasos, el cual 

consiste en formar el material en dos capas.  

 

Materiales:  

• Yoduro de plomo II (PbI2, Sigma Aldrich, 99%) 

• N-N-dimetilformamida (DMF, Sigma Aldrich, anhídrida-99.8%) 

• Yoduro de metilamonio (MAI, CH3NH3I, Lumtec, 99.5%)  

• Cloruro de metilamonio (MACl, CH3NH3Cl, Lumtec, 99.5%) 

• 2-propanol (CH3CH(OH)CH3, J.T. Baker, 99.9%)  

 

La primer capa de pervoskita, se preparó con una solución compuesta de 460 

miligramos (mg) de yoduro de plomo (II) disueltos en 1 mL de N-N-

dimetilformamida a 450 rpm y se depositaron 30 microlitros (µL) de la solución 

obtenida por spin coating a 3000 rpm por 30 s. Inmediatamente el dispositivo fue 

tratado térmicamente en una parrilla de calentamiento a 70 °C por una hora. 

Seguido a esto, se preparó una segunda solución compuesta de 50 mg de yoduro 

de metilamonio, 4.8 mg de cloruro de metilamonio y 1 mL de isopropanol y se 

puso en agitación a 450 rpm por 30 minutos y se depositaron 100 µL de ésta 

segunda solución, la cual se dejó absorber por la capa anterior por un tiempo de 
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20 s, después se retiró el exceso de material al colocarla en el spin-coater a 4000 

rpm por 20 s (figura 29) y se le dio tratamiento térmico a 120 °C por 1 hora. Al 

término de este proceso se retiraron las muestras de la mufla y se continuó con el 

proceso de fabricación. Todo el procedimiento se realizó en atmósfera de N2 

dentro de una cámara de guantes.  

 

 

Figura 29: Proceso del depósito de perovskita por spin-coating sobre las capas mesoporosas de 

TiO2. 

 

3.3.3 Poli (3-hexiltiofeno-2,-5-diil) (P3HT) 

Una primer capa conductora de huecos (HTL) que se utilizó fue el 3 Poli (3-

hexiltiofeno-2,-5-diil) (P3HT), su preparación consistió en obtener una solución de 

20 mg/mL de P3HT en diclorobenceno, la cual se agitó a 600 rpm por 24 horas. Al 

finalizar la agitación se depositaron 200 µL de la solución por spin-coating a 1000 

rpm, por 20 s, sobre la capa de perovskita. Con lo cual se obtuvo un espesor 

aproximado de 30-35 nm y se trató térmicamente a 90 C por 30 minutos.  

Materiales:  

• Poli (3-hexiltiofeno-2,-5-diil) (P3HT, regioregular, Mw~ 54,000-75,000, Sigma 

Aldrich, 99.995%) 
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• 1,2-Diclorobenceno (C6H4Cl2, Sigma Aldrich, 99%) 

 

3.3.4 Spiro-MeOTAD  

La segunda capa conductora de huecos que se utilizó fue el Spiro-MeOTAD 

[2,2’,7,7’-tetrakis(N,N-di-p-methoxyphenylamine)-9,9’-spirobifluorene)] para lo cual 

fue necesario preparar tres soluciones, la primera solución estuvo compuesta de 

60 mg de spiro-MeOTAD en 750 µL de 1,2-Diclorobenceno. La segunda solución 

fue preparada con 260 mg de sal de litio en 500 µL de acetonitrilo. La solución final 

estuvo compuesta de 13.4 µL de la segunda solución, a la cual se le agregaron 

21.8 de µL de 4-tert-butilpiridina, ambas se agregaron a la primera solución y se 

pusieron en agitación a 700 rpm por una hora. Al término de la agitación, se 

depositaron 80 µL de la solución final de spiro-MeOTAD en la capa de perovskita.  

 

Materiales:  

• Spiro-MeOTAD [2,2’,7,7’-tetrakis (N,N-di-p-methoxyphenylamine)-9,9’-

spirobifluorene)] (Sigma Aldrich, 99%) 

• 1,2-Diclorobenceno (C6H4Cl2, Sigma Aldrich, 99% HPLC) 

• Sal de litio bis(trifluoromethylsulfonyl, Li-TFSI, Sigma Aldrich, 99.95%) 

• Acetonitrilo (CH3CN, Fermont) 

• 4-tert-butilpiridina (Sigma Aldrich, 96%) 



71 
 

 

Figura 30: Configuración general de la celda híbrida de perovskita: i) FTO, ii) TiO2-cc, iii) TiO2-mp,  

iv) perovskita, v)  material transportador de huecos (HTM), a) Spiro-MeOTAD y b) P3HT, vi) 

contactos de oro.  Las capas i-v se depositaron por la técnica de spin-coating y la vi por 

evaporación térmica. 

 

3.3.5 Contactos de oro  

La parte final de la celda de perovskita fue conformada por una capa de 40 nm y 

60 nm de contactos de oro (Au) dependiendo de la configuración final deseada. Se 

depositaron 290 mg de alambre de oro (Sigma Aldrich, 99.99%) por evaporación 

térmica a una tasa de depósito de 10 Å/s, sobre las capas transportadores de 

huecos (P3HT o Spiro-MeOTAD según sea el caso).   
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El procedimiento completo de fabricación de la celda de perovskita se puede 

observar en la figura 31. 

 

Figura 31: Fabricación del dispositivo final: a) TiO2 capa compacta, b) TiO2 mesoporoso, c) 

perovskita de dos pasos, d) hole transport layer/material, P3HT ó Spiro-MeOTAD y e) contactos de 

oro.  

 

3.4 Técnicas de caracterización 

3.4.1 Microscopía Electrónica de Barrido (MEB) 

El MEB trabaja con el mismo principio del microscopio óptico excepto que éste 

funciona con un haz de electrones que es dirigido a través de aperturas metálicas 

y lentes magnéticas. La muestra es irradiada con el haz de electrones que “barre” 

la superficie de las muestras. Las interacciones y los efectos que se presentan son 

transformados en una imagen a blanco y negro. El haz de electrones interactúa 
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con los átomos que componen la muestra y nos brinda información principalmente 

de la morfología, topografía y la composición de los elementos de la muestra que 

se estudia. 

Con el objetivo de conocer la morfología superficial y transversal de los materiales 

sintetizados se analizaron las muestras mediante micrografías obtenidas del 

microscopio electrónico de barrido Bruker Quantax S-5500 a 1.5 kV.  

 

3.4.2 Difracción de rayos X (DRX) 

La técnica de difracción de rayos X, es una técnica que sirve para conocer las 

estructuras cristalinas de un material, las cuales exhiben picos característicos en 

función del ángulo de incidencia (θ) al cumplirse la ley de Bragg, n λ =2dsen θ. Los 

patrones de DRX se obtuvieron con el equipo Rigaku D-Max 2200, con un ángulo 

de incidencia de 0.5 y 1.5, con una radiación Cu-Kα (λ=0.15406 nm) y a un 

ángulo de θ-2θ de 20-70  

Con la técnica de DRX es posible obtener el tamaño promedio de los cristales (D) 

y fueron calculados con la ecuación de Scherrer. 

𝐷 =
0.9𝜆

𝛽𝑐𝑜𝑠𝜃
      (3.1) 

 
Donde: 

D=Tamaño promedio del cristal 

λ= Longitud de onda de radiación de rayos X.  

β=Es el ancho del pico a la mitad de su altura máxima (FWHM, por sus siglas en 

inglés) 

θ=En ángulo de Bragg en radianes  
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3.4.2.1 Ley de Vegard 

Esta ley se define como la generalización aplicada a disoluciones sólidas 

formadas por sustitución o distribución al azar. Se asume que los cambios en los 

parámetros de la celda unidad con la composición están gobernados por los 

tamaños relativos de los átomos o iones que son activos en el mecanismo de la 

disolución sólida. Al analizar las estructuras cristalinas, Vegard observó que 

diversas sales iónicas tienen una relación linear a temperatura constante entre la 

estructura cristalina y la concentración. Con los patrones de DRX fue posible 

obtener la composición del seleniuro sulfuro de antimonio sintetizado.  

 

 
3.4.3 Espectroscopia infrarroja con transformada de Fourier (FTIR) 

La espectroscopia de infrarrojo con transformada de Fourier (Fourier transform 

infrared spectroscopy FTIR, por sus siglas en inglés) es una técnica que se 

fundamenta en la absorción de energía del infrarrojo (IR) del espectro 

electromagnético en el rango de 2800-10 cm-1, permitiendo que una molécula rote 

o vibre a distintas frecuencias (modos de vibración) las cuales son características 

de cada compuesto. Al existir estos modos vibracionales que inducen oscilaciones 

que pueden entrar en resonancia con un haz del IR, esto produce un intercambio 

de energía entre el haz y las moléculas constituyentes. Existe un comportamiento 

característico para un enlace con un tipo atómico, un entorno químico y una 

concentración de enlaces determinados. Se puede decir que un espectro de IR 

puede manifestar bandas asociadas a prácticamente todos los compuestos 

moleculares. 

La espectroscopia infrarroja con transformada de Fourier fue obtenida con el 

espectrofotómetro Frontier  FT-IR de Perkin Elmer con el accesorio de atenuación 

total de reflexión (ATR por sus siglas en inglés) que posee un cristal de ZnSe. La 

medición se llevó a cabo en un rango de 4000-650 cm-1. 
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3.4.4 Transmitancia (T), reflectancia (R), absorbancia (A) y 

coeficiente de absorción óptica (α) 

La espectroscopia óptica se refiere al estudio de la interacción entre la radiación y 

la materia como función de la longitud de onda (λ). Se basa en medir la intensidad 

del color o de la radiación absorbida en UV-Vis a cierta longitud de onda. Para 

esta caracterización de absorción óptica (transmitancia y reflectancia) de los 

materiales obtenidos se utilizó el espectrofotómetro UV-Vis-NIR Jasco-V-670. La 

medición de T se realizó utilizando como línea base el aire. El caso de la medición 

de R se utilizó como línea base la reflectancia de un espejo de aluminio.  Para 

ambas mediciones se incidió la luz del lado del material depositado.  

Para la absorbancia, se utilizaron las mediciones de transmitancia y se hizo el 

cálculo de la manera siguiente: 

𝐴 = −𝑙𝑜𝑔𝑇   (3.2) 

El coeficiente de absorción (α) se calculó con la fórmula 3.3 [109] y con las 

mediciones obtenidas de reflectancia y transmitancia.  

𝛼 = −
𝑙𝑛

𝑑
(

−(1−𝑅)2+√(1−𝑅)4+(4𝑇2𝑅2)

2𝑇𝑅2 )    (3.3) 

Donde: 

d=Espesor de la película/muestra 

 

 

3.4.5 Perfilometría 

Es una técnica de contacto que sirve para analizar la superficie y medir los 

espesores de los materiales a caracterizar. Su funcionamiento se basa en una 

punta que se mueve paralelamente a la superficie ejerciendo una fuerza constante 

sobre el material. La punta registra los movimientos de desplazamiento vertical 

durante su recorrido, cuya diferencia del máximo con respecto al mínimo en un 
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borde o escalón en la película da el espesor. Los espesores de las películas se 

midieron con el perfilómetro Ambios Technology XP-200. Para poder tener una 

medición lo más exacta posible, se procedió a remover el material en las zonas 

más homogéneas (mitad del sustrato) antes de su tratamiento térmico.  

 

3.4.6 Elipsometría 

La espectroscopía de Elipsometría es una técnica óptica de caracterización de 

superficie de los materiales, utiliza el principio de que el estado de polarización de 

la luz cambia de acuerdo a la reflexión de la superficie y estas mediciones pueden 

ser llevadas a diferentes longitudes de onda.  

Con esta caracterización se obtuvo la estimación del índice de refracción de las 

películas de TiO2-mp, TiO2-cc, así como sus respectivos espesores. Y fue 

requerido hacer los depósitos sobre substratos de 2.5 cm X 2.5 cm de silicio.  

Otro cálculo derivado de las mediciones de índice de refracción fueron las 

estimaciones de volumen de porosidad de las películas de TiO2. Se utilizó la teoría 

de Volume Average [110-113]. Esta teoría expresa que el índice efectivo (neff) está 

en función del índice de refracción de un medio continuo (nc), en este caso sería el 

TiO2 y del medio dispersado nd, si el espesor del medio es mucho mayor que el 

tamaño del poro se cumple: 

𝑛𝑒𝑓𝑓 =  √(1 − 𝛷)𝑛𝑐
2 +  𝛷 𝑛𝑑

2  ;   𝛷 =  
𝑛𝑐

2− 𝑛𝑒𝑓𝑓
2

𝑛𝑐
2− 𝑛𝑑

2    (3.4) 

Los tamaños de poro estimados varían en el rango de 10-30 nm y el espesor de 

las películas de TiO2-mp oscilan entre 170-300 nm, lo cual cumple el modelo 

teórico.  
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3.4.7 Medición corriente-voltaje (I-V) 

 

1. Celdas Sb2(SxSe1-x)3 

Las curvas de densidad de corriente VS voltaje (J-V) fueron medidas con una 

máscara de 0.3 cm2 de área, usando el equipo de Sciencetech (Canadá) 

Photovoltaic Testing System (PTS) equipado con una fuente de medición y una 

fuente de iluminación de 1000 W/m2 (air-mass 1.5G).  

Para el estudio de ésta configuración de celdas se elaboraron 3 series: 

• ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR(5,10,15 y 20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR (5,10,15 y 20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3hr)/CdS-SILAR (5,10,15,20,25 y 30)/Sb2(SxSe1-

x)3/C/Ag 

 

 

2. Celdas de Perovskita 

Las curvas de corriente vs voltaje (I-V) se obtuvieron con el simulador solar Oriel 

81171, una fuente Keithley 2440 y fueron expuestas a 1 sol (1000 W/m2) con 

calibración estándar (air-mass 1.5G). El rango de mediciones fue de 1.1 a -0.1 V, 

siendo las celdas pre-expuestas por 30 segundos.  

El área final de la celda fue de 0.4 cm2, pero las mediciones fotovoltaicas fueron 

hechas a 0.1 cm2 con una mascarilla negra. Las configuraciones de las celdas 

finales fueron:  

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)/Perovskita/P3HT/Au-40nm 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)/Perovskita/spiro-MeOTAD/Au-40nm 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP25%)/Perovskita/spiro-MeOTAD/Au-60nm 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP30%)/Perovskita/spiro-MeOTAD/Au-60nm 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP40%)/Perovskita/spiro-MeOTAD/Au-60nm 
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• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP50%)/Perovskita/spiro-MeOTAD/Au-60nm 

 

 

3.4.6 Eficiencia cuántica externa (EQE) 

Para obtener la medición de EQE, primero se midió la potencia de luz que incide 

sobre la muestra en el rango de longitudes de onda deseada (300,1000) nm y 

estos datos son guardados en un archivo de calibración. Posteriormente se mide 

la corriente en corto circuito mediante la caída de voltaje en una resistencia de 10 

Ohm, usando un amplificador lock-in a una frecuencia de 90 Hz fijada por un 

obturador de luz (chopper) que se encuentra entre una fuente de luz de una 

lámpara de xenón de 250 W y el monocromador.  Mientras se está midiendo el 

voltaje (V) en el lock-in, Icc se calcula mediante Icc=V/10, y la responsividad 

R=Icc/P, con el valor de P guardado en el archivo de calibración. Todo esto se 

hace para cada longitud de onda, generando un archivo de Responsividad - 

longitud de onda y otro de eficiencia cuántica externa (EQE) - longitud de onda.  
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4.1 Dióxido de titanio mesoporoso (TiO2-mp) 

El dióxido de titanio (TiO2) es un semiconductor tipo n, que posee una brecha 

amplia de energía (Eg). Su brecha de energía depende en gran medida de su 

estructura cristalina, las más conocidas y estudiadas son: anatasa, rutilo y 

brookita. El TiO2 ha sido ampliamente usado en aplicaciones como fotocatálisis, 

generación de hidrógeno, energía solar entre otras más, debido a sus excelentes 

propiedades como estabilidad química, alta resistencia a la corrosión, 

transparencia óptica, baja toxicidad y bajo costo de producción. Caso particular su 

uso en aplicaciones fotovoltaicas es ampliamente utilizado como capa 

transportadora de electrones. Para lo cual se han preparado diversas estructuras 

como nanopartículas, nanoalambres, nanoporoso, mesoporoso, etc. El TiO2- 

mesoporoso ha recibido gran atención por su fácil obtención y por la gran área 

superficial que se puede obtener.  

Como parte del estudio se presentan dos apartados de resultados del TiO2-mp 

obtenido. Estos fueron en función de la cantidad de % de PVP utilizado: 1) PVP 

inicial ó del 20% y 2) PVP del 25 al 50%.  La síntesis 1 fue utilizada para la 

obtención de celdas sensibilizadas con puntos cuánticos y para el caso de las 

celdas híbridas de perovskita, se utilizaron ambas síntesis.  

 

4.1.1 TiO2-mp (PVP inicial)  

En este apartado se presentan los resultados obtenidos de las películas de TiO2-

mp con PVP denominado inicial ó del 20% (0.45 gramos).  

Capítulo 4: Resultados y discusión 
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En la figura 32 se presentan los espectros obtenidos de las películas del TiO2-mp 

en función de su temperatura de tratamiento térmico. Para el caso de la muestra 

secada 120 °C-30 minutos, ésta presenta una transmitancia del 80-90% y una 

reflectancia del 8-10% en la región UV-VIS-NIR. Posee una absorción 

aproximadamente a 320 nm, esto se le atribuye a la absorción óptica del TiO2 

amorfo y del PVP. La muestra a 300 °C-1 hora, presenta la transmitancia más baja 

debido a la descomposición/calcinación del polímero, esta muestra tiene un color 

ámbar debido a esto. Dando como resultado que la transmitancia se reduzca en el 

rango de 300-600 nm. La muestra a 400 °C-1 hora comienza a mostrar ondas en 

su espectro y tiene una absorción muy similar a la muestra de 120 °C-30 minutos. 

Al incrementar la temperatura y el tiempo de tratamiento térmico, todos los 

espectros muestran una alta transparencia de valores entre 75-90% mostrando los 

mismos patrones de interferencia. Mismo comportamiento sucede con los 

resultados de reflectancia, sin embargo, la muestra a 550 °C-3 horas es la que 

posee menor reflectancia en comparación con las muestras con tratamiento 

térmico por arriba de 500 °C.  

Para poder analizar de otra manera los resultados obtenidos por transmitancia, se 

calculó la absorbancia de estas mediciones. Los resultados de absorbancia se 

presentan en la figura 33. En la figura 33-a, en principio se aprecia que todos los 

espectros poseen la misma absorbancia, sin embargo, es por ello que en la figura 

33.b se presenta la misma figura pero con un rango menor. Como se observa aquí 

la absorbancia de las muestras tratadas a 120 °C-30 minutos y 400, 500 °C-1 hora 

presentan la absorbancia más baja. Las muestras a 500-3, 550-1, 550-3, 600-1 y 

600-3 tienen una mayor absorbancia, posiblemente por que poseen una menor 

cantidad de polímero en su estructura.  Para ello se presenta más adelante un 

análisis detallado de FTIR de todo el grupo de películas. Todo parece indicar que 

éstas muestras son las óptimas para ser utilizadas en celdas. Sin embargo, las 

muestras con tratamiento térmico a 600 °C, (independientemente del lapso de 

tiempo), hace que las muestras se vuelvan frágiles. 
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Figura 32: Películas de TiO2-mp obtenidas a 1000 rpm por spin-coating, con tratamiento térmico a 

temperaturas de 300 a 600 °C por 1 y 3 horas depositadas sobre vidrio: a) transmitancia y  b) 

reflectancia.  
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Figura 33: Absorbancia de películas de TiO2-mp obtenidas por spin-coating a 1000 rpm, con 
tratamiento térmico a temperaturas de 300 a 600 °C por 1 y 3 horas depositadas sobre vidrio: a) 
espectro a con longitud de onda de 300-1000 nm y b) espectro a con longitud de onda de 300-400 
nm. 
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Como se mencionó anteriormente, el PVP es un elemento crucial para entender el 

comportamiento de la estructura final del TiO2-mp.  Por ello en la figura 34 se 

presenta el resultado del análisis termogravimétrico (TGA) de la 

polivinilpirrolindona.  Se observa que el peso inicial del PVP es de alrededor del 

33% a 100 °C y éste decrece en un porcentaje muy bajo hasta una temperatura de 

400 °C. El cambio crucial se da en aproximadamente a 430 °C ya que el peso que 

presenta es menor al 5%, además este se mantiene hasta los 700 °C. Con esto se 

concluye que el PVP se logra calcinar a temperaturas mayores a 430 °C y aun 

cuando la temperatura se aumente, éste permanece en un porcentaje pequeño 

(≈3%).  

             

Figura 34: Espectro termogravimétrico (TGA) de la Polivinilpirrolidona (PVP). 

 

En la figura anterior se mostró el resultado del TGA del PVP, sin embargo, el PVP 

es sólo uno de varios componentes de la síntesis para obtener el TiO2-mp, así que 
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en la siguiente figura se presentan los espectros de FTIR de las películas de TiO2-

mp preparadas con diferentes temperaturas de tratamiento térmico.  Se obtuvo el 

espectro “base” el cual fue el PVP en polvo, en esta muestra se observan las 

bandas vibracionales características del PVP: estiramiento del -CH2 (2958 y 2892 

cm-1) [114-116], estiramiento del C=O (1654 cm-1) [117-119], estiramiento de C-N, 

C-H (1500-1465 cm-1) y C-O (1285 cm-1) [120]. La amplia banda cerca de los 3500 

cm-1 es atribuida a la humedad en la superficie de las muestras y las bandas cerca 

de 900-800 cm-1 están relacionadas al titanio [121]. Se observa que a medida que 

se aumenta la temperatura este espectro decrece hasta disminuir casi en su 

totalidad la intensidad de las bandas en la muestra a 500 °C, sugiriendo que a esta 

temperatura los residuos de PVP son mínimos. Las muestras a 600 °C (1 y 3 

horas) no se presentan debido a la fragilidad de éstas como se mencionó 

anteriormente. 

              

Figura 35: Espectros de FTIR de: a) polvo del PVP utilizado. Películas de TiO2-mp sobre vidrio con 

tratamientos térmicos por un periodo de 1 hora a temperaturas de: b) 120 °C, c) 300 °C, d) 400 °C 

y e) 500 °C.  
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Algo novedoso que se presenta en este trabajo es el cálculo del volumen de 

porosidad, con la ayuda del índice de refracción de las películas de TiO2-mp 

(figura 36) y el espesor de las mismas (figura 37), depositadas sobre sustratos de 

silicio.  Esta teoría expresa que neff está en función del índice de refracción de un 

medio continuo nc, en este caso sería el TiO2 y del medio dispersado nd, si el 

espesor del medio es mucho mayor que el tamaño del poro se cumple: 

𝑛𝑒𝑓𝑓 =  √(1 − 𝛷)𝑛𝑐
2 +  𝛷 𝑛𝑑

2  ;   𝛷 =  
𝑛𝑐

2− 𝑛𝑒𝑓𝑓
2

𝑛𝑐
2− 𝑛𝑑

2    (3.4) 

La figura 36 presenta los resultados de la técnica de elipsometría para obtener los 

índices de refracción de las películas de TiO2-cc (referencia) y TiO2-mp a distintas 

velocidades de giro.  Todos los valores del índice de refracción utilizados fueron 

tomados a una longitud de onda de 800 nm, donde las mediciones tienen menos 

variaciones. Los valores obtenidos se encuentran resumidos en la tabla 4.  

             

Figura 36: índice de refracción de películas de TiO2-mp depositadas sobre silicio a diferentes 

revoluciones por minuto, con tratamiento térmico de 550 °C por 3 horas.  



86 
 

Al hacer los cálculos de porosidad volumétrica, se obtuvo una relativa baja 

porosidad menor al 50%. La muestra de TiO2-mp a 500 rpm, fue la que presentó la 

porosidad más baja (33.3%). Las muestras obtenidas entre 1000 y 2500 rpm, 

presentaron valores similares, sin embargo, su morfología varía de una muestra 

otra.  En la figura 37 se observan los espesores obtenidos del TiO2-mp sobre 

silicio y vidrio. Para el caso de las muestras depositadas sobre silicio, se observa 

que el espesor decrece cuando se aumentan las revoluciones por minuto. Los 

resultados son congruentes entre la técnica de elipsometría y la de perfilometría. 

Para el caso de las muestras de TiO2-mp depositadas sobre vidrio, el espesor es 

de 30-60 nm mayor en comparación con las depositadas en silicio.  

 

         

Figura 37: Espesores de películas obtenidos por las técnicas de perfilometría y elipsometría del 

TiO2-mp depositadas sobre silicio y vidrio a diferentes revoluciones por minuto, con tratamiento 

térmico de 550 °C por 3 horas. Las barras indican el valor mayor y menor de los valores 

promediados. 
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Tabla 4: Promedio de espesores obtenidos del TiO2-mp sobre vidrio y silicio. El espesor del TiO2-

mp sobre el silicio es de alrededor de 30 a 60 nm más pequeño, debido a la superficie del sustrato. 

(a) perfilometría y (b) elipsometría. 

 

En figura 38 se presentan los resultados obtenidos de difracción de rayos X (DRX) 

de las muestras de TiO2-mp depositadas sobre vidrio y tratadas térmicamente a 

diferentes temperaturas. Como se observa, las muestras por debajo de 400 °C son 

amorfas, lo cual es congruente con el análisis termogravimétrico del PVP. Es decir 

el PVP todavía se encuentra en la matriz del material y es por ello que no permite 

que el material cristalice. Cuando la temperatura se aumenta a 500 °C, 550 °C ó 

600 °C es cuando comienzan a observarse picos bien definidos de la fase anatasa 

(JCPDS no. 211272) con estructura tetragonal. La intensidad del pico centrado a 

25.30° está asignado al plano (101) y los picos con menor intensidad a 37.98°, 

48.09°, 53.96°, 55.06° y 62.80°, pertenecen a los planos (004), (200), (105), (211) 

y (204) respectivamente.   

Velocidad 

rpm 

Espesora del 

TiO2-mp  sobre 

vidrio (nm) 

Espesorb del 

TiO2-mp  sobre 

silicio (nm) 

neff Porosidad 

(Φa,%) 

500 351 317 1.928 33.3 

1000 308 241 1.839 41.6 

1500 258 203 1.841 41.4 

2000 216 168 1.853 40.3 

2500 172 146 1.816 43.6 
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Figura 38: Espectros de difracción de rayos X (DRX) de películas de TiO2-mp: a) 120 °C-30 

minutos, b) 300 °C-1 hora, c) 400 °C-1 hora d) 500 °C-1 hora, e) 500 °C-3 horas, f) 550 °C-1 hora, 

g) 550 °C-3 horas, h) 600 °C-1 hora e i) 600 °C-3 horas.  

 

En la figura 39 se encuentran los valores de los tamaños de cristal obtenidos de 

los difractogramas de rayos X.  Se observa que el tamaño de cristal aumenta 

conforme aumenta la temperatura y el tiempo de tratamiento térmico. Excepto en 

la muestra de 600 °C-3 horas. Por ejemplo, el tamaño de cristal de la muestra a 

550 °C incrementó de 19.5 a 21 nm, cuando el tiempo aumentó de 1 a 3 horas.  

En la figura 40, se pueden apreciar mejor los espectros de DRX de las muestras 

de TiO2-mp tratadas a 500, 550 y 600 °C por 3 horas.  
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Figura 39: Tamaños de cristal de las películas de TiO2 mp por spin-coating a diferentes 

temperaturas y tiempos de tratamiento térmico en correspondencia con la figura 38.  

                

Figura 40: Espectros de difracción de rayos X (DRX) de las mejores 3 condiciones del TiO2-mp: a) 

500 °C-1, b) 550 °C y 600 °C. Todas fueron horneadas por 3 horas.  
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En la figura 41 se presenta la morfología obtenida de la muestra de TiO2-mp 

tratada térmicamente a 500 °C-1 hora. Se observa una estructura homogénea, con 

mesoporos y tamaños de partícula promedio de 50 nm. En la figura 41.b se 

presenta la distribución gaussiana del tamaño de las partículas, se observa que 

los tamaños van de 20 a 80 nm, la mayor cantidad de tamaño de partícula se 

encuentran entre 40 y 60 nm, los tamaños de 20 y 80 nm tienen bajos conteos.  

Los tamaños promedio de partículas y de poros obtenidos tienen gran 

concordancia con estructuras reportadas de alta eficiencia. Sin embargo, el área 

abierta (porosidad), es baja y esto puede influir en una baja eficiencia de las 

celdas solares.  
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Figura 41: Micrografías de SEM de películas de TiO2-mp: a) muestra depositada a 1000 rpm por 

spin-coating, tratada térmicamente a 500 °C-1 hora y b) conteos de partículas de la muestra 41.a.  

 

En la figura 42 se presenta la morfología obtenida por el MEB de las superficies 

del TiO2-mp tratadas térmicamente a 500, 550 y 600 °C por 1 y 3 horas. En todas 

las imágenes se observa una red tridimensional con tamaños de partícula muy 

similares entre ellas, con “huecos” negros lo cual es la porosidad del material.  
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Figura 42: Micrografías de SEM de películas de TiO2-mp, depositadas a 1000 rpm por spin-

coating, tratadas térmicamente a diferentes temperaturas: a) 500 °C-3 horas, b) 550 °C-1 hora, c) 

550 °C-3 horas, d) 600 °C-1 hora y e) 600 °C-3 horas.  
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En la figura 43 se muestran las micrografías de superficie obtenidas del MEB, de 

películas de TiO2-mp preparadas a diferentes velocidades de giro (rpm), todas las 

muestras tuvieron un tratamiento térmico a 550 °C- 3 horas. Se puede observar 

que la superficie porosa del TiO2 disminuye cuando la velocidad de giro aumenta 

en el rango de 1000 a 2500 rpm. De entre todas las muestras, la muestra 

preparada a 1000 rpm, es la que mayor poros presenta (43.d). La muestra 

preparada a 500 rpm (43.e), es la que menor porosidad posee ya que se observa 

solamente un cúmulo de material de tipo compacto, debido a que la velocidad no 

es óptima para que el material se disperse y pueda formarse la estructura. Los 

tamaños de poros obtenidos oscilan en el rango entre 10 y 30 nm.   
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Figura 43: Micrografías de SEM de películas de TiO2-mp, depositadas a diferentes rpm’s: 

a) 2500, b) 2000 c) 1000 d) 2000 y e) 500. Todas fueron tratadas térmicamente a 550 °C-

3 horas. 

 

En la figura 44 se presenta el comportamiento de α, el cual permite estimar la 

brecha de energía (Eg) de las muestras de TiO2-mp a diferentes temperaturas de 

tratamiento térmico. Las muestras preparadas a 120 y 400 °C presentan una 

intersección a 3.5 y 3.4 eV, respectivamente. Para el caso de la muestra tratada a 

300 °C, presenta un espectro de 2.1 eV, debido a que la muestra es de color café 

oscuro debido a la quema del polímero. Los resultados para las muestran a 500, 

550 y 600 °C, se obtuvieron valores de 3.4, 3.35 y 3.3 eV. Es decir, conforme 

aumentó la temperatura, su brecha decreció. El lapso de 3 horas de tratamiento 

térmico no tuvo ningún resultado significativo, es por ello que sólo se presentan los 

resultados obtenidos a 1 hora.  
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Figura 44: Gráfico para estimar la brecha de energía (Eg) de muestras de TiO2-mp a diferentes 

temperaturas de tratamiento térmico por periodo de 1 hora.  

 

   

 4.1.2 TiO2-mp (PVP del 25-50%) 

En este apartado se presentan los resultados obtenidos del TiO2-mp con la 

modificación de porcentaje del polímero PVP con variaciones del 25 al 50%. Estos 

experimentos se hicieron con la finalidad de obtener mayor porosidad en las 

películas de TiO2, aumentando el área superficial para una mayor infiltración de 

perovskita y por ende una mayor eficiencia.  

En la figura 45 se presentan los resultados de transmitancia y reflectancia de las 

películas de TiO2-mp depositadas sobre vidrio/TiO2-cc a porcentajes de PVP del 

25, 30, 40 y 50% y preparadas a diferentes rpm por la técnica de spin-coating.  
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En esta imagen es posible apreciar, que todas las condiciones presentan una 

transmitancia del 80% y una reflectancia del 20%. Se observa que para todos los 

porcentajes utilizados las películas a 500 rpm son las que se presentan una 

absorción a una longitud mayor, esto debido a que presentan el espesor más 

grueso de entre todas las muestras, caso contrario en el caso de las muestras a 

2000 y 2500 poseen una transmitancia a menor longitud onda.   

 

Figura 45: Transmitancia y reflectancia de películas TiO2-mp preparadas a diferentes velocidades 

de giro (500,1000, 1500, 2000 y 2500 rpm) por spin-coating y a diferentes % de PVP: a) 25%, b) 

30%, c) 40% y d) 50%.  

 

Como parte fundamental del estudio del volumen de porosidad volumétrica es 

indispensable conocer el índice de refracción de las películas de TiO2-mp. En la 



97 
 

figura 46 se presentan los resultados obtenidos de índice de refracción de 

películas de TiO2-mp, variando el porcentaje de PVP (25, 30, 40 y 50%) y de 

velocidades (500-2500) de giro por spin coating. Los valores obtenidos oscilan 

entre 1.6 y 2.20. En las 4 figuras se aprecia que la muestra a 500 rpm (color 

negro), es la que posee el índice mayor de refracción, indicando una porosidad 

baja (muestra compacta), ya que la velocidad es muy baja y el material no logra 

depositarse homogéneamente, así mismo el solvente no logra evaporarse. La 

muestra al 25% (46.a) mostró la mayor homogeneidad en todas las películas 

(valores similares obtenidos).  Para los resultados de 30, 40 y 50% las muestras 

obtenidas a 1000 rpm obtuvieron altos índices de refracción en comparación con 

las muestras a 1500, 2000 y 2500 rpm, lo cual indica que la condición a 1000 rpm 

no es la óptima para la fabricación de películas altas en porosidad para este caso 

cuando el porcentaje de PVP es cambiado.  
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Figura 46: Índice de refracción vs longitud de onda de películas TiO2-mp preparadas a diferentes 

velocidades de giro (500,1000, 1500, 2000 y 2500 rpm) por spin-coating y a diferentes % de PVP: 

a) 25%, b) 30%, c) 40% y d) 50%. 

 

En la figura 47 se presentan los resultados de índice de refracción obtenidos a una 

longitud de onda de 800 nm, cuando el espectro es más uniforme. Se observa 

claramente que los índices de refracción más bajos se obtienen a un porcentaje de 

25%, seguido por 50, 30 y 40%. En todas las condiciones a diferentes porcentajes 

de PVP se observa que los índices comienzan entre 1.85 y 2.2 a 500 rpm, para 

disminuir entre 1.65 y 1.7 a 1500 y 2000 rpm, indicando por anticipado que estas 

dos velocidades de giro son las de mayor porosidad volumétrica.  
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Figura 47: Índice de refracción de películas TiO2-mp preparadas a diferentes velocidades de giro 

(500,1000, 1500, 2000 y 2500 rpm) por spin-coating y a diferentes % de PVP: a) 25%, b) 30%, c) 

40% y d) 50%. Valores tomados a 800 nm de longitud de onda (figura 46).  

 

En las figuras 48 y 49 se presentan los espesores obtenidos por perfilometría y 

elipsometría respectivamente. La figura 48 presenta la disminución del espesor a 

mayores velocidades de giro para todos los porcentajes de PVP utilizados. Los 

valores obtenidos a 30, 40 y 50% son muy similares. En cambio, los espesores 

obtenidos al 25% son los más grandes en comparación con las otras condiciones. 

En la figura 49, se presenta la misma tendencia, con excepción de que los 

espesores son menores debido a la utilización de obleas de silicio como sustratos.  
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Figura 48: Espesor por pefilometría de películas TiO2-mp preparadas a velocidades de 

giro de 500 a 2500 rpm por spin-coating y a porcentajes de PVP del 25 al 50 (tablas 5-8).  

                  

Figura 49: Espesor por elipsometría de películas TiO2-mp preparadas a velocidades de giro de 500 

a 2500 rpm por spin-coating y a porcentajes de PVP del 25 al 50 (tablas 5-8). 
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En las tablas del 5-8 se presentan los resultados de espesor de las muestras a 

diferentes porcentajes de PVP, depositas a diferentes RPM’s por spin-coating y 

sobre sustratos de vidrio y silicio, así como su porcentaje estimado de porosidad. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tabla 5: Índice de refracción, promedio de espesores del TiO2-mp sobre vidrio, silicio y volumen de 

porosidad calculada de muestras del TiO2-mp al 25% de PVP. (a) perfilometría y (b) elipsometría.  

 

 

 

 

 

 

 

Muestra 

25% PVP 

Espesora del 
TiO2-mp  

sobre vidrio 
(nm) 

Espesorb del 
TiO2-mp  

sobre silicio 
(nm) 

neff Porosidad 

(Φa,%) 

500 rpm X 268 2.2 X 

1000 rpm 494 448 1.71 52.79 

1500 rpm 444 400 1.64 58.54 

2000 rpm 373 363 1.63 59.34 

2500 rpm 312 298 1.66 56.92 
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Tabla 6: Índice de refracción, promedio de espesores del TiO2-mp sobre vidrio, silicio y volumen de 

porosidad calculada de muestras del TiO2-mp al 30% de PVP. (a) perfilometría y (b) elipsometría. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tabla 7: Índice de refracción, promedio de espesores del TiO2-mp sobre vidrio, silicio y volumen de 

porosidad calculada de muestras del TiO2-mp al 40% de PVP. (a) perfilometría y (b) elipsometría. 

 

Muestra 

30% PVP 

Espesora del 
TiO2-mp  

sobre vidrio 
(nm) 

Espesorb del 
TiO2-mp  

sobre silicio 
(nm) 

neff Porosidad 

(Φa,%) 

500 rpm 535 389 1.92 34.09 

1000 rpm 309 270 1.89 36.89 

1500 rpm 281 265 1.73 51.10 

2000 rpm 264 241 1.69 54.46 

2500 rpm 242 212 1.72 51.19 

Muestra 

40% PVP 

Espesora del 
TiO2-mp  

sobre vidrio 
(nm) 

Espesorb del 
TiO2-mp  

sobre silicio 
(nm) 

neff Porosidad 

(Φa,%) 

500 rpm 506 407 1.88 37.82 

1000 rpm 350 297 1.81 44.15 

1500 rpm 316 263 1.80 45.04 

2000 rpm 288 255 1.67 56.11 

2500 rpm 274 237 1.68 55.28 
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Tabla 8: Índice de refracción, promedio de espesores del TiO2-mp sobre vidrio, silicio y volumen de 

porosidad calculada de muestras del TiO2-mp al 50% de PVP. (a) perfilometría y (b) elipsometría. 

 

En la figura 50 se presenta la sección transversal de una muestra de TiO2-mp con 

PVP al 25% depositada sobre vidrio, se observa que la estructura se deposita muy 

homogéneamente, formando una red tridimensional muy fuerte después del 

tratamiento térmico,  el espesor que presenta es aproximadamente a 300 nm. Se 

observa que los huecos es la porosidad del material es bajo, ya es posible 

observar mucho mayor cantidad de partículas que poros.  

Muestra 

50% PVP 

Espesora del 
TiO2-mp  

sobre vidrio 
(nm) 

Espesorb del 
TiO2-mp  

sobre silicio 
(nm) 

neff Porosidad 

(Φa,%) 

500 rpm 460 342 1.84 41.47 

1000 rpm 321 287 1.84 41.47 

1500 rpm 320 281 1.67 56.11 

2000 rpm 258 247 1.65 57.74 

2500 rpm 260 217 1.68 55.28 



104 
 

 

Figura 50: Micrografías de sección transversal del TiO2-mp con PVP al 25%.  

 

4.2 Celdas solares de Sb2(SxSe1-x)3 basadas en TiO2 mesoporoso 

 

4.2.1 Introducción 

En este apartado se presentan las celdas solares obtenidas por baño químico del 

Sb2(SxSe1-x)3 usado como semiconductor absorbedor soportadas en dióxido de 

titanio mesoporoso (TiO2-mp), así mismo se presenta y discute el uso de una capa 

sensibilizadora de sulfuro de cadmio (CdS) durante el depósito del absorbedor y 

sus implicaciones en las características fotovoltaicas resultando en el 

mejoramiento de la celda fabricada.  
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Como parte del desarrollo y mejoramiento de este tipo de estructura se hicieron 3 

series de celdas solares. En los siguientes apartados se muestra la 

caracterización y discusión de cada una.  

 

4.2.2 Serie 1 

Como parte del estudio de esta serie de celdas se hicieron mediciones de 

transmitancia y reflectancia sobre el sustrato conductor transparente ITO y con 

capa compacta de TiO2 (TiO2-cc), mediciones de corriente vs voltaje y eficiencia 

cuántica externa para conocer su desempeño fotovoltaico. En la serie 1 se 

propuso la configuración siguiente: ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-

SILAR(5,10,15 y 20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

 

En la figura 51 se presentan los resultados de transmitancia y reflectancia de la 

celda denominada serie 1, los resultados que se discuten son en orden 

sistemático de fabricación del dispositivo.  Se observa que la mayor transmitancia 

se da en las películas de TiO2 capa compacta (línea negra) la cual presenta pocas 

ondulaciones debido posiblemente al bajo espesor (30 nm).  Después se depositó 

la capa de TiO2 mesoporoso (TiO2-mp), ésta se midió recién depositada, es decir, 

sin tratamiento alguno, en el espectro resultante (línea roja), se observa un 

decremento del 5% en la transmitancia. Continuando con el proceso de 

fabricación, la celda fue secada a 120 °C, por 30 minutos para evaporar el 

solvente utilizado y al ser medida su transmitancia se observó que su espectro 

(línea azul) es casi igual al del TiO2 recién depositada (línea roja), es decir no se 

observaron cambios significativos después del secado. Los tres espectros 

mencionados anteriormente tienen una absorción a 320 nm, esto debido muy 

posiblemente a que los materiales todavía se encuentran en estado amorfo. Como 

parte del proceso después de depositar la capa mesoporosa del TiO2 se dio un 
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tratamiento térmico a 500 °C por 1 hora, su espectro de transmitancia (línea 

verde), tuvo una absorción en 340-360 nm, un corrimiento en las ondulaciones, 

debido posiblemente al aumento de espesor y a la estructura cristalina (anatasa) 

que presenta a esa temperatura y presentó un decremento del casi 20%. Parte 

final del proceso de fabricación fueron los sensibilizados con CdS a diferentes 

ciclos (5,10,15 y 20). En el caso del sensibilizado 5 ciclos (línea naranja) su 

espectro es muy similar al del TiO2-mp debido posiblemente a que la cantidad de 

material adherido de partículas de CdS es muy poco en la superficie.  Se observa 

que decrece la transmitancia directamente proporcional al aumento de ciclos en 

CdS. Sin embargo, en las muestras 15 y 20 no hay gran cambio en sus espectros 

debido en gran parte a la sobre saturación del material sobre la superficie. 

Continuando con la caracterización, se midió su reflectancia de la serie 1. Se 

obtuvo que la reflectancia decreció en todas las muestras en comparación con la 

muestra de ITO/TiO2-cc (línea negra), el TiO2- mp recién depositado y con secado 

a 120 °C por 30 minutos presentaron el mismo espectro, para el caso de las 

películas con CdS 5 y 10 ciclos se observó una reflectancia muy similar, 

denotando que no hubo grandes cambios de una muestra a otra, es decir el 

material posiblemente no se depositó correctamente, misma situación ocurrió en 

las celdas de 15 y 20 ciclos  ambas presentan un espectro muy similar, sin 

embargo existe un corrimiento de 500 a 550 nm hacia el rojo con respecto a las 

muestras de 5 y 10.  
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Figura 51: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 500 

◦C-1 hora y sensibilizadas con CdS a 5,10,15 y 20 ciclos. 
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Como segunda parte del estudio de la serie 1, se analizaron las películas con el 

depósito del absorbedor (Sb2(SxSe1-x)3), para lo cual se hicieron mediciones de 

transmitancia y reflectancia, a continuación, se presentan los resultados obtenidos.  

En la figura 52 inciso a) se presenta la transmitancia de las celdas obtenidas, se 

obtuvo que el Sb2(SxSe1-x)3 depositado sobre ITO/TiO2-cc/TiO2-mp (línea rosa) 

presentó la menor transmitancia del grupo de celdas y una absorción en 

aproximadamente en 900 nm, esto debido a su brecha de energía (1.33 eV). 

Como parte del procedimiento se depositó el Sb2(SxSe1-x)3 sobre las celdas con 

CdS previamente depositado, es decir 5,10, 15 y 20 ciclos. Todas las celdas 

obtenidas bajo estas condiciones tienen la misma absorción a 500 nm y poseen un 

espectro muy similar sin importar el depósito de CdS. El único cambio aparente se 

da en el % de transmitancia, para el caso de las celdas con 5 y 15 ciclos de CdS 

su transmitancia es del 65% y para las celdas obtenidas con 10 y 20 ciclos su 

transmitancia decreció en casi un 10%. No se observó una clara tendencia como 

sucedió con los resultados presentados en la figura 51. 

Continuando con la caracterización de la segunda parte de la serie 1, se midió la 

reflectancia de las celdas descritas anteriormente. En la figura 52 inciso b) se 

presentan los resultados obtenidos. En esta figura se observa que, en congruencia 

con los datos obtenidos de la transmitancia, todas las celdas con CdS sin importar 

el número de ciclos presentan el mismo espectro, con cambios solamente en su 

porcentaje de reflectancia. La mayor reflectancia se obtuvo con las muestras a 15 

y 20 ciclos de CdS más el depósito del Sb2(SxSe1-x)3 y la menor se obtuvo con el 

absorbedor depositado sobre el ITO/TiO2-cc/TiO2-mp (sin CdS). Indicando así que 

el CdS tiene una gran influencia en las propiedades ópticas de las celdas, así 

como también depende del ciclo de CdS que éste se deposite. Lo cual se 

corroborará más adelante con las mediciones de corriente vs voltaje de las celdas 

fabricadas. 
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Figura 52: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 500 

◦C-1 hora, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20 ciclos y con depósito de (Sb2(SxSe1-x)3). 
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Como parte final de la caracterización de la serie 1, se presentan las propiedades 

fotovoltaicas de las celdas obtenidas. Primero se presentan los resultados de 

densidad de corriente vs voltaje y finalmente la eficiencia cuántica externa (EQE) 

 

Las celdas de la serie 1 que se fabricaron y midieron son las siguientes:  

 

• ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS ( 0)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS  (5)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS (10)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS (15)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• ITO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS (20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

 

En la figura 53 se presentan los resultados de las curvas, como puede observarse 

la celda con la menor eficiencia es la celda sin ningún ciclo/depósito de CdS, lo 

que ocurre en esta celda en particular es que el TiO2-mp no presenta una óptima 

superficie para que el absorbedor se pueda depositar, originando que el 

Sb2(SxSe1-x)3 se desprenda, cause daños a la celda y no tenga ninguna 

contribución a la celda. Caso contrario sucede en las celdas que tienen depósitos 

de CdS, éstas presentaron un mejor efecto fotovoltaico. Sin embargo, la celda con 

20 ciclos de CdS tiene la menor eficiencia y valores muy similares a la celda sin 

CdS, esto posiblemente a un daño en la superficie de la celda, en el momento de 

su fabricación. Para el caso de las celdas obtenidas con 10 y 15 ciclos de CdS 

éstas poseen la mayor eficiencia de la serie, debido a la cantidad de CdS 

depositado, haciendo que la interface entre el TiO2-mp y absorbedor mejore, 

notándose así la influencia del CdS y en particular del ciclo al que fueron 

fabricadas.  
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Figura 53: Curvas de voltaje vs densidad de corriente de celdas con configuración: ITO/TiO2-

cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR(5,10,15 y 20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

 

En la figura 54 se presenta la caracterización de eficiencia cuántica externa de las 

celdas fabricadas. Con esta medición se pueden correlacionar los datos obtenidos 

de las curvas de densidad de corriente vs voltaje, como es posible observar la 

celda sin CdS (línea rosa) presenta la menor contribución con un valor máximo de 

15% a 360 nm, señal que se debe en mayor parte al TiO2-mp que al absorbedor 

ya que como se mencionó anteriormente la adherencia entre el TiO2-mp y el 

absorbedor es casi nula. Para las celdas a condiciones de 20 y 5 ciclos de CdS su 

espectro de eficiencia cuántica externa (EQE) es muy similar entre ellas, con la 

única diferencia en sus porcentajes máximos que alcanzan valores de 10 y 15% 

respectivamente.  



112 
 

Las celdas con 10 y 15 ciclos son las que mayor EQE presentan y en congruencia 

con la figura 53 son las de mayor eficiencia. Los espectros que presentan cambian 

un poco en comparación a las otras celdas, ya que surge un pico a 500 nm 

aproximadamente, lo cual hace que su EQE alcance valores máximos de 28% y 

20% respectivamente. No obstante, cuando la configuración de celdas planeada 

funcionó, las bajas eficiencias dieron pauta a hacer mejoras y replantear la 

configuración. A continuación, se presentan los resultados obtenidos para la serie 

2.  

           

Figura 54: Porcentaje de eficiencia cuántica de celdas con configuración: ITO/TiO2-cc/TiO2-

mp(PVPi-TT 500 °C-1hr), variando los ciclos de SILAR de CdS (5,10,15 y 20) con Sb2(SxSe1-

x)3/C/Ag. 
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4.2.3 Serie 2 

Como se describió anteriormente debido a las bajas eficiencias obtenidas, se 

plantearon otras condiciones de fabricación de las celdas, con el fin de aumentar 

su eficiencia. Estos cambios dieron origen a las celdas serie 2. Cuya variación es 

principalmente en el sustrato conductor utilizado, ya que debido a la alta 

resistencia del ITO se optó por utilizar el FTO (SnO2:F).  

A continuación se presenta la configuración utilizada: FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-

TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR(5,10,15 y 20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

En la figura 55, se presentan los resultados obtenidos de transmitancia y 

reflectancia de las celdas de la serie 2. Todas las muestras están depositadas 

sobre FTO y tienen una capa compacta de TiO2 (TiO2-cc). Se puede observar que 

la muestra con TiO2-mp recién depositado (línea roja) tiene su absorción muy 

cerca de los 300 nm esto debido a que la respuesta es mayormente generada por 

el sustrato conductor que por los materiales depositados. Cuando el TiO2-mp 

recibe el tratamiento térmico a 500 °C por un periodo de una hora, éste cambia su 

espectro (línea verde) debido a que el material ya es cristalino, presentado una 

absorción entre 360-380 nm característica del TiO2. Tomando como referencia la 

celda de TiO2-mp con tratamiento térmico se observa un corrimiento hacia el rojo 

en todas las muestras con CdS, esto debido a la combinación de materiales y sus 

brechas de energía, 3.2 eV para el TiO2 y de 2.4 eV para el CdS. Es claro 

observar que los cambios en transmitancia son mínimos entre los ciclos de CdS 

usados (5,10,15 y 20). En el caso del espectro del Sb2(SxSe1-x)3 (depositado en 

FTO/TiO2-cc/TiO2-mp500 °C-1 hora) es el que menor transmitancia presenta debido a 

su color característico (rojizo-oscuro) y la brecha de energía que posee (1.33 eV), 

además de solamente un 50 por ciento de transmitancia.  

En el caso de las mediciones de reflectancia de la serie 2, éstas se presentan en 

la figura 55 inciso b).  En esta figura se observa que las celdas recién depositada 

de TiO2-mp, secada a 120 °C-30 minutos y TiO2-mp con tratamiento térmico a 500 



114 
 

°C-1 hora presentan espectros similares, pero con corrimiento hacia el azul, 

haciéndose más notorio esto en la celda con tratamiento térmico. En el caso de las 

muestras con CdS presentan espectros similares para todos los ciclos obtenidos, 

en congruencia con los resultados de transmitancia. Presentando solamente una 

ligera diferencia en las muestras, ya que surge un nuevo corrimiento, pero en esta 

ocasión hacia el rojo en las celdas de 15 y 20 ciclos en comparación con las de 5 y 

10 ciclos.  
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Figura 55: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 500 

◦C-1 hora, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20 ciclos sobre FTO.  
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Como parte del estudio sistemático de las celdas fabricadas, se presenta en la 

figura 56 la transmitancia y reflectancia de las celdas con CdS más el Sb2(SxSe1-

x)3. En esta figura se observa que la transmitancia estas celdas decrecen y cambia 

su absorción de 400 nm a 500 nm en comparación con las que no tienen el 

Sb2(SxSe1-x)3, haciendo que éstas posean una absorción óptima para su uso en 

celdas solares, ya que se encuentran en el del inicio del verde del espectro visible.   

 

Para el caso de las mediciones de reflectancia se observó que las celdas con 5 

ciclos y 10 ciclos presentan picos máximos a 50% y 55%, respectivamente. En las 

celdas con 15 y 20 ciclos se obtuvo el mismo espectro concluyendo que existe una 

saturación de CdS ya que sus propiedades ópticas no cambiaron de una condición 

a otra. Sin embargo, se observa que los espectros de las celdas con y sin 

Sb2(SxSe1-x)3 tienen grandes cambios en los porcentajes de reflectancia, así como 

en el corrimiento de éstos al rojo. Esto debido a que el Sb2(SxSe1-x)3 tiene un 

acabado brillante al ser depositado homogéneamente, originado de esta manera 

un acabado tipo espejo sobre la superficie.  
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Figura 56: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 500 

◦C-1 hora, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20 ciclos y con depósito de (Sb2(SxSe1-x)3) sobre 

FTO. 
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En la figura 57 se presentan los resultados obtenidos de densidad de corriente vs 

voltaje, en esta imagen es posible observar que la celda sin CdS es la que posee 

la menor eficiencia, repitiendo la tendencia al igual que en la serie 1. Esto debido 

nuevamente a la casi nula adherencia del Sb2(SxSe1-x)3 con la capa mesoposora 

del TiO2. Un caso particular fue la celda con 5 ciclos de CdS, la cual presentó la 

mayor densidad de corriente, pero el voltaje fue 0.17 V, valor muy por debajo de 

las mejores celdas. Para esta serie 2, la celda con 10 ciclos de CdS no resultó ser 

la de mayor eficiencia como en la serie 1, si no por lo contrario en las muestras 

con mayor CdS (15 y 20) fueron las que presentaron una mejor eficiencia. 

Marcando una posible tendencia que a mayor cantidad/ciclos de CdS sea posible 

mejorar y aumentar la eficiencia.  

             

Figura 57: Curvas de voltaje VS densidad de corriente de celdas con configuración: FTO/TiO2-

cc/TiO2-mp(PVPi-TT 500 °C-1hr)/CdS-SILAR(5,10,15 y 20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 
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Para finalizar la caracterización hecha a la serie 2, se calculó la eficiencia cuántica 

externa a las celdas correspondientes a la figura 57. En la figura 58 es posible 

apreciar que la EQE sin CdS (línea rosa) es nula. Es posible observar que cuando 

el CdS aumenta de 0 a 5 ciclos, el porcentaje de EQE va de 0 a 18%, indicando la 

importancia de la existencia del CdS en la celda. Sin embargo, su % de EQE 

decrece en el rango entre 500 y 400 nm, debido posiblemente al poco espesor de 

CdS. En congruencia con las curvas de densidad de corriente vs voltaje, la celda 

con 10 ciclos de CdS tiene un % de EQE relativamente bajo del 12%, derivando 

así en un comportamiento fovotoltaico medianamente óptimo. En esta celda y al 

incrementar los ciclos de CdS (15 y 20) se observa que existe una homogeneidad 

en los espectros obtenidos, ya que estos se mantienen casi iguales durante la 

medición en comparación con la celda de 5 ciclos. Para el caso de las celdas a 15 

y 20 ciclos de CdS, los espectros tienen un punto máximo en 600 y 650 nm 

respectivamente. Resultado que tiene gran correlación con las eficiencias 

mostradas en la figura 57. 
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Figura 58: Porcentaje de eficiencia cuántica de celdas con configuración: FTO/TiO2-cc/TiO2-

mp(PVPi-TT 500 °C-1hr), variando los ciclos de SILAR de CdS (5,10,15 y 20) con Sb2(SxSe1-

x)3/C/Ag. 

 

4.2.4 Serie 3 

Derivado del análisis de la información de las series obtenidas de las series 1 y 2 

se hizo un último mejoramiento en este tipo de celdas, que se engloba con el 

nombre de serie 3 y que cabe mencionar que la información que se presenta en 

este apartado es de un artículo de investigación ya publicado [102]. En esta serie 

3, los cambios que se presentan son dos, los cuales se enlistan a continuación: 1) 

el tratamiento térmico del TiO2-mp fue de 550 °C por tres horas (apartado 4.1), en 

lugar de 500 °C por una hora, 2) los ciclos de CdS se aumentaron a 25 y 30. 
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Para la serie 3 se fabricaron las siguientes celdas: 

 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS  (0)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS  (5)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS (10)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS (15)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS (20)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS (25)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

• FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS (30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag 

 

En la figura 59 se presenta el esquema de la configuración de las celdas 

fabricadas, la cual se compone de: FTO como sustrato conductor, una capa 

compacta de TiO2 de 60 nm de espesor con tratamiento térmico de 450 °C por 30 

minutos, una capa de TiO2 mesoporoso con tratamiento térmico a 550 °C por tres 

horas de un espesor de 300 nm, sensibilizado con CdS (0-30 ciclos) por la técnica 

SILAR  y una capa de Sb2(SxSe1-x)3 por depósito químico.  
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Figura 59: Esquema representativo de la configuración de la celda solar serie 3. 

 

En la figura 60 se presentan las fotografías digitales de las celdas fabricadas a 

diferentes ciclos de CdS, a) celda sin CdS en esta imagen se puede apreciar la 

baja tasa de depósito del Sb2(SxSe1-x)3 sobre la superficie del TiO2-mp, b) esta 

imagen presenta una celda con un depósito de 10 ciclos de CdS, como se observa 

la imagen, esta celda posee un color amarillo-café, el cual resulta de la 

combinación del CdS y el Sb2(SxSe1-x)3, sin embargo se observa un depósito más 

homogéneo que en la celda sin CdS y c) celda con 20 ciclos de CdS por SILAR, 

esta celda muestra un depósito homogéneo y un color más oscuro, debido al 

incremento de espesor.  
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Figura 60: Fotografías digitales de las celdas preparadas a distintas condiciones: a)FTO/TiO2-

CC/TiO2-mp/CdS(0)/Sb2(SxSe1-x)3/Ag/C, b) FTO/TiO2-CC/TiO2-mp/CdS(10)/Sb2(SxSe1-x)3/Ag/C y c) 

FTO/TiO2-CC/TiO2-mp/CdS(20)/Sb2(SxSe1-x)3/Ag/C. 

 

Como parte de la caracterización morfológica de las celdas fabricadas, en la figura 

61 se presentan las micrografías de la celda con configuración siguiente: 

FTO/TiO2-cc/TiO2-mp, con un sensibilizado a 30 ciclos de CdS a diferentes 

magnificaciones. El sensibilizado con CdS se limitó a 30 ciclos ya que a depósitos 

mayores a 30 se produce una saturación de CdS lo cual genera un material 

polvoso (exceso de material) y un depósito irregular sobre la superficie.  

En las micrografías a,b se puede apreciar que el CdS se deposita en forma de 

nanopartículas con un tamaño promedio aproximado a los 10 nm. También se 

observa que las nanopartículas de CdS cubren de manera homogénea toda 

superficie del TiO2-mp, lo cual resulta en una reducción considerable del área de 

poros.  
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Figura 61: Imágenes del MEB de morfología de la superficie de la celda solar TiO2-mp tratado 

térmicamente a 550 ◦C en aire por 3 horas con el sensibilizado de CdS a 30 ciclos: a) 1.5 

kVx50,000 aumentos y b) 1.5 kVx100,000 aumentos. 
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En la figura 62 se muestran las micrografías obtenidas por el MEB del Sb2(SxSe1-

x)3 a diferentes magnificaciones. Este material fue depositado por baño químico de 

espesor de 100 nm, sobre la celda de configuración FTO/TiO2-cc/TiO2-mp/CdS, 

seguido de un tratamiento a 300 °C en nitrógeno. Como se puede observar en las 

micrografías el material depositado sobre el CdS (capa anterior) está compuesto 

por pequeños y largos granos que cubre toda la superficie de tamaños de 30-40 

nm y de 100-120 nm, respectivamente. Los pequeños granos formados son el 

resultado de la coalición de los granos más largos durante el tratamiento con 

nitrógeno, lo cual ayuda a compactar el Sb2(SxSe1-x)3 reduciendo así los llamados 

pin-holes sobre el depósito del material.  

 

La amplia distribución de tamaños de granos que se originan puede dar paso a 

ciertos efectos de funcionamiento en la celda solar como: 1) Los granos pequeños 

producen una mejor absorción de la luz, ya que dispersan menos luz UV-Visible, 

pero al mismo tiempo tienen un mayor número de fronteras de grano que pueden 

actuar como centros de recombinación de los cargas fotogeneradas, 2) por otro 

lado, los granos más largos pueden tener menos centros de recombinación, pero 

con alta dispersión de la luz la región del UV-Visible.  

Por lo tanto, se puede concluir que es deseable fabricar un dispositivo que pueda 

estar compuesto de granos largos, pero con tamaños de distribución de fronteras 

de granos pequeños para reducir la pérdida de fotocorriente (debido a la 

recombinación de carga en los límites de grano).  
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Figura 62: Imágenes del MEB de morfología de la superficie de la celda solar TiO2-mp tratado 

térmicamente a 550 ◦C en aire por 3 horas con sensibilizado de CdS a 20 ciclos y el depósito del 

Sb2(SxSe1-x)3: a) 1.5 kVx50,000 aumentos y b) 1.5 kVx100,000 aumentos. 
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Los patrones de difracción de rayos x de la celda sensibilizada de Sb2(SxSe1-x)3, se 

presentan en la figura 63, los cuales se obtuvieron a ángulos (θ) de 0.5 y 1.5°. 

Gracias a que es posible controlar el ángulo de incidencia sobre la celda, a un 

ángulo de 0.5° se pudo obtener información estructural de la superficie del 

Sb2(SxSe1-x)3. Bajo esta condición, se observa claramente que todos los picos 

corresponden a la estructura cristalina ortorrómbica de solución sólida de 

Sb2(SxSe1-x)3. Se obtuvo el tamaño de cristal utilizando el pico a 31.61◦ 

correspondiente al plano (221) y con la ecuación de Scherrer, el cual fue de 23 

nm. Utilizando el mismo plano, las hojas de los patrones de difracción del Sb2S3 y 

del Sb2Se3 y la ley de Vegard se pudo determinar la composición del compuesto 

de la solución sólida (Apéndice A). Con este cálculo se concluyó que el material es 

alto en selenio (Se) con una composición de Sb2(S0.39Se0.61)3.  

Para el caso de las mediciones hechas al ángulo incidente de 1.5◦ , se observa 

que existe un ligero corrimiento hacia la izquierda de la posición del plano (221) 

ubicado a  31.59◦, indicando muy posiblemente que la parte más profunda del 

Sb2(SxSe1-x)3 es más alta en concentración de selenio [Sb2(S0.37Se0.63)3] al estar en 

contacto con la interface de TiO2-mp/CdS, sin embargo el tamaño de cristal 

permanece sin tener cambios (23 nm). Así mismo se obtuvieron los picos 

correspondientes a los otros materiales utilizados como el CdS a los cuales le 

corresponden a la estructura cristalina de Greenockita, para el TiO2 se obtuvo 

Anatasa (apartado 4.1) y para el sustrato conductor FTO (SnO2:F) se obtuvo 

Casiterita.  
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Figura 63: Patrones de difracción de rayos X de Sb2(SxSe1-x)3 medidas a diferentes ángulos de 

incidencia, sin contactos de grafito.  

 

A continuación, se presenta la caracterización óptica de los materiales fabricados. 

En la figura 64 se pueden observar los espectros de transmitancia 

correspondientes a la celda de FTO/TiO2-cc/TiO2-mp con tratamiento térmico a 

550 ◦C-3 horas y sensibilizado de CdS de 0 a 30 ciclos sin Sb2(SxSe1-x)3. Como se 

aprecia el espectro obtenido del TiO2-mp (línea verde) es muy similar al de los 

obtenidos de las celdas con depósitos de CdS, sin embargo, se logra concluir que 

la transmitancia decrece conforme aumentan los ciclos de CdS. Lo cual nos indica 

que el depósito de CdS es más uniforme sobre la superficie de TiO2-mp tratado 

térmicamente a 550 °C por 3 horas. Para el caso de la reflectancia, se observa la 

misma tendencia anterior, es decir la reflectancia aumenta conforme aumentan los 

depósitos de CdS.  
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Figura 64: a) transmitancia, b) reflectancia de películas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 550 

◦C-3 horas, sensibilizadas con CdS a 5, 10,15, 20,25,30 ciclos, sin Sb2(SxSe1-x)3. 
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Como parte de la caracterización óptica de los materiales, se calculó la 

absorbancia óptica con las mediciones obtenidas de transmitancia de las celdas 

fabricadas. Los resultados se presentan en la figura 65. En esta imagen se 

muestran dos configuraciones de celdas: 1) FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-

3h)/CdS (0-30) y 2) FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3h)/CdS 

(10,20,30)/Sb2(SxSe1-x)3, espectros mostrados con líneas delgadas y líneas 

gruesas respectivamente.  

 

Para el caso del primer grupo, se puede observar que a una longitud de onda de 

450 nm la absorbancia incrementa de 0.06 a 0.47 para las celdas sin y con 30 

ciclos de CdS, respectivamente. También se puede apreciar que se presentan dos 

absorciones, una localizada a 380 nm (3.2 eV) característica del TiO2 y la segunda 

a 520  nm (2.4 eV) correspondiente al CdS. En el segundo grupo de celdas, el 

incremento de la absorbancia se hace más significativo al depositar el Sb2(SxSe1-

x)3 sobre el CdS, alcanzando valores de 2.45 para la muestra con 30 ciclos de 

CdS. La absorción del Sb2(SxSe1-x)3 comienza a observase aproximadamente a 

800 nm y ligeramente tiene un desplazamiento a longitudes mayores cuando se 

incrementan los ciclos de CdS, indicando que el CdS ayuda a mejorar la 

adherencia del Sb2(SxSe1-x)3. Lo cual produce una película más gruesa, resultando 

así en una mejor absorción y en una ligera reducción de la brecha de energía. 
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Figura 65: Absorbancia óptica de celdas de TiO2-mp con tratamiento térmico a 550 ◦C, 3 horas, 

variando los ciclos de inmersión de CdS. Las líneas gruesas y delgadas corresponden a la 

estructura FTO/TiO2-cc/TiO2-mp/CdS con y sin el Sb2(SxSe1-x)3 respectivamente.  

 

Como última parte de  este trabajo de investigación, se presenta la caracterización 

fotovoltaica de las celdas fabricadas.  

En la figura 66 se presentan las curvas de densidad de corriente vs voltaje. En 

esta imagen es posible apreciar que la celda sin CdS (FTO/TiO2-cc/TiO2mp/ 

Sb2(SxSe1-x)3/C-Ag) presenta el desempeño fotovoltaico más bajo, produciendo un 

voltaje a circuito abierto (Voc) de 153 mV y una densidad de corto circuito (Jsc) de 

0.77 mA/cm2, generando así una eficiencia del 0.04%. Sin embargo, cuando se 

introduce en la estructura el CdS entre el TiO2-mp y el compuesto ternario se 

observa un gran aumento en el Voc y en la Jsc. Por ejemplo, la celda con 5 ciclos 

de CdS (CdS-5) presenta un Voc  de 174 mV y una Jsc de 3.96 mA/cm2. Al seguir 
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aumentando los depósitos de CdS también se incrementó el Voc y la Jsc en casi 

todas las muestras (excepto la celda CdS-25).  

Finalmente, se obtuvo el mejor desempeño fotovoltaico con una celda fabricada a 

30 ciclos de CdS (CdS-30). Esta produjo un Voc de 434 mV, una Jsc de 9.73 

mA/cm2 y una eficiencia de 1.69%. 

 

Figura 66: Curvas de voltaje VS densidad de corriente de celdas con configuración: FTO/TiO2-

cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas)/CdS-SILAR(5,10,15,20,25 y 30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

 

En la tabla 9 se presentan los resultados obtenidos de todas las celdas fabricadas. 

Es posible observar que la resistencia en serie Rs se reduce de 322 (CdS-0) a 120 

Ω *cm2 (CdS-30) lo que indica que se reduce la cantidad de fugas de corriente.  
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Tabla 9: Parámetros fotovoltaicos de las celdas de obtenidas de la serie 3, con configuración: 

FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas)/CdS-SILAR(5,10,15,20,25 y 30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 

Bajo iluminación AM1.5 G. 

 

Continuando con la caracterización y a manera de poder analizar la contribución 

de la fotocorriente generada en cada una de las celdas se midió su eficiencia 

cuántica externa (EQE). En la figura 67 se presentan los resultados obtenidos. En 

el caso de la celda sin CdS (FTO/TiO2-cc/TiO2-mp/CdS (0)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag) se 

presentó una absorción muy baja en el rango entre 300-600 nm y una intensidad 

máxima del 7.8% a 370 nm. Sin embargo, como se ha venido discutiendo, este 

desempeñó mejoró al sensibilizar la estructura con CdS, originando que el 

espectro de fotogeneración se extendiera hasta los 900 nm y sus porcentajes de 

EQE aumentaran en todas las celdas. Por ejemplo, la celda CdS-5 presentó un 

pico máximo del 16.1% a 500 nm, la CdS-10 un 28.6% a 545 nm, CdS-15 un 

38.9% a 540 nm, CdS-20 un 36.6% a 510 nm, CdS-25 un 40.7% a 515 nm y CdS-

30 obtuvo un 44.8% a 545 nm. Dejando claro así que a mayor número de 

Nombre Voc 

(mV) 

Jsc  

(mA/cm2) 

FF Rs 

(Ohm*cm2) 

η 

(%) 

CdS(0)/Sb2(SxSe1-x)3 153 0.77 0.32 322 0.04 

CdS(5)/Sb2(SxSe1-x)3 174 3.96 0.39 230 0.27 

CdS(10)/Sb2(SxSe1-x)3 249 5.30 0.41 164 0.54 

CdS(15)/Sb2(SxSe1-x)3 291 7.39 0.38 109 0.82 

CdS(20)/Sb2(SxSe1-x)3 384 9.03 0.37 96 1.28 

CdS(25)/Sb2(SxSe1-x)3 365 7.37 0.36 106 0.96 

CdS(30)/Sb2(SxSe1-x)3 434 9.73 0.40 120 1.69 
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ciclos/depósitos de CdS mayor es el porcentaje de EQE generado, lo cual resulta 

en gran congruencia con los datos obtenidos de las curvas de densidad de 

corriente vs voltaje.  

Otra conclusión interesante que se obtuvo es que solamente en la celda CdS-30 

se logra apreciar un segundo pico de intensidad del 35% en el intervalo de 300 a 

470 nm. Este puede ser atribuido a la fotocorriente generada por el CdS, mientras 

que la corriente por encima de los 470 nm es generada por el Sb2(SxSe1-x)3.  

Figura 67: Porcentaje de eficiencia cuántica de celdas con configuración: FTO/TiO2-cc/TiO2-

mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas), variando los ciclos de SILAR de CdS (5,10,15, 20, 25 y 30) con 

Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 
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Finalmente, se presenta el cálculo de la brecha de energía (Eg) asociada al  

Sb2(SxSe1-x)3. Esta se evaluó con los espectros de EQE obtenidos cercanos a la 

región de inicio y usando la expresión de Gartner [122], la cual relaciona la EQE 

con la Eg de acuerdo con la expresión siguiente:  

 

−ℎ𝜈 ln  (1 − 𝐸𝑄𝐸)
2

3 = ℎ𝜈 − 𝐸𝑔   (Ec. 4.2.1) 

 

Se utiliza 2/3, ya que el Sb2(SxSe1-x)3 posee una brecha prohibida de transición 

directa [108]. En la figura 68 se muestra el gráfico de  ⌈−ℎ𝜈 ln  (1 − 𝐸𝑄𝐸)⌉
2

3  vs los 

datos obtenidos de EQE correspondiente a la celda FTO/TiO2-cc/TiO2-mp/ CdS 

(30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. La Eg fue obtenida al extrapolar la parte linear de la curva, 

obteniéndose un valor de 1.33 eV. Para el caso de las celdas sin CdS, también se 

hizo el cálculo y se obtuvo que la Eg se mantiene constante, es decir arrojó el 

mismo valor de 1.33 eV.  

 

Figura 68: Cálculo de ⌈−ℎ𝜈 ln  (1 − 𝐸𝑄𝐸)⌉
2

3 vs la energía del fotón de la celda: FTO/TiO2-cc/TiO2-

mp(PVPi-TT 550 °C-3 horas)/CdS (30)/Sb2(SxSe1-x)3/C/Ag. 
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4.3 Celdas solares híbridas de perovskita  

En este apartado se presentan los resultados obtenidos de las estructuras 

obtenidas de TiO2-mp utilizadas para la configuración de celdas híbridas de 

perovskita. Se presentan dos secciones de resultados: 1) TiO2-mp a concentración 

de PVPi y 2) TiO2-mp a diferentes concentraciones de PVP. 

 

4.3.1 Celdas con TiO2-mp (PVP inicial) 

En este apartado se presenta la preparación de celdas híbridas de perovskita 

depositadas sobre capas de TiO2-mp a una concentración de PVP denominada 

como PVPi (0.45 g). Obtenidas por spin-coating a 5 diferentes rpm (500,1000, 

1500, 2000 y 2500). Los detalles se presentan en los apartados 3.1 y 4.1.  

En la figura 69 se presenta la estructura utilizada para la fabricación de este tipo 

de celda. Esta consiste de un sustrato conductor FTO de 2.5 cm x 2.5 cm, sobre 

éste se depositó una capa compacta de TiO2 por spin-coating a 2000 rpm de un 

espesor de 30 nm, seguido de un tratamiento térmico a 450 C-30 minutos. Al 

término se depositó una capa de TiO2-mp por la técnica de spin coating a 

diferentes rpm dándole un tratamiento térmico de 550 C-3 horas, al enfriarse las 

muestras se depositaron las capas de CH3NH3I y CH3NH3Cl para formar la capa 

de perovskita. Se utilizaron dos tipos de capas conductoras de huecos (HTM): el 

P3HT y el Spiro-OMeTAD. Para el caso del P3HT se utilizó una solución de 20 

mg/L y se depositó por spin-coating a 1000 rpm por 20 s y se le dio un tratamiento 

térmico a 90 C por 30 minutos. Para el spiro-OMeTAD se depositaron 800 µL de 

la solución final preparada sobre la capa de perovskita. Finalmente se pusieron 

contactos de oro de 40 nm por evaporación térmica. El área de la celda fue de 0.1 

cm2. 
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Figura 69: Esquema general de las celdas de perovskita híbrida basada en TiO2-mp 

 

Las  dos configuraciones que se obtuvieron fueron: 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)/Perovskita/P3HT/Au-40nm 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-40nm 

 

En la figura 70 se presenta la curva de densidad de corriente contra voltaje de la 

celda FTO/TiO2-cc/TiO2-mp(PVPi)/Perovskita/P3HT/Au-40nm, variando la 

velocidad de giro del TiO2-mp. En la tabla 10 se presentan los resultados de los 

espesores y de la porosidad de las muestras de TiO2-mp preparadas a diferentes 

velocidades de giro. Y en la tabla 11 se encuentran los resultados de los 

parámetros fotovoltaicos del promedio de 8 celdas.  

Como es posible observar la celda preparada con la capa de TiO2-mp a 1000 rpm 

(308 nm de espesor) y de mayor porosidad (41.6%) presenta la mayor densidad 

de corriente, la cual fue de 17.15 mA/cm2, generando un 6.29% de eficiencia. Para 

el caso de la celda de TiO2-mp a 2500 rpm de espesor de 172 nm, presentó el 

desempeño fotovoltaico más bajo (0.84%). Las celdas preparadas a 1500 y 2000 
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rpm, tuvieron un espesor de 258, 216 nm y una eficiencia de 1.24 y 2.14% 

respectivamente. Y la celda con la capa de TiO2-mp a 500 rpm obtuvo la 

porosidad más baja (33.3%) y el espesor más grande el cual fue de 351 nm, 

mostrando el segundo mejor resultado de eficiencia de conversión (3.47%), sin 

embargo, éste se redujo en un casi 50% en comparación al mejor resultado.  

Con esto se concluye que las celdas con espesores y porosidades más grandes 

pueden absorber mayor cantidad de perovskita y esto ayuda a incrementar su 

densidad de corriente (Jsc).  

Teniendo en cuenta esta conclusión se preparó una celda bajo las mejores 

condiciones de capa mesoporosa de TiO2 (1000 rpm) y se decidió probar el Spiro-

MeOTAD. Como se puede observar en la figura de densidad de corriente contra 

voltaje, este cambio resultó muy positivo ya que este pequeño cambio en la 

estructura derivó en casi un 10% de eficiencia obtenida. 
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Figura 70: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de perovskita, variando la 

velocidad de giro del spin-coating del depósito del TiO2-mp. 
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Tabla 10: Promedio de parámetros fotovoltaicos de ocho celdas de perovskita, en función de la 

velocidad del spin-coater de muestras del TiO2-mp. *Ejemplo de celda con spiro-MeOTAD como 

conductor de huecos, en lugar del P3HT. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tabla 11: Promedio de espesores obtenidos del TiO2-mp sobre vidrio y silicio. El espesor del TiO2-

mp sobre el silicio es de alrededor de 30 a 60 nm más pequeño, debido a la mojabilidad del 

sustrato.  

Nombre Voc 

(V) 

Jsc 

(mA/cm2) 

FF η 

(%) 

2500 rpm 0.66±0.066 3.16±0.248 40.82±5.51 0.84±0.132 

2000 rpm 0.80±0.381 7.35±2.595 37.75±5.57 2.14±0.507 

1500 rpm 0.77±0.06 3.97±1.371 41.50±2.44 1.24±0.265 

1000 rpm 0.90±0.011 17.15±0.413 40.85±1.84 6.29±0.372 

500 rpm 0.83±0.005 9.67±0.537 43.20±2.73 3.47±0.432 

*1000 rpm 0.962±0.022 18.760±2.22 50.90±5.10 9.14±1.075 

Velocidad 

rpm 

Espesor del 

TiO2-mp  
sobre vidrio 

(nm) 

Espesor del 

TiO2-mp  
sobre silicio 

(nm) 

neff Porosidad 

(Φa,%) 

500 351 317 1.928 33.3 

1000 308 241 1.839 41.6 

1500 258 203 1.841 41.4 

2000 216 168 1.853 40.3 

2500 172 146 1.816 43.6 
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Sin embargo, la relativa baja eficiencia que se presenta en este apartado con 

respecto a las eficiencias reportadas se puede deber en gran parte a la baja 

porosidad del TiO2-mp sintetizado. Si se tuviera una porosidad de al menos 50% 

se podría absorber mayor material de perovskita [107]. Otros factores a considerar 

son: el depósito de la perovskita, el tipo de material conductor de huecos utilizado 

y posiblemente la estructura del TiO2-mp pueda contener gran cantidad de 

impurezas por la quema del polímero y que pueden actuar como centros de 

recombinación de carga. Sin embargo, este proceso es inherente a la obtención 

de una estructura cristalina del TiO2.  

 

4.3.2 Celdas con TiO2-mp  (PVP del 25-50%) 

Por las razones mencionadas anteriormente, en este apartado se presenta otra 

optimización del TiO2-mp, mediante el incremento de las concentraciones del PVP 

para lograr aumentar la porosidad de la estructura y por ende aumentar la 

eficiencia en la celda.  

En la figura 71 se observa la variación del porcentaje de PVP en las celdas de 

perovskita con TiO2-mp de configuración:  

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP25%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-60m. 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP30%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-60m. 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP40%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-60m. 

• FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP50%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-60m. 

 

 Es posible ver que este grupo de celdas no presentaron cambios representativos 

como los que se esperaban en un incio. Como, por ejemplo: el aumento en la 

eficiencia al cambiar el porcentaje de PVP en la estructura del TiO2-mp. En la tabla 

12 se confirma que los parámetros de salida de estas celdas son mucho más 

bajos en comparación con la mejor celda reportada en la figura 70 (tabla 11).  
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Esto puede deberse a diversos factores como: Mal depósito de la perovskita, 

solución hidrolizada del TiO2-mp debido a la humedad del día de fabricación y 

espesores no óptimos de ambos materiales (TiO2-mp y perovskita), entre otros 

más. 

En función de varios resultados analizados como el desempeño fotovoltaico, la 

morfología, la porosidad volumétrica estimada y otros factores más, se observó 

que los porcentajes óptimos de la solución precursora del TiO2-mp varian entre el 

20 y el 25% de PVP. Debido a que no se presentaron cambios relevantes entre 30 

y 40% de PVP, además de que al 50% de PVP se presenta una saturación en la 

solución lo cual hace que existan restos del polímero sin disvolver.  

Figura 71: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de perovskita, variando el 

porcentaje de PVP en la solución precursora del TiO2-mp (promedio de 6 celdas cada porcentaje 

usado). FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25-50%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80nm. 
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Tabla 12: Promedio de parámetros fotovoltaicos de seis celdas de perovskita, en función del 

porcentaje de PVP en la solución de TiO2-mp. FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25-50%)/Perovskita/Spiro-

MeOTAD/Au-80nm. 

 

4.3.3 Optimización de Celdas con TiO2-mp (PVP 20-25%) 

En las figuras 72 y 73 se presentan las celdas de perovskita con TiO2-mp al 25% 

de PVP, de configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp(PVP25%)/Perovskita/Spiro-

MeOTAD/Au-80nm, bajo las siguientes condiciones de síntesis del TiO2-mp: 

A= 1500 rpm, 2 minutos y 0.5 mL de solución precursora. 

B= 1500 rpm, 2 minutos y 1 mL de solución precursora. 

Se observa en la figura 72 que las celdas llamadas “A” son muy consistentes los 

resultados obtenidos ya que las tres celdas presentadas bajo las mismas 

condiciones son casi idénticas.  Los valores de los parámetros fotovoltaicos y el 

promedio de estos se presentan en la tabla 13. 

Nombre Voc 

(V) 

Jsc 

(mA/cm2) 

FF η 

(%) 

50% 0.854 9.131 42.411 4.16 

40% 0.835 11.074 38.56 3.59 

30% 0.832 11.904 40.015 3.97 

25% 0.829 10.737 37.057 3.31 
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Figura 72: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de perovskita de 

configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80nm. Usando 0.5 

mL de solución precursora del TiO2-mp (PVP 25%). 
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Tabla 13: Tabla de parámetros fotovoltaicos de las celdas de perovskita de configuración: 

FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80nm. Usando 0.5 mL de 

solución precursora del TiO2-mp (PVP 25%). 

 

En la figura 73 se presentan cuatro curvas J-V de los resultados obtenidos de la 

celda de perovskita, con solución precursora de TiO2-mp al 25%, usando 1 mL de 

esta solución. Como se puede observar, las curvas presentan una ligera variación 

en la densidad de corriente y en el voltaje, esto debido muy probablemente al 

depósito irregular del TiO2-mp al aumentar la cantidad de solución precursora. Sin 

embargo, se observa una notable diferencia en la eficiencia para estas dos celdas. 

Para la celda “A se obtuvo un 7.04% y para la celda “B” un 8.33% con tan solo 

hacer un cambio de la cantidad de solución precursora de TiO2-mp. Este beneficio 

se puede atribuir a que al aumentar la cantidad de la solución precursora del TiO2-

mp, también aumenta su espesor y por ende su área superficial, lo cual ayuda a 

que se infiltre mayor cantidad de perovskita.  

En las figuras 72 y 73 se presentan las fotografías digitales de las celdas fabricas 

respectivamente para cada grupo.  

Nombre Voc 

(V) 

Jsc 

(mA/cm2) 

FF η 

(%) 

A1,C1 0.821 16.271 52.34 6.99 

A1,C2 0.856 16.36 52.13 7.30 

A1,C3 0.841 15.47 52.45 6.83 

Promedio 0.839 16.03 52.30 7.04 
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Figura 73: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de perovskita de 

configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80m. Usando 1 mL 

de solución precursora del TiO2-mp (PVP 25%). 
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Tabla 14: Tabla de parámetros fotovoltaicos de las celdas de perovskita de configuración: 

FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP25%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80nm. Usando 1 mL de solución 

precursora del TiO2-mp (PVP 25%). 

 

Finalmente, se presenta en la figura 74 la curva de densidad de corriente contra 

voltaje de una serie de celdas con la optimización de todos los parámetros de 

síntesis. Sin embargo, se observa que, aunque todas las celdas se fabricaron bajo 

las mismas condiciones existen diferencias entre las cuatro.  

Las cuatro celdas fabricadas presentan valores similares de voltaje los cuales 

oscilan entre 0.94-0.98 V. El mejor factor de llenado (FF) se obtuvo con la celda 1, 

el cual fue de 56.93 y el más bajo fue de 44.49 el cual se presentó en la celda 3. 

Las celdas 1, 3 y 2 presentaron valores de densidad de corriente de 16.25, 18.17 y 

21.60 mA/cm2 respectivamente. La celda 4 fue la mejor de todas las celdas 

fabricadas, ya que se logró obtener un 11.37% de eficiencia y el promedio de 

eficiencia de las cuatro celdas fue de 9.59%.  En la tabla 15 se presentan todos los 

valores de los parámetros fotovoltaicos.  

Nombre Voc 

(V) 

Jsc 

(mA/cm2) 

FF η 

(%) 

B1,C2 0.889 16.17 54.74 7.87 

B1,C3 0.881 18.86 54.79 9.10 

B2,C2 0.830 15.94 54.64 7.30 

B2,C3 0.881 18.41 55.93 9.06 

Promedio 0.87 17.34 55.02 8.33 
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Figura 74: Curva de densidad de corriente contra voltaje de las celdas de perovskita de 

configuración: FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP20%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80m (Optimización 

de todos los parámetros).  
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Tabla 15: Tabla de parámetros fotovoltaicos de las celdas de perovskita de configuración: 

FTOg/TiO2-cc/TiO2-mp (PVP20%)/Perovskita/Spiro-MeOTAD/Au-80nm (optimización de todos los 

parámetros). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Nombre Voc 

(V) 

Jsc 

(mA/cm2) 

FF η 

(%) 

Celda 1 0.98 16.25 56.93 9.14 

Celda 2 0.94 21.60 50.23 10.20 

Celda 3 0.94 18.17 44.49 7.66 

Celda 4 0.96 24.08 49.22 11.37 

Promedio 0.95 20.02 38.03 9.59 
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5.1 Dióxido de titanio mesoporoso 

En este trabajo se obtuvieron películas de dióxido de titanio mesoporoso (TiO2-

mp) por medio de una técnica económica y fácil. Se sintetizaron las películas de 

TiO2-mp por la técnica de so-gel usando el polímero polivinilpirrolidona como 

template para inducir la porosidad y se depositaron por la técnica de spin-coating. 

Diversos tratamientos térmicos se llevaron a cabo, los cuales fueron desde 120 a 

600 °C por 1 y 3 horas. Cuando se utlizaron temperaturas mayores a 500 °C se 

encontró que los materiales eran cristalinos, además que se presentaba picos bien 

definidos de la fase anatasa con una estructura tetragonal, la cual se considera 

una de las más adecuadas para aplicaciones fotovoltaicas. Se estimó que los 

tamaños de cristal fueron de 19.5 a 21 nm dependiendo de la temperatura y del 

periodo de tiempo utilizado. Se encontró que conforme aumentaba la temperatura 

y el tiempo de tratamiento térmico aumentaba el tamaño de cristal de las películas. 

Con la ayuda del MEB se obtuvieron imágenes de sección transversal y de 

superficie, las cuales ayudaron a confirmar que los espesores están en gran 

congruencia con los medidos con la técnica de perfilometría y muestran que el 

rango del tamaño de los poros osciló entre 15-30 nm respectivamente. Se estimó 

la porosidad volumétrica con la ayuda de la teoría de promedio volumétrico y con 

los análisis experimentales de índice de refracción. La cual varió entre 40.3-43.6% 

cuando la velocidad de giro varió de 1000-2500. Estas películas TiO2-mp se 

utilizaron como capas soporte y transportadores de electrones para dos tipos de 

configuraciones de celdas. Las conclusiones de estas se presentan a 

continuación.  

 

Capítulo 5: Conclusiones y 
recomendaciones 
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5.2 Celda de Sb2(SxSe1-x)3 sensibilizada con CdS 

En este trabajo se utilzaron películas mesoporosas de TiO2-mp como capas de 

soporte y transportadoras de electrones.  Fueron sintetizadas con PVP al 20%, se 

dieron tratamientos térmicos de 120 a 550 °C por 1 y 3 horas. Se encontró que las 

mejores propiedades ópticas de estas películas fueron a 550 °C por tres horas.  

Con la ayuda de estas se fabricación de celdas de Sb2(SxSe1-x)3 sensibilizadas con 

sulfuro de cadmio (CdS), por medio de la técnica de baño químico y SILAR, 

respectivamente. Se observó que las celdas mejoran su desempeño fotovoltaico al 

incrementar el número de depósitos de CdS, los cuales variaron de 5 a 30. El 

mejoramiento de las características fotovoltaicas con el CdS y el Sb2(SxSe1-x)3 se 

pueden atribuir a lo siguiente: Cuando el Sb2(SxSe1-x)3 es depositado directamente 

sobre el TiO2-mp, parte del material se fotodegrada dando como resultado la 

formación de una capa delgada de Sb2O3, las cual hace que se incremente la 

resistencia eléctrica y la brecha de energía (4 eV).  

Al mismo tiempo, la solución básica del baño químico a 80 °C usado para el 

depósito del Sb2(SxSe1-x)3 puede producir un daño en el TiO2-mp, impidiendo la 

nucleación de depósito del material. En el caso del CdS, éste actúa como una 

capa intermedia que permite una estructura estable sensibilizadora contra la 

fotodegradación y la nucleación. Sin embargo, las propiedades ópticas del 

Sb2(SxSe1-x)3 por ejemplo la Eg no ha sido modificada ya que permanece igual con 

y sin CdS. La mejor celda que se obtuvo fue con 30 ciclos y se obtuvo una 

eficiencia del 1.9%.  

Como parte de las recomendaciones futuras, se sugiere reducir el tamaño de las 

partículas de CdS para lograr incrementar el área superficial cubierta por el CdS. 

Además de optimizar el horneado en la atmósfera de nitrógeno y promover la 

coalescencia de los granos de Sb2(SxSe1-x)3 y con ello reducir el número de 

fronteras de grano dentro del material y que pudieran actuar como centro de 

recombinación de cargas.  
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5.3 Celda de perovskita 

Las películas de TiO2-mp se usaron como capas soporte y transportadora de 

huecos para celdas de perovskita. Para este tipo de celdas se usaron diferentes 

tipos de películas de TiO2-mp sintetizadas a porcentajes de PVP del 20-50%. Se 

probaron diferentes rpm’s de fabricación con la técnica de spin-coating. Se estimó 

la porosidad volumétrica con la ayuda de la teoría de promedio volumétrico con la 

ayuda de las mediciones de índice de refracción, la cual osciló entre 40-43%, la 

cual varió al cambiar las rpm, debido a la velocidad en que se evapora el solvente 

y como se arregla el material. Se prepararon dos tipos de celdas variando la capa 

transportadora de huecos, se utlizaron el Poli (3-hexiltiofeno-2,-5-diil) (P3HT) y el 

spiro-MeOTAD. Para la configuración con P3HT se usaron películas mp-TiO2 con 

porcentaje al 20% de PVP, se obtuvieron celdas con eficiencias de 1.24 y 2.14%, 

cuando fueron fabricadas a 1500 y 2000 rpm. La mejor celda con esta 

configuración se obtuvo a 1000 rpm (308 nm de espesor y 41.6 % de porosidad), 

la cual presentó una densidad de corriente, de 17.15 mA/cm2, generando un 

6.29% de eficiencia, lo cual se debe a la morfología obtenida, el espesor y la 

porosidad volumétrica.  

Finalmente, se utilizó el spiro-MeOTAD con material transportador de huecos, se 

optimizó el TiO2-mp (se logró mayor entendimiento de la porosidad del material) 

un depósito más homogeneo y control del espesor. Además, se estudiaron las 

condiciones óptimas de depósito, estabilización, almacenamiento y medición de la 

perovskita. Con estas mejoras fue posible obtener mejores celdas, que fueron 

incerementando la eficiencia y finalmente se el mejor dispositivo de esta celda con 

el grupo de trabajo del laboratorio 204-204, el cual presentó un voltaje de 0.96 V, 

densidad de corriente de 24.08 mA/cm2, un factor de llenado de 49.22 y una 

eficiencia del 11.37%. 
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5.4 Recomendaciones 

Se recomienda utilizar otros polímeros (tensoactivos) para la obtención de 

películas mesoporoas de TiO2 para hacer comparaciones de las propiedades 

ópticas, morfológicas y eléctricas. Además de mejorar las propiedades de la 

superficie con tratamientos con ácido ya éstos pueden crear nuevos enlaces que 

mejoran el depósito de la perovskita, así como del selenuro sulfuro de antimonio.  

Se sugiere hacer un estudio de medición de porosidad y área superficial para 

corroborar las características del material con el método BHJ.   

Se recomienda controlar más las condiciones de síntesis de la perovskita para 

incrementar su eficiencia, así como explorar otras síntesis y estudiar la estabilidad 

de las celdas bajo iluminación durante un tiempo determinado.  
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a b s t r a c t

Solid state semiconductor sensitized solar cells are a very active research subject in emerging photo-
voltaic technologies. In this work, heterojunctions of antimony sulfide-selenide (Sb2(SxSe1�x)3) solid
solution as the absorbing material and cadmium sulfide coated titanium dioxide (TiO2/CdS) as the
electron conductor have been developed with solution deposition methods such as spin-coating, suc-
cessive ionic layer adsorption and reaction (SILAR), and chemical bath deposition. In particular, CdS has
been deposited on mesoporous TiO2 layers by SILAR deposition, followed by the chemical deposition of
Sb2(SxSe1�x)3. It was found that by increasing the number of CdS SILAR deposition, both the open circuit
voltage Voc and the short circuit current density Jsc of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells had been
increased from 153 to 434 mV and 0.77–9.73 mA/cm2, respectively. This improvement was attributed to
the fact that the presence of the CdS on TiO2 surface reduces the formation of undesired Sb2O3 and
promotes a better nucleation of the Sb2(SxSe1�x)3 during the chemical bath deposition. The best result
was obtained for the solar cell with 30 cycles of CdS which produced a Voc of 434 mV, a Jsc of 9.73 mA/
cm2, and a power conversion efficiency of 1.69% under AM1.5 G solar radiation.

& 2016 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

During the last decades intensive research works have been
carried out on new materials and solar cell structures in order to
develop new photovoltaic technologies that could substitute/
complement the well-established Si-based photovoltaic technol-
ogy and enable the future demands of energy consumptions with
low ambient impact [1]. Among the novel photovoltaic structures
are the dye and semiconductor sensitized solar cells (SCs), ex-
tremely thin film SCs, quantum dot SCs, thin film heterojunction
SCs, organic and hybrid SCs. The dye-sensitized SCs have reached
high power conversion efficiencies, 13% [2], however, they still
present the problem of solution leakage and the use of environ-
mental-unfriendly organic electrolyte. To overcome this, inorganic
semiconductor sensitizer and solid state hole-transporting mate-
rials have been investigated in the development of semiconductor
sensitized SCs (SSSCs) and organic SCs [3–5].

Inorganic semiconductors offer several advantages for sensi-
tizing such as high absorption coefficient, convenient band gap
tailoring, large intrinsic dipole moment, high carrier mobility, and
stability [6]. A wide range of semiconductor sensitizers have been
studied such as CdS, CdSe, Sb2S3, Sb2Se3, HgTe, PbS, CuS, CdTe, and
CuInS2 [7–12]. Among these materials antimony trisulfide (Sb2S3)
has been widely used as a sensitizer in the SSSCs due to its suitable
band gap Eg of 1.5–1.8 eV, strong optical absorption (4105 cm�1 in
the visible region), and environmental-friendly characteristics
[3,5,13–15]. Nevertheless, the Sb2S3 exhibits certain electrical
limitations such as low diffusion length and high recombination of
the photo-generated carriers in the bulk as well as at the surface
that limit its use for high-efficiency solar cell applications [16,17].
In order to tackle these problems, the use of a hole-transporting
material (HTM) between the Sb2S3 material and the back contact is
normally implemented. This reduces the recombination of the
carriers at the surface of the Sb2S3 and improves the collection of
the photo-generated carriers [17,18]. However, these HTMs are
usually organic which degraded under UV radiation limiting their
use for continuous solar radiation.
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Another strategy to reduce the recombination process is
through the improvement of the intrinsic conductivity of Sb2S3.
This could be done by doping the absorber or by the formation of a
solid solution between the Sb2S3 and the Sb2Se3 (Sb2(SxSe1�x)3),
which can exploit the optical and electrical properties of both
materials. There are a few works reporting the synthesis and
characterization of the Sb2(SxSe1�x)3 material for SCs [19–21].
Among these reports it is worth to highlight the results obtained
by Choi et al. [21] who reports a solar cell with power conversion
of 7.5% under 50 mW/cm2 of illumination. The antimony sulfide-
selenide was obtained by the deposition of a single precursor of
Sb2Se3 by spin coating followed by a chemical deposition of Sb2S3,
and a subsequent heating of both materials in an argon atmo-
sphere to promote the formation of the Sb2(SxSe1�x)3 material.
This produced a compositional gradient along the structure that
allowed a better charge transport and improved the photocurrent
density of the cells. Recently, it has been reported the fabrication
of Sb2(SxSe1�x)3 based thin film solar cells, prepared by chemical
bath and thermal evaporation, using a simple methodology to
deposit the Sb2(SxSe1�x)3 precursor [22]. The Sb2(SxSe1�x)3 film
was obtained directly from a chemical solution at 80 °C, which
contains potassium antimony tartrate, thioacetamide and seleno-
sulfate as the sources for the Sb, S, and Se ions, respectively. The
precipitate that was not deposited as thin film was collected,
washed and dried in an oven. Then, the dried-precipitate was used
as powder source for the deposition of Sb2(SxSe1�x)3 films by
thermal evaporation. The resulting solar cells exhibited a power
conversion efficiency of 2.7% and 3.5% under AM1.5 G solar ra-
diation by chemical and thermal evaporation deposition.

In this work chemical bath deposited Sb2(SxSe1�x)3 has been
used in semiconductor sensitized solar cells. It is also presented
the characterization and properties of the materials that constitute
the solar cells. Furthermore, it is discussed the role of the CdS
sensitizer during the deposition of the Sb2(SxSe1�x)3 material and
its implications in the photovoltaic characteristics of the resulting
SSSCs as well as their further improvement.

2. Experimental details

2.1. Fabrication of mp-TiO2 electrodes

The solar cells were fabricated on fluorine doped tin oxide
(SnO2:F)–coated glass substrates with a sheet resistance of 13Ω
(Sigma-Aldrich). The conductive substrates were cut to
2.5�2.5 cm2 pieces, washed with neutral soap, rinsed with dis-
tilled water, and dried. Then, a 60 nm thick blocking layer of ti-
tanium dioxide (bl-TiO2) was deposited on the FTO substrates by
using a sol-gel solution composed of 20 mL of 2-propanol (99%),
1.2 mL of titanium isopropoxide (97%), and 0.4 mL of HCl (36.5–
38%), as described in [23]. All these reagents were purchased from
Sigma-Aldrich. The sol-gel solution was spin-coated onto the FTO
substrates at 2000 rpm and heated at 450 °C during 30 min. Later,
a mesoporous (mp)-TiO2 layer was deposited on the FTO/bl-TiO2

substrates. For this purpose, a TiO2 sol-gel solution precursor was
synthesized by adding 1.5 mL of titanium isopropoxide in a solu-
tion composed of 3 mL of acetic acid (99.9%, Fermont) and 3 mL of
ethanol (99.9%, J.T. Baker) under continuous stirring. After 15 min,
0.45 g of poly(vinylpyrrolidone) (PVP, Sigma-Aldrich,
Mw�1,300,000) dissolved in 7.5 mL of ethanol was added to the
previous solution, keeping again the stirring during 1 h [24]. Then,
the solution was spin-coated at 2000 rpm on the FTO/bl-TiO2

substrates and heated at 120 °C during 30 min to remove the
solvent. Later, the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2 substrates were annealed
at 550 °C during 3 h in air to promote the formation of the anatase
crystalline phase.

2.2. Surface modification of mp-TiO2 with CdS by SILAR

The FTO/bl-TiO2/mp-TiO2 substrates were sensitized with na-
noparticles of CdS using successive ionic layer absorption and re-
action (SILAR) technique. Methanolic solutions of 0.05 M cadmium
chloride (J.T. Baker, 79.9%) and 0.05 M sodium sulfide (Fermont,
99.6%) were used as cadmium and sulfur source precursors, re-
spectively [25]. The methanolic solutions were prepared using a
proportion of 50:50 in volume of distilled water and methanol.
Then, the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2 substrates were firstly immersed in
the cadmium source during 60 s, followed by a rinsing with dis-
tilled water during 30 s to remove the excess of Cd ions. Later, the
substrates were immersed in the sulfur source for another 60 s,
followed by a subsequent rinsing in distilled water during 30 s.
This process corresponds to one cycle of CdS deposition by SILAR.
The number of cycles used for the CdS deposition ranged from 5 to
30 cycles.

2.3. Deposition of Sb2(SxSe1�x)3 on mp-TiO2/CdS structures by che-
mical bath

For the deposition of Sb2(SxSe1�x)3 thin films, it was used the
same methodology described in [22]. It was prepared a chemical
bath solution composed of: 8.3 mL of 0.1 M potassium antimony
tartrate (Sigma-Aldrich, 99.0–103%), 3.3 mL of 3.7 M triethanola-
mine (Fermont, RG 99%), 1 mL of concentrated ammonia (aq.),
10 mL of 10�5 M silicotungstic acid (Sigma-Aldrich, 99.9%), 2.3 mL
of 1 M thioacetamide (Fermont, 99%), 0.5 mL of 0.4 M seleno-
sulfate solution, 1 mL of 0.1 M sodium thiosulphate (Fermont,
99.9%) and distilled water to complete the final volume to 80 mL.
The chemical deposition of the Sb2(SxSe1�x)3 film was performed
at 80 °C for 3.5 h.

2.4. Fabrication of Sb2(SxSe1�x)3 sensitized SCs

The FTO/bl-TiO2/mp-TiO2 structures, sensitized with and
without CdS nanoparticles, were used as substrates for deposition
of Sb2(SxSe1�x)3 thin films by chemical deposition. Since the actual
thickness of the ternary compound films, deposited on naked glass
substrates, was about 60 nm, a second deposition was required to
achieve a final thickness of approximately 100 nm. Then, a pair of
carbon contacts with a size of 0.5 cm2 were placed on the
Sb2(SxSe1�x)3 films using a graphite acrylic paint (SPIE-05006-AB).
The completed structures were heated at 300 °C in nitrogen dur-
ing 30 min keeping a pressure of 20 Torr. Later, silver contacts
were placed on the graphite contacts in order to reduce its sheet
resistance to about 1 Ω.

2.5. Characterization

The morphology of the materials was acquired with a field-
emission SEM (Bruker Quantax S-5500) at 1.5 kV. The XRD pat-
terns of the samples were recorded at glazing incidence from
0.5 to 2° (Rigaku D-Max 2200) with Cu-Kα radiation
(λ¼0.15406 nm). The optical absorption of the materials was
measured using a UV–Vis–NIR spectrophotometer (Jasco V-670),
with incident light on the film side. The current density vs. voltage
(J-V) curves were measured with a metal mask of 0.3 cm2 in area
using a Sciencetech (Canada) Photovoltaic Testing System (PTS)
equipped with a source meter, an illumination source of 1000 W/
m2 (air-mass 1.5 G), and a calibrated Si-reference cell. The EQE
spectra were acquired with a power source, a monochromator and
a lock-in amplifier mounted in the same PTS system.
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3. Results and discussion

Fig. 1a shows SEM image of the mesoporous TiO2 structure of
300 nm in thickness, deposited on the FTO/bl-TiO2 substrates. As
can be seen, the layer is constituted by particulates of approxi-
mately 50 nm in size, separated by voids or pores, with a Gaussian
distribution of particle sizes. The mean particle size of the mp-TiO2

structure is in accordance with those reported in solar cells with
high power conversion efficiency [21]. However, the opened area
(porosity) is smaller than expected. The influence of this in the
performance of the solar cells will be discussed further on. The
SEM image in Fig. 1b corresponds to the mp-TiO2 structure after
sensitizing with CdS nanoparticles having a mean size of �10 nm,
produced by SILAR with 30 cycles of immersion. It is observed that
the CdS nanoparticles covered most of the mp-TiO2 surface, re-
sulting in a considerable reduction of the opened area in the pores.
If the sensitizing process is prolonged beyond 30 cycles of SILAR, a
powder-like surface was obtained due to an irregular CdS de-
position. For this reason the number of SILAR depositions was
limited to 30 cycles of immersion. Fig. 1c shows the surface mor-
phology of the Sb2(SxSe1�x)3 absorber with 100 nm in thickness
deposited on the mp-TiO2/CdS structure by chemical bath de-
position and heated at 300 °C in nitrogen. It is composed of small
(30–40 nm) and large grains (100–200 nm) covering the whole
surface of the previous structure (mp-TiO2/CdS). The large grains

result from the coalescence of the smaller grains during the an-
nealing at 300 °C, which helps compacting the Sb2(SxSe1�x)3 film
and reducing the pinholes along the Sb2(SxSe1�x)3 film thickness.
The wide distribution of grain size could originate different effects
in the performance of the solar cells: i) small grains produce a
better absorption of the light since they disperse less the UV–

Fig. 1. SEM images of the surface morphology of the mp-TiO2/CdS/Sb2(SxSe1�x)3 solar cells during each step of deposition of the materials: of (a) mesoporous TiO2 after
heating at 550 °C in air during 3 h; the mp-TiO2 layers with (b) CdS and (c) CdS/Sb2(SxSe1�x)3 absorbers. Inset in Fig. 1a: particle size distribution of the mp-TiO2 layer.

Fig. 2. XRD patterns of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells measured at dif-
ferent incident angles without graphite contacts.
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visible light, but at the same time they have a higher number of
grain boundaries acting as recombination centers for the photo-
carriers; ii) on the other hand, large grains have less recombina-
tion centers, but with high dispersion of the light in the UV–visible
region. Then, it is desirable to have a further absorbing film
composed only of large grains with a narrow grain size distribu-
tion to reduce the photocurrent losses (due to the charge re-
combination at the grain boundaries), which is one of the main
reasons for the poor performance in the solar cells.

The XRD patterns of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells,
recorded at incident angles (θ) of 0.5 and 1.5° without the back
C-Ag contacts, are showed in Fig. 2. Since the penetration depth of
the X-rays into the sample can be controlled with θ, at an angle of
0.5° the structural information of the surface of the sample, the
Sb2(SxSe1�x)3 film, is obtained. Under this condition, all the peaks
match the crystalline orthorhombic structure of the solid solution
Sb2(SxSe1�x)3. Using the peak placed at 31.61°, corresponding to
the (221) plane, and the Scherrer's equation, a crystallite size of
23 nm is obtained. Using the same plane, the PDF standards cor-
responding to the Sb2S3 and Sb2Se3 materials, and the Vegard's
law, it is possible to determine the composition of the solid solu-
tion. This results in a Se-rich material with a Sb2(S0.39Se0.61)3
composition. For the incident angle of 1.5°, a slightly left-shift of
the (221) plane position was observed (31.59°), indicating that the
lower part of the Sb2(SxSe1�x)3 material, in contact with the mp-
TiO2/CdS interface, is slightly richer in selenium (Sb2(S0.37Se0.63)3)
than that at the surface. However, the crystallite size along the
thickness remains constant (23 nm). Furthermore, the character-
istic peaks of the crystalline phases of Greenockite (CdS), Anatase
(TiO2), and Cassiterite (SnO2) were also presented in the XRD
patterns as they were covered by the ternary film.

The optical absorption spectra of the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2

structures, sensitized with CdS and Sb2(SxSe1�x)3 materials, are
shown in Fig. 3. As it is observed the absorbance of the FTO/bl-
TiO2/mp-TiO2, sensitized only with CdS (thin lines), gradually in-
creases from 0.06 without CdS (CdS-0) to 0.47 with 30 cycles of
CdS (CdS-30) at a wavelength of 450nm. The absorption edge,
corresponding to the optical band gap of the mp-TiO2 and CdS, are
placed at 380 (3.2eV) and 520nm (2.4eV), respectively. On the
other hand, the absorbance increases significantly when the
Sb2(SxSe1�x)3 film is deposited on the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2/CdS
structures (thick lines), reaching an absorbance value of 2.45 for

CdS-30. The absorption edge of the Sb2(SxSe1�x)3 begins above of
800nm and slightly shifts to longer wavelengths with an increase
in the CdS content. This indicates that CdS helps to improve the
adherence of the absorber producing a thicker film, which results
in a better absorption with a slightly reduction of the band gap.

Fig. 4a shows the scheme of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar
cells developed in this work, and Fig. 4b, the effect of the CdS
content on the J-V curves of the cells. All the devices were mea-
sured with an active area of 0.3 cm2 by using a metal mask. The
cell that was fabricated without CdS sensitizer (CdS-0), FTO/bl-
TiO2/mp-TiO2/Sb2(SxSe1�x)3/C-Ag, shows a very low performance
having an open circuit voltage Voc of 153 mV, a short circuit cur-
rent density Jsc of 0.77 mA/cm2, and a power conversion of 0.04%.
A significant improvement both in Voc and Jsc is observed when the
CdS sensitizer is introduced between the mesoporous TiO2 and the
ternary semiconductor. For the solar cell sensitized with 5 cycles of
CdS deposition (CdS-5), the Voc and Jsc increases to 174 mV and
3.96 mA/cm2, respectively. A further increase of the CdS content
continues improving the photovoltaic parameters of the cells, as
showed in Fig. 4b and Table 1, obtaining the best result for the cell
with 30 cycles of CdS (CdS-30): a Voc of 434 mV, a Jsc of 9.73 mA/
cm2 and η of 1.69%. It is also observed a reduction of the series
resistance Rs with the CdS content, from 322 (CdS-0) to 120 Ω cm2

(CdS-30), which helps to reduce the current losses in the cells.
These solar cells were stable under direct solar radiation during a
period of evaluation of one month.

In order to analyze the contributions of photo-current of each
sensitizer in the solar cells the EQE measurement was evaluated.
The dashed-black line in Fig. 5a corresponds to the EQE spectra of
the cell sample without CdS (CdS-0), FTO/bl-TiO2/mp-TiO2/
Sb2(SxSe1�x)3/C-Ag. It has a narrow interval of photo-generation
from 300 to 600 nm with a maximum EQE intensity of 7.8% at
370 nm. Performing a sensitizing with CdS using 5 cycles of SILAR
(CdS-5), the interval of photo-generation extends from 300 to
900 nm with a maximum EQE peak of 16.2% at 500 nm, in ac-
cordance with the Jsc measured in the cells. Increasing even more
the CdS deposition until 30 cycles of SILAR (CdS-30), the EQE in-
tensity reaches a maximum value of 44.9% at 540 nm. Further-
more, it is observed a second peak with lower intensity (�35%) in
the interval of 300–470 nm. This peak is attributed to the photo-
generated current produced in the CdS, while that current pro-
duced above of 470 nm is attributed to the Sb2(SxSe1�x)3 absorber.
The band gap associated to the Sb2(SxSe1�x)3 absorber was eval-
uated from the EQE spectra near the onset region, and employing
the Gartner's treatment [26] which related the EQE with the Eg
according to the following expression:

( )ν ν− − = −h h Eln 1 EQE g
2/3

where the 2/3 power factor is due to the fact that the
Sb2(SxSe1�x)3 exhibited direct forbidden transition, as reported in
[22]. Fig. 5b shows [-hνln(1 - EQE)]2/3 against photon energy for
the EQE data corresponding to the solar cell, FTO/bl-TiO2/mp-TiO2/
CdS-30/ Sb2(SxSe1�x)3/C-Ag, using 30 cycles of CdS. The Eg of the
Sb2(SxSe1�x)3 absorber was evaluated by extrapolating the linear
part of the edge curve obtaining a value of 1.33 eV. This value re-
mained the same independently if the Sb2(SxSe1�x)3 was de-
posited on the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2 structure with or without CdS.

The improvement of the CdS on the photovoltaic characteristics
of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells can be explained in
terms of the following: when Sb2(SxSe1�x)3 is deposited directly
on the mp-TiO2 surface, part of the material at the surface can be
photodegradated resulting in the formation of a very thin layer of
undesired Sb2O3, which decreases the cell characteristics due to its
high electrical resistance and band gap (4 eV) [27]. At the same
time, the basic aqueous solution of the chemical bath at 80 °C,

Fig. 3. Optical absorbance spectra of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells vary-
ing the number of CdS immersions by SILAR. Thick ( ) and thin ( ) solid
lines indicate the absorbance of the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2/CdS structures with and
without Sb2(SxSe1�x)3 absorber, respectively. Digital photographs show the phy-
sical change of the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2 structures after each process of mod-
ification with CdS and Sb2(SxSe1�x)3 absorbers.
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used to deposit the Sb2(SxSe1�x)3 sensitizer, could produce a
detriment of the mp-TiO2 structure, impeding the necessary nu-
cleation step for a good deposition of the material. The CdS in-
terlayer acts as both a stable sensitizer against photodegradation
and a nucleation layer for the Sb2(SxSe1�x)3 deposition. Moreover,
the presence of the CdS in the solar cells does not affect the optical
properties of the Sb2(SxSe1�x)3 absorber since its optical Eg re-
mains the same with or without CdS. To further improvement of
the conversion efficiency of these solar cells, it is necessary to
reduce the size of the CdS nanoparticles or increase the pore size
of the mesoporous TiO2 layer in order to increase the surface area
covered with CdS. Also, an optimization during the annealing of
the cells in nitrogen atmosphere should be to promote the coa-
lescence of the grains in the Sb2(SxSe1�x)3 material and reduce the
number of grain boundaries inside the material that could act as
recombination centers for the photo-carriers. All this would pro-
duce an increase of both the current density and fill factor in the
cells and consequently a higher power conversion efficiency.

4. Conclusions

In this work it was presented the fabrication of Sb2(SxSe1�x)3
sensitized solar cells using solution deposition methods. The
Sb2(SxSe1�x)3 absorber was deposited by chemical bath deposition
which resulted in a polycrystalline thin film rich in selenium,
Sb2(S0.39Se0.61)3, constituted by grains of 100–200 nm. The

Fig. 4. a) Representative scheme and b) photovoltaic characteristics of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells at 1000 W/m2 varying the deposition cycles of CdS by SILAR.

Table 1
Photovoltaic parameters of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells under AM1.5 G
illumination.

Device Voc (mV) Jsc (mA/cm2) FF Rs (Ω cm2) η (%)

CdS(0)/Sb2(SxSe1�x)3 153 0.77 0.32 322 0.04
CdS(5)/Sb2(SxSe1�x)3 174 3.96 0.39 230 0.27
CdS(10)/Sb2(SxSe1�x)3 249 5.30 0.41 164 0.54
CdS(15)/Sb2(SxSe1�x)3 291 7.39 0.38 109 0.82
CdS(20)/Sb2(SxSe1�x)3 384 9.03 0.37 96 1.28
CdS(30)/Sb2(SxSe1�x)3 434 9.73 0.40 120 1.69

Fig. 5. a) EQE measurements of the Sb2(SxSe1�x)3 sensitized solar cells varying the
number of CdS deposition cycles by SILAR. The yellow line indicates the limit of two
absorption/generation regions associated to the CdS and Sb2(SxSe1�x)3 materials. b)
Plot of [-hνln(1 - EQE)]2/3 vs. photon energy for the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2/CdS/
Sb2(SxSe1�x)3/C-Ag cell sensitized with 30 cycles of CdS. (For interpretation of the
references to color in this figure legend, the reader is referred to the web version of
this article.)
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Sb2(SxSe1�x)3 films showed a high optical absorption in the visible
range with a band gap of 1.33 eV. The evaluation of this film di-
rectly in the FTO/bl-TiO2/mp-TiO2/Sb2(SxSe1�x)3/C-Ag resulted in
very low values of Voc and Jsc. This low performance was attributed
to the formation of a very thin film of Sb2O3 as well a detriment of
the mp-TiO2 layer which affect the nucleation of the antimony
sulfide-selenide material. The introduction of a thin film of CdS
nanoparticles by SILAR on the surface of the mp-TiO2 increased Voc

and Jsc of the solar cells reaching a maximum efficiency of 1.69%
with 30 cycles of CdS. The chemical stability of CdS/Sb2(SxSe1�x)3
sensitized solar cells were very good; they maintained stable un-
der direct solar radiation during one month.
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Abstract Fast and large-scale production of mesoporous
titania nanofibers was achieved by solution blow spinning.
The blow spinning setup provides a method to prepare
titania nanofibers in a safe and scalable way without using a
high-voltage electric field. Titania microstructure and por-
osity can be modified by adding a suitable template, such as
pluronic polymers. The blow spun titania nanofibers had a
good performance on the photocatalytic degradation of
tetracycline and could be easily removed from the tetra-
cycline aqueous solution due to their large aspect ratio.
Solution blow spinning method has a great potential for the
large-scale production of titania nanofibers with good
photocatalytic properties.

Graphical Abstract

Keywords Sol-gel ● Ceramic nanofibers ● Photocatalyst ●

Tetracycline ● Pluronic polymers

1 Introduction

Titania nanofibers have attracted great attention for their
applications in several fields, such as dye sensitized solar
cells [1], photocatalytic materials [2, 3], catalyst support [4],
among others. Polymer nanofibers [5] and peptides [6] have
been used as templates to prepare hollow titania nanofibers.
Soon, solid [7] and hollow [8] electrospun titania nanofibers
were prepared by Li and Xia using a sol–gel polymeric
precursor containing a hydrolyzed titanium alcoxide. This
technique was suitable to prepare these nanofibers in an
easy way with well-controlled morphology and chemical
composition [9, 10]. Nevertheless, electrospinning has some
limitations, such as low output, although several advances
have been done in this regard, in order to increase the
production of nanofibers [11]. Moreover, the use of a high
voltage electrical field might be a concern due to the
potential combination of sparks and flammable solvents.
Force [12] and centrifugal spinning [13, 14] are two
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promising dry-spinning techniques for scalable and safe
production of titania (TiO2) microfibers with diameters
ranging from 5 to 20 μm. On the other hand, solution blow
spinning is an alternative method for the production of
nanofibers. In this process, instead of an electric field, a
polymer solution can be elongated by the force of
a high-speed gas stream [15]. The elongated fiber becomes
solid as the solvent evaporates during the spinning
process. Solution blowing has been used to prepare several
inorganic nanofibers, such as zirconia [16] and alumina [17]
and even though there are plenty of reports of titania
nanofibers made by electrospinning [7, 8, 18], only recently
the solution blow spinning of titania nanofibers [19, 20] or
titania-polymer composites have been reported [21, 22].
However, previously reported pure titania fibers by blow
spinning has resulted in fibers with diameter ranging from

few hundred nanometers to several microns, often hollow or
corrugated [19]. Here we report the scalable production of
mesoporous titania nanofibers with good control on the
morphology, and its application for the photocatalytic
degradation of tetracycline aqueous solution as typical
polluted water.

2 Experimental part

2.1 Materials

Titanium(IV) isopropoxide (97 %), Polyvinylpyrrolidone
(PVP, Mw ≈ 1,300,000). Pluronic P123 (P123, Mn ≈
5,800) and Pluronic F127 (F127, Mn ≈ 12,600) were

Table 1 Spinning conditions
for different precursor solutions

Nanofiber sample Composition (mass ratios)a Blow speed
(m/s)b

Feed rate
(mL/h)

Target distance
(cm)

Electrospun TiO2 1/0/18/7/0/3.3 None* 0.1 10

TiO2 nanofibers 1/0/10/4/0/1.9 231 8.7 12

P123-templated TiO2 1/0.24/10/4.0/0.6/1.9 231 3.75 8

F127-templated TiO2 1/0.80/10/4.0/0.0/1.9 305 5.25 10

*15 kV electric potential was applied
a PVP/Pluronic/etanol/acetic acid/water/titanium isopropoxide
b Calculated at the spinneret tip

Fig. 1 (a) Coaxial spinneret, (b) Rotary drum collector coated with a
non-woven mat of solution blow spun PVP-titania hybrid fibers. (c)
SEM images as-prepared PVP-TiO2 blow spun nanofibers, and after

calcination at (d) 500 °C, (e) 600 °C, and (f) 700 °C. The inset shows
the histograms with the diameter distribution of the corresponding
sample
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purchased from Aldrich. Acetic acid (99.94 %) and ethanol
(EtOH, 99.95 %) were acquired from CTR Scientific.

2.2 PVP-titania nanofiber blow spinning preparation

The TiO2 precursor was prepared similarly to titanium
alcoxide solutions previously used for electrospinnning [7,
18]. Typically, 1.5 g of titanium isopropoxide were added to
6 mL of a 1:1 solution of acetic acid and ethanol and stirred
for 10 min. The mixture was added to 7.5 mL of a PVP
solution (14.3 wt %). To increase the porosity, 11 wt % of
P123 or F127 were added in selected runs (See Table 1 and
Supplementary information in Table S-1). The solution was

fed through the core of a coaxial spinneret (Fig. 1a), while
air was blown on the outer gap and the flow directed
towards a rotating drum collector (450 rpm, r= 4.6 cm and
linear velocity of 2.17 m/s). The as-obtained TiO2/polymer
nanofibers were calcinated at different temperatures to
remove the polymer. The thermal treatments are shown in
detail in Supplementary Fig. S1.

2.3 Characterization

UV-Vis diffuse reflectance spectra were recorded on
a UV-Vis-NIR Cary 5000 from Agilent Technologies,
USA. X-ray diffraction patterns were acquired in a

Fig. 2 SEM images of the as
obtained polymer precursor/
titania hybrid fibers (left) and the
resulting TiO2 nanofibers after
decomposition of the polymer
by heat treatment at 500 °C
(right). TiO2 nanofibers: (a) as
obtained and (b) after
calcination; P123-templated
TiO2 nanofibers: (c) as obtained
and (d) after calcination; F127-
templated TiO2 nanofibers: (e)
as obtained and (f) after
calcination. The inset shows the
histograms with the diameter
distribution of the corresponding
sample
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Bruker D8 Advance diffractometer, with Cu Kα radiation
(λ= 1.5406 Å). Scanning electron microscopy (SEM)
images were obtained in a FEI Nova NanoSEM equipment
and TEM images were acquired in a FEI Titan G8 30-800
under 300 kV of acceleration voltage. Surface area was
calculated by N2 physisorption in a Bel-Japan Minisorp II
surface area and pore size analyzer using the Brunauer-
Emmett-Teller protocol. Raman spectra were acquired
in an invia Raman Renishaw microscope equipment
using a 533 nm laser line. XPS spectra were acquired in an
Axis Kratos Ultra, using the AlKα x-ray line, while the
pass energy of the analyzer was set at 160 and 20 eV, for the
wide-scan and narrow scan, respectively. Photocatalytic
activity of TiO2 nanofibers was determined by photo-
degradation of tetracycline (TC) in aqueous solution
under UV irradiation (λ= 365 nm, intensity= 1.28 mW/
cm2), air atmosphere, and mechanical stirring. A control
sample without photocatalyst and a comparison run
using commercial TiO2 nanopowder sample (Degussa P25)
were performed under similar conditions. Concentration
of TC was determined at λmax = 357 nm by UV-Vis
spectroscopy.

3 Results and discussion

Hybrid PVP-TiO2 nanofibers were obtained by solution
blow spinning as a white soft mat attached to the collector
(Fig. 1b). In the case of the electrospun nanofibers, the
conditions were not optimized and the feed rate was kept

relatively low to obtain high quality nanofibers, however in
the literature feed rates between 0.1 and 1.0 mL/h are
typical for electrospinning of titania fibers [7] although
recently up to 10 mL/h have been reported [18]. The SEM
images of the processed blow spun PVP-TiO2 precursor
solution is shown in Fig. 1c. The fibers had an average
diameter of 551 nm, narrow diameter distribution (see
Supplementary information in Table S-I) and smooth sur-
face. When the pluronic templates P123 and F127 were
added, the conditions were slightly adjusted due to changes
in the spinnability of the solution. After blow spinning, the
nanofibers were calcined and pure TiO2 nanofibers were
obtained. Fig. 1(d, e, and f) shows the SEM images of the
resulting TiO2 nanofibers after heat-treatment at 500, 600,
and 700 °C, respectively. The average diameter of the fibers
decreased from 551 nm to 139, 122, and 125 nm,

Fig. 3 XRD patterns of the titania nanofibers after heat-treatment at
different temperatures. Peaks are indexed to anatase (A) or rutile (R)
phases

Fig. 4 (a) Diffuse reflectance UV-visible spectra of the titania nano-
fibers calcined at 500 °C. (b) Raman spectra of the titania nanofibers
calcined at 500 °C

J Sol-Gel Sci Technol



respectively, due to the polymer decomposition and titania
densification after thermal annealing. In addition, when the
pluronic templates P123 and F127 were added the surface
roughness increased due to the development of porosity and
TiO2 phase transformation, and the fiber shape was kept for
all samples. SEM images of the P123 and F127-templated
TiO2 fibers can be seen in Fig. 2.

Solution blow spinning allows the preparation of titania
nanofibers with the same rate and morphological features as
those obtained through electrospinning, but using a simpler
equipment and safer operation conditions. The X-ray dif-
fractograms in Fig. 3 show that the TiO2 nanofibers pre-
pared with PVP (top curve) and heat treated at 500 °C,
consist of a mixture of anatase and rutile phases that
transforms into pure rutile nanofibers at 600 °C, a tem-
perature 200 °C lower than previously reported [23]. Inter-
estingly, the pluronic polymers inhibited the rutile phase
formation resulting in almost pure anatase nanofibers, with
only a small quantity of rutile. This effect is in agreement
with previous reports where the positive influence of P123
on anatase formation was found [24]. Since it has been
reported that coexistence of both phases in titania nanofibers

is beneficial for photocatalysis and higher temperature
treatments might result in pore reduction and disappearance
of crystal defects which improve the photocatalytic perfor-
mance, we focused on the samples prepared at 500 °C.

Additional physicochemical characterization is shown on
Fig. 4. Band gap values of titania nanofibers, calculated
from UV-Vis diffuse reflectance spectra (Fig. 4a) following
the method suggested by Lopez and Gomez [25] (Supple-
mentary Fig. S2b), are typical for TiO2 samples obtained
through hydrolysis and calcination.[26] Raman spectra
(Fig. 4b) is in agreement with X-ray powder diffraction
(XRD) patterns, and shows the signals for Rutile in the
titania nanofibers synthesized in absence of pluronic poly-
mers. Wide-scan X-ray photoelectron spectra (Supplemen-
tary Fig. S3a) show titanium and oxygen as expected, with a
minor contribution of C 1s from adventitious carbon. The
high resolution Ti 2p signals (Supplementary Fig. S3b)
show the same electronic environment for the samples
prepared with and without the pluronic polymers.

Figure 5 shows the High-resolution transmission electron
micrographs and corresponding selected area electron dif-
fraction patterns of the TiO2 nanofibers. The TiO2 nanofiber

Fig. 5 TEM and selected area electron diffraction patterns of the blow
spun TiO2 nanofibers after heat treatment at 500 °C. TEM images at
(a) low resolution and (b) high resolution and (c) SAED patterns of

TiO2 nanofibers; TEM images at (d) low resolution and (e) high
resolution and (f) SAED patterns of F127-templated TiO2 nanofibers
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sample (Figs. 5a, b) shows a larger crystal size (22.11 nm)
than the samples prepared with the F127 pluronic polymer
(14.34 nm) (Figs. 5d, e). A similar trend was observed for
the crystallite size of samples prepared with the P123
Pluronic polymer (16.58 nm). Crystallite sizes were also in
agreement with measurements done using the Scherrer’s
equation from XRD data, with the same trend of smaller
crystallite size for template-based polymers being observed
(Supplementary Table S-II). The SAED pattern of the
sample prepared without pluronic polymer shows the
characteristic (110) and (101) spacing due to both rutile and
anatase phases (Fig. 5c), whereas the F127-templated fiber
resulted in anatase only (Fig. 5f), in agreement with the
XRD. Fig. 6 shows the nitrogen adsorption isotherms of the
TiO2 nanofiber samples that correspond to type IV iso-
therms characteristic of mesoporous materials. Addition of a
pore promoting agent (P123 and F127) in both cases
resulted in an increase of surface area. Furthermore, the
mesoporous structure was also revealed by the pore size
distribution (Supplementary Fig. S4), where an increase in
the population of larger diameter pores can be noted for the
templated titania nanofibers.

3.1 Photocatalytic performance

Finally, the kinetics of TC degradation by the blow spun
titania nanofibers was studied. Fig. 7a shows that P123-
templated and F127-templated titania nanofibers achieved
similar TC degradation (ca. 80 %), which was slightly better
than the bare TiO2 nanofibers, most likely due to a com-
bination of morphological features, including an increase in

surface area (three-fold increase), reduced crystallite size
(25–30 % reduction) and resulting mesoporous structure, as
it has also been shown for nanoparticles [27]. However, the
blow spun TiO2 nanofibers had a slightly lower degradation
performance compared to the commercial TiO2 nanopowder
that reached 90 %. Nevertheless, the blow spun nanofibers
were easier to remove by sedimentation (Fig. 7b) compared
to the TiO2 nanopowder. This is most likely due to their
high aspect ratio, which favors the volumetric percolation
needed to form aggregates that sediment more easily. This
feature is a clear advantage over TiO2 nanoparticles,
because it reduces the energy of the separation process
needed to reuse the photocatalyst.

Fig. 7 (a) Kinetic curves of the photocatalytic degradation of tetra-
cycline by the blow spun titania nanofibers calcined at 500 °C, (b)
Images of the titania nanoparticle suspension (P25) compared to the
nanofibers suspensions after the photocatalytic experiment and 20 min
of sedimentation

Fig. 6 Nitrogen adsorption isotherms of the titania nanofibers. The
PVP-templated nanofibers are shown in blue whereas the nanofibers
prepared using the pluronic F127 and P123 polymers as templates are
shown in red and black, respectively. Fibers were heat treated at 500 °C.
Isotherms were adjusted to the Barret-Joyner-Halenda (BJH) model
and pore size, surface area, and sample names are shown in the inset
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4 Conclusions

Mesoporous TiO2 fibers were obtained using the solution
blow spinning technique. Pluronic polymers promoted the
formation of anatase phase over rutile. After calcination at
500 °C, the TiO2 nanofibers had a photocatalytic activity
towards tetracycline degradation slightly lower than com-
mercial titania but due to their fiber-shape morphology,
were significantly easier to recover from the suspension.
Solution blow spinning is a relatively simple method to
prepare mesoporous TiO2 nanofibers similar to those
obtained by electrospinning.
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Table S-I. Additional experimental conditions used for the preparation of the blow spun 

titania nanofibers. 
 

Run Polymer carrier 
Composition(mass ratios)

PVP/Pluronic/EtOH/ 
Ac.Ac/H2O/iPr-Ti 

Heat treatment 

(°C) 

Diameter  

(nm) 

 

(nm) 

1 PVP only 1/0/10/4/0/1.9 500  139 57 

2 PVP only 1/0/10/4/0/1.9 600 122 59 

3 PVP only 1/0/10/4/0/1.9 700 125 33 

4 PVP + P123 1/0.24/10/4/0.6/1.9 500 134 50 

5 PVP + P123 1/0.20/10/4/0.5/1.9 500 185 54 

6 PVP + P123 1/0.16/10/4/0.4/1.9 500 176 57 

7 PVP + F127 1/0.8/10/4/0/1.9 500 273 184 

8 PVP + F127 1/0.7/10/4/0/1.9 500 315 136 

9 PVP + F127 1/0.5/10/4/0/1.9 500 139 60 

 

 

 

Table S-II. Crystallite size of the blow spun titania nanofiber samples calcined at 500 ˚C. 

Sample Crystallite size
TEM (nm)

Crystallite size 
from XRD a (nm) 

TiO2 nanofibers 22.11 18.26 

P123-templated TiO2 nanofibers 16.58 13.14 

F127-templated TiO2 nanofibers 14.34 12.39 
a Calculations done using Scherrer’s equation and the (1 0 1) diffraction peak of the anatase phase. 

 

   



F

 

Figure S1. HHeat-treatmment profiles

te

 

 

s for the tita

emperature

ania nanofib

s. 

bers prepareed at differen

 

nt 



 

 

Figure S2. a) Kubelka–Munk absorbance and b) Calculations of bandgap using the plot of 

(F(R)*h)1/2 versus energy for the blow spun titania nanofibers (blue line),  F127-templated 

blow spun titania nanofibers (red line) and P123-templated blow spun titania nanofibers 

(black line) samples calcined at 500 °C. 



Figure 

The PV

pluronic

XPS W

 

S3. X-ray s

VP template

c F127 and

Wide-scan sp

spectroscop

ed nanofiber

d P123 poly

pectra and b)

pic character

rs are show

ymers as tem

) Narrow-sc

 

 

rization of t

wn in blue w

mplates are 

can Ti 2p co

the titania n

whereas the 

shown in r

ore-level sp

nanofibers a

nanofibers 

red and bla

ectra of the

 

after heat tre

prepared u

ack, respecti

e titania nan

eatment. 

using the 

ively. a) 

nofibers. 



 

 

 
Figure S4. Cumulative pore size distribution of a) blow spun titania nanofibers b) blow spun 

F127 templated titania nanofibers and c) blow spun P123 templated titania nanofibers 
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A B S T R A C T

Compact titanium dioxide (TiO2) hole-blocking layers are commonly employed in organic-inorganic solar cells,
however, their importance in terms of morphology and electrical conductivity is frequently overlooked in this
novel type of solar energy converters. In this work, single TiO2 thin films were prepared by a sol-gel method,
observing large pinhole densities and low electrical conductivities. As a means to solve the morphological issue,
the deposition of a second TiO2 film was explored, which effectively reduced the surface irregularities obtained
in single oxide films. The limited electrical conductivity of single and double layers was successfully increased by
doping with the trivalent cations of aluminum, iron (III) and bismuth (III), observing an increase from 2.48 ×
10−8 S/cm for an undoped TiO2 double layer to 51.41 × 10−8 S/cm for a Fe3+-doped TiO2 double layer. The
incorporation of these hole blocking layers in hybrid solar cells led to further insights in the important role of
trivalent doping cations in the transference and transport of electrons on the surface and in the bulk of the
prepared TiO2 compact films.

1. Introduction

Since the first report of the successful incorporation of lead halide
organometallic compounds into dye sensitized solar cells [1], several
breakthroughs [2–5] have led to the current record in small-scale per-
ovskite solar cell device efficiency of 22.1% [6,7]. Organic-inorganic
lead halide perovskites are generally characterized by long carrier
lifetimes, large transport lengths, high charge mobilities, high dielectric
constants [8] and others, which make them interesting candidate ma-
terials for optoelectronic applications ranging from light emitting
diodes (LEDs) [9,10], lasers [11,12], and other advanced photonics-
based devices [13]. However, issues regarding stability in environ-
mental conditions, lead toxicity and hysteresis in the measurement of
device performance are yet to be solved before their introduction in the
current market [14].

Much of the success of perovskite solar cells (PSC) has been
achieved thanks to the expertise accumulated in organic and dye sen-
sitized solar cells, since many of the components commonly used in PSC
are well-known materials already proven in these types of devices,

like titanium dioxide (TiO2), spiro-MeOTAD, poly(3-hexylthiophene)
(P3HT), and others [15,16]. Titanium dioxide is one of the most em-
ployed materials in third-generation solar cells due to its high chemical
and optical stability, nontoxicity, low cost, and corrosion resistance
[17]. Many of the highest efficiencies reported in dye-sensitized and
perovskite solar cells have been achieved by employing TiO2 in the
form of nanostructured, mesoporous electron transporting layers and/
or compact hole blocking layers, however, it is known that mesoporous
TiO2 is full of lattice defects that arise during synthesis [18] and com-
pact TiO2 films may be characterized by pinholes and cracks, particu-
larly in large-area devices [19]. One of the main factors limiting the
wide application of TiO2 is its electrical conductivity, which seems to be
the balance between two types of electronic defects: shallow traps,
arising from bulk oxygen vacancies, titanium interstitials, and reduced
crystal surfaces that enhance the electrical transport, and deep traps,
which act as recombination centers [18]. The unstable, reduced che-
mical species Ti3+ plays a paramount role in this balance: it can be
further oxidized to Ti4+, acting as n-type dopant and increasing the
conductivity [18], or it can trap free electrons to form the more stable
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Ti(IV)+ +e- species [20]. The presence of O2 during synthesis also
plays an important role since its absence leads to the oxygen vacancies
that generate the under-coordinated Ti3+ which may, however, be
passivated after synthesis in the presence of O2 to form the reversible Ti
(IV)+ +O2

- complex [20] that avoids the charge-trapping process in the
visible range of the electromagnetic spectrum.

A known strategy to overcome the issues regarding electrical con-
ductivity and other properties is doping TiO2 with foreign elements,
either metals, metalloids or non-metals. Roose and coworkers provide a
comprehensive list of many doping elements along with the funda-
mental phenomena involved in the application of doped TiO2 in dye-
sensitized and PSC [18]. Compared with the former type, application of
impurified TiO2 layers in perovskite solar cells is relatively recent,
being magnesium [21,22], yttrium [4,23], zirconium [8], niobium
[19,24,25], aluminum [20] and neodymium [26] some of the reported
doping elements that have been incorporated into the electron trans-
porting layer of this remarkable type of solar cells.

In this work, we demonstrate the improvement of the electrical
conductivity of single and double TiO2 thin films by doping with the
trivalent cations Al3+, Fe3+ and Bi3+, which aim at the substitution of
the unstable, electron-trapping Ti3+ species. When applied into PSC,
the doped thin films prove the importance of the presence of re-
combination-avoiding species, i.e. dopant cations, on the surface of the
TiO2 compact layer, to enhance the charge transfer in the perovskite
layer.

2. Experimental

2.1. Materials

Titanium (IV) tetraisopropoxide (TTIP, 97%), aluminum triisopropoxide
(≥ 99.99%), bismuth (III) chloride (≥98%), polyvinylpyrrolidone (PVP,
average Mw ~ 1,300,00), lead (II) iodide (99%), N,N-dimethylformamide
(anhydrous, 99.8%), bis(trifluoromethylsulfonyl)amine lithium salt (LiTFSI,
99.95%, trace metals basis), 4-tert-butylpyridine (96%), chlorobenzene (≥
99.5%), gold and fluorine-doped tin oxide coated glass (FTO TEC 15, 13Ω/
sq) were purchased from Sigma Aldrich. 2-propanol (ACS grade), hydro-
chloric acid (36.5–38.0%), and iron (III) chloride hexahydrate (ACS grade)
were purchased from Avantor Performance Materials (J. T. Baker).

Methylammonium iodide, methylammonium chloride and spiro-
MeOTAD were purchased from Luminescence Technology Corp.
(Lumtech). Ethyl alcohol (absolute, ACS grade) and acetic acid (glacial,
ACS grade) were purchased from Fermont.

2.2. Fabrication of single and double TiO2 compact layers

2.2.1. Substrate preparation
Bare glass slides (2.5 cm × 2.5 cm) were washed with liquid de-

tergent, distilled water, deionized water and then immersed in acetone
and 2-propanol for ultrasonication for 5 min. The removal of remaining
organic residues was done through a UV/O3 treatment for 15 min. In
the case of fluorine-doped tin oxide (FTO)-coated glass slides, an
etching process was made prior to the process described above by
pouring HCl 3.0 M and zinc powder on the desired surface and re-
moving the oxide by continuous friction using a common toothbrush.

2.2.2. TiO2 compact films
1.2 mL of TTIP and 0.4 mL of HCl conc. were individually added

dropwise in 20 mL of 2-propanol and the mixture was left at a 450 rpm
constant stirring speed at room temperature for 30 min. In the case of
Al3+, Fe3+ and Bi3+ -doped precursor solutions, certain amounts of the
dopant sources were added to the above solution -after adding HCl- to
produce TiO2 precursors unpurified at the following molar concentra-
tions: 0.05%, 0.10%, 0.20%, 0.30%, 0.40%, 0.50%, 0.60%, 1.0%, 2.0%,
3.0%, 4.0% and 5.0%. In contrast to the undoped precursor solution,
which was used immediately for deposition after the mixing process,

doped suspensions were stored and cooled at 4 °C for 1–30 days and
then stirred at 450 rpm for 20 min at ambient temperature before their
deposition on cleaned substrates.

2.2.3. Dopant sources
Aluminum triisopropoxide, iron (III) chloride hexahydrate and bis-

muth (III) chloride were separately added into 15 mL of 2-propanol to
form suspensions with a concentration of 2.0 mol per liter, which were
then stirred overnight and left for natural sedimentation.

The deposition of single TiO2 thin films was performed in a spin
coater (Laurell Technologies Corporation) by dispensing 60 μL of the
doped and undoped-precursor solution on a cleaned substrate and then
set to rotation at 2000 rpm for 60 s at an acceleration rate of 1000 rpm/
s. Afterwards, the coated substrate was subjected to thermal treatment
in a furnace at 450 °C for 30 min and later cooled until it reached the
room temperature. The deposition of the second film was made on top
of the first one by following the same coating sequence and conditions
described above: 60 μL, 2000 rpm, 60 s, 1000 rpm/s, 450 °C, 30 min,
room temperature. TiO2-coated substrates were heated at 100 °C for
30 min to evaporate the water present at the surface before the de-
position of subsequent layers. The thicknesses of single and double
layers were approx. 31 and 62 nm, respectively, measured with an
Ambios Technology XP-200 profilometer.

2.3. Fabrication of devices

2.3.1. Mesoporous TiO2 layer
A suspension containing 0.45 g of polyvinylpyrrolidone (PVP) in

7.5 mL of ethanol was stirred for 15 min at 400 rpm. Another suspen-
sion containing 3 mL of ethanol, 3 mL of acetic acid and 1.5 mL of ti-
tanium (IV) tetraisopropoxide was stirred for 15 min at 400 rpm and
then added to the above solution. The resulting mixture was stirred at
400 rpm for 20 min 500 μL of the obtained suspension were deposited
dynamically on the TiO2-covered substrates at 1000 rpm for 2 min,
annealed at 120 °C for 30 min, cooled to room temperature and an-
nealed again at 550 °C for 3 h with subsequent slow cooling at 25 °C.

2.3.2. Perovskite layer
460 mg of lead iodide were added into a vial containing 1 mL of

N,N-dimethylformamide (DMF) under constant stirring and tempera-
ture of 450 rpm and 70 °C, respectively, for 30 min. In another vial,
50 mg of methylammonium iodide (MAI) and 4.8 mg of methy-
lammonium chloride (MACl) per milliliter of 2-propanol were mixed at
450 rpm and 70 °C for 30 min.

The deposition of the perovskite films (CH3NH3PbI3−xClx) was
performed by following a sequential procedure. First, 30 μL of the PbI2
solution in DMF were dispensed on the TiO2-coated FTO substrates and
then set to rotation at 3000 rpm for 40 s, followed by annealing at 70 °C
for 1 h. The perovskite phase was obtained by covering this substrate
with a separate piece of glass in which the MAI-MACl solution was
previously deposited. All of the above solutions were filtered with a
membrane of 0.45 µm pore size prior to their deposition in the re-
spective substrates.

2.3.3. Spiro-MeOTAD layer
6.7 μL of a solution composed of 260 mg of bis(tri-

fluoromethylsulfonyl)amine lithium salt (LiTFSI) per 500 μL of acet-
onitrile were added to a solution containing 30 mg of spiro-MeOTAD
per 375 μL of chlorobenzene. Thereafter, 10.9 μL of 4-tert-butylpyridine
were added to the above mixture and then the resulting solution was
filtered with a membrane of 0.45 µm pore size. 80 μL of the filtered
solution were dispensed on the perovskite-covered substrate and then
set to rotation at 2500 rpm for 20 s.

2.3.4. Electrodes
the substrates were covered with a patterned piece of aluminum foil
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that defined four uncovered active areas, in which gold electrodes (with
a thickness of ~ 100 nm) were evaporated under high vacuum (~ 2.6
× 10−5 Torr), giving an effective area of 0.10 cm2.

2.4. Characterization

A first exploration of the surface morphology of the TiO2 samples
was made by using an optical microscope (Olympus BX51TRF) at a 40X
amplification in reflectance mode. The morphological details at dif-
ferent amplifications were characterized by a Hitachi S-5500 Scanning
Electron Microscope (SEM) operating at an acceleration voltage of
1500 V.

The two-probe electrical conductivity of single and double TiO2

compact films deposited on glass slides was determined by appling a
voltage bias on the sample with a Keithley 230 Programmable Voltage
Source and measuring the electrical response with a Keithley 619
Electrometer/Multimeter. Silver contacts were painted on the surface of
the samples before the measurements, in which a 20 V bias was applied
for 30 s in three lapses, 10 s in darkness, 10 s under illumination and
10 s in darkness again.

The crystalline phase of the TiO2 thin films deposited on FTO sub-
strates was investigated with a Rigaku Corp. diffractometer with Cu Kα
radiation (λ = 1.5406 Å) at 2θ intervals ranging from 10° to 70°.

Raman spectroscopy features of the TiO2 films were determined
with a High-Resolution Multiline Raman Spectrometer (Princeton
Instruments, model Trivista 557) in MonoVista configuration with a
laser of 532 nm, grating of 1200 l/mm and 1.9 cm−1 resolution using
an Olympus microscope with a 100X objective.

The elemental analysis of the TiO2 compact films was done through
X-Ray Photoelectron Spectroscopy (XPS) with a Perkin-Elmer spectro-
meter model PHI5100, using a Mg/Al dual source and a Mg anode
operating at 15 kVa, 300 W, 20 mA and high vacuum in the main
chamber between 8 × 10−9 and 10 × 10−9 Torr.

The performance of solar cells was evaluated by measuring their
electrical response under simulated sunlight of 1 sun-intensity
(100 mW/cm2) with a solar simulator (Oriel Sol 3A class AAA) and a
Keithley 2400 source meter. The illuminated (active) area of the de-
vices was 0.10 cm2. The measurements were performed in the forward
to reverse bias direction from 1.0 to 0 V, a pre sweep delay time of 30 s,
201 sweep points and dwell time of 5 ms.

3. Results and discussion

All of the TiO2 thin films, single or double, un-doped or doped, were
annealed at 450 °C for 30 min.

3.1. Optical microscopy of un-doped single and double TiO2 thin films

Fig. 1a and b present optical microphotographs taken to single and
double TiO2 thin films, respectively, deposited on cleaned bare glass
slides. In Fig. 1a it can be evidenced the presence of pinholes -with an
approximate diameter of 27.7 μm- or interruptions of surface continuity

that may lead to detrimental effects in the deposition and electronic
characteristics of subsequent layers, probably leading to devices suf-
fering from leakage of electrical current. Hence, it is reasonable to
propose the deposition of a second TiO2 thin film to alleviate the effect
of this kind of morphological irregularities and to conduce to new de-
vice structures with improved performance.

Fig. 1b displays the result of the deposition of a second TiO2 layer,
where a general reduction in the pinhole density can be observed. Al-
though the total elimination of pinholes was not possible, a reduction in
their diameter distribution is observed, which in this case ranges from
16.7 to 25.8 µm.

Pinholes may originate from the presence of solid particles in the
starting substances, in the chamber of the spin-coater, and on the
substrate surface. The latter plays a key role in determining the quality
of the TiO2 thin films, which is seen to be strongly dependent on the
physical contact between the liquid precursor and the solid surface. It is
also essential to identify the preparation stage in which the appearance
of pinholes takes place. The optical micrographs of the fresh and an-
nealed single and double TiO2 film samples revealed that the appear-
ance of pinholes occurs in the fresh TiO2 films, even before any thermal
treatment (see Fig. A.1 in the Appendix). Some of the surface defects in
thermally-treated TiO2 thin films are probably the result of the calci-
nation of the TiO2 precursor polymeric chains oriented to different di-
rections. Other observable defects are agglomerations of material which
might result from calcination of the accumulated organic precursor on
the film surface. Nevertheless, an improvement of the surface mor-
phology with the deposition of a second TiO2 thin film was observed by
the absence of dark points and other irregularities present in single
films, having a general cleaning effect.

For solar cell applications, TiO2 thin films are commonly deposited
on conductive glass substrates covered with fluorine-doped tin oxide
(FTO). In comparison with bare slides, the deposition of TiO2 thin films
on FTO glass is characterized by a much more homogeneous surface
morphology, a result of the better physical contact between the sol-gel
precursor and FTO (see Fig. A.2 in the Appendix). The pinhole density is
considerably lowered in this case, although the calcination of organic
materials still leaves some dark points on the film surface. Once again,
the deposition of a second TiO2 thin film largely covers the irregula-
rities observed in single TiO2 layers.

3.2. Scanning electron microscopy (SEM) of un-doped and doped double
TiO2 thin films

A deeper morphological analysis of the TiO2 compact layers was
performed through scanning electron microscopy, showing the images
of both un-doped and doped double TiO2 thin films in Fig. 2 (those of
single TiO2 thin films on bare glass substrates are depicted in Fig. A.3).
The nomenclature employed to represent a double layer is composed of,
for example, a first film of undoped TiO2 and a second one doped with
Al3+ at a molar concentration of 1.0%, that is, TiO2/1.0% Al3+-TiO2.

Fig. 2a shows the surface morphology of undoped TiO2 double
layers, named TiO2/TiO2, which exhibits a smooth surface with some

Fig. 1. Optical microscopy images of (a) single and (b) double TiO2

thin films deposited on bare glass slides.
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defects. However, as can be observed in Fig. 2b–d, the morphology of
the second -doped- layer is highly non-homogeneous at the doping
molar concentrations of 1.0%, 0.40% and 0.05% for Al3+, Fe3+ and
Bi3+, respectively. Likewise, pinholes and agglomerated materials are
still observed at different degrees in the four types of double compact
layers. Another factor that may be taken into account is the proper
dissolution of the inorganic salts that contain the trivalent cations in the
common solvent. For example, the large pinhole observed in the Fig. 2c,
which corresponds to the double layer TiO2/0.4% Fe3+-TiO2, may be
ascribed to the presence of a large particle of iron (III) chloride hex-
ahydrate inserted on the doped film prior to the calcination step, thus
pointing to the need of further centrifugation and filtering after the
natural sedimentation of the precursor inorganic salts dissolved in 2-
propanol.

The images depict a clear distinction between the undoped and
doped layers, which in the latter case, the presence of an in-
homogeneous distribution of material clearly evidences a poor physical
contact between the doped TiO2 sol-gel precursor and the first undoped
thin film. In contrast to the undoped liquid suspension, doped pre-
cursors were subjected to a rapid cooling after the mixing process to
slow the sol-gel transition process and thus allowing the impurifying
metallic ions to effectively incorporate into the precursor TiO2 poly-
meric network by substituting Ti3+ cations and/or occupying empty
sites. For example, Pathak et al. synthesized doped TiO2 thin films
through block-copolymer directed sol-gel chemistry, in which the Al3+

ions occupied Ti interstitial sites and oxygen vacancies [20]. Brinker

et al. observed that the pore volume increases with the size and degree
of branching of the precursor species prior to their deposition [27],
which are factors related to the temperature of the suspension. The
large pinholes observed in Fig. 2b-d point to the earlier formation of
highly branched structures in the doped precursor solutions stored at
low temperatures, which also plays an important role in the overall
solution physical properties. Furthermore, the cooled, doped suspen-
sions were stored for a period between 1 and 30 days, which also led to
an increase of the film porosity in coincidence with the results reported
by Brinker et al. [27].

3.3. Electrical conductivity

3.3.1. Single TiO2 thin films
Fig. 3 displays the variation of the electrical conductivity of single

TiO2 thin films doped with Al3+, Fe3+ and Bi3+ in a broad range of
molar concentrations. Each single point represents the average con-
ductivity of three different measurements.

Despite the lack of a clearly recognizable trend, it can be seen that,
in general, the electrical conductivity increases until a certain con-
centration value is reached and then drops at larger dopant amounts.
The observed changes could be ascribed to the following sequence of
events: 1) progressive substitution of the unstable Ti3+ species by Al3+,
Fe3+ or Bi3+ until 2) these bind with O2- anions to the largest possible
extent, yielding the most stable tridimensional arrangement. At this
point, the transport of electrons in the entire lattice is optimum by the

Fig. 2. SEM images of double TiO2 thin films deposited on bare glass
substrates.

Fig. 3. Electrical conductivity of single TiO2 thin films doped with (a) Al3+, (b) Fe3+ and (c) Bi3+ at molar concentrations ranging from 0.0% and 5.0%.
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successful escape of electrical charges from Ti3+, which tends to cap-
ture them to form a more stable species. 3) After the optimum dopant
concentration is attained, the dopant ionic size starts to play a more
significant role due to the structural asymmetry originated from the
difference in bond lengths of the unions between O2-, Ti4+, Ti3+ (which
is not likely to be completely substituted or neutralized), Al3+, Fe3+

and Bi3+.
Table 1 shows the optimum dopant amount for which the largest

electrical conductivities of single TiO2 thin films were measured. As can
be seen, the largest electrical conductivity was obtained for the sample
doped with Fe3+, the cation with the closest ionic size to Ti4+ and Ti3+.

The relatively small quantity of Bi3+ ions for which a high electrical
conductivity was achieved reflects the limited geometrical capacity of
the TiO2 lattice to accommodate ions with a considerably larger size
than O2-, Ti4+ and Ti3+. Nonetheless, a 2.67-fold increase in the con-
ductivity represents a modest improvement derived from the substitu-
tion of Ti3+ cations and the interaction of the electron flow with the
complex electronic structure of Bi3+, which introduces states below the
TiO2 conduction band that facilitate the electron transport through the
crystalline network.

3.3.2. Double TiO2 compact films
Considering the amount of cations for which the highest electrical

conductivity was obtained in single TiO2 thin films (Al3+ 1.0%, Fe3+

0.40% and Bi3+ 0.05% mol), different combinations were developed to
fabricate double TiO2 thin films aiming at the improvement of the
surface morphology and the electrical conductivity. Fig. 4a shows the
results of the best-performing double films. The undoped, double TiO2/
TiO2 compact film showed the lowest conductivity (2.48 × 10−8 S/
cm), even lower than the single undoped film (3.19 × 10−8 S/cm). The
intrinsic limited conductivity of TiO2 is responsible for this decrease, as
could be expected. However, the rest of the double films showed more
than twice the conductivity of the single doped TiO2 film. The most
conductive sample (TiO2/0.40% mol Fe3+-TiO2) achieved a con-
ductivity of 51.41 × 10−8 S/cm, being 20.73 times greater than its
undoped counterpart.

The picture in Fig. 4b represents a double layer with a total

thickness tT, which is composed of two layers connected through a
metallurgical union (black solid line in the middle) and divided in three
sections (separated by two blue dashed lines): the first, with a thickness
t1, is the lower part of the undoped layer with low conductivity (see
Table 1), the second is the interfacial zone with thickness tin and con-
ductivity σin and the third is the upper part of the doped layer with
thickness t2 and conductivity σ2 (from Table 1).

The overall resistance of the double layers -measured by a two-
probe technique- can be considered to be the result of three resistances
in parallel (Eq. (1)), which development results in Eq. (2) (for further
details please consult the Appendix):

= + +

R R R R
1 1 1 1
T in1 2 (1)

= + +σ d σ d σ d σ dT T in in1 1 2 2 (2)

For example, given the electrical conductivities of the single un-
doped and 0.4% Fe3+-doped as well as the double TiO2/0.4% Fe3+-
TiO2 thin films (σ1, σ2 and σT, respectively, obtained from Table 1 and
Fig. 4), it can be seen in Eq. (2) that the largest contribution to the
overall conductivity σT comes from the interfacial zone. This might be
the result of an effective assembly between the two layers and an ap-
propriate dopant-cation distribution across the interface, where some of
the dopant ions of the upper film might have diffused towards the
surface of the lower layer driven by the action of concentration and
energy gradients as well as by the electronic inequalities caused by
ionic vacancies, displacing the surface-abundant Ti3+ species and thus
enhancing the electron lifetime.

In general, dopant ions could act as bridges that allow the flow of
electrons across the two thin films. At the optimum molar concentration
of 0.40%, the Fe3+ ionic radius might have played again an important
role by facilitating the substitution of numerous unstable species
without distorting to a large extent the interfacial structure formed
between the layers, which could explain in part the relatively low
conductivity of the samples TiO2/1.0% Al3+-TiO2 and TiO2/0.05 Bi3+-
TiO2.

3.4. X-Ray diffraction

X-Ray diffractograms of doped, double TiO2 thin layers are depicted
in Fig. 5, where two crystallographic phases -and their respective
planes- were identified: anatase (indicated as A, No. JCPDS: 21–1272)
and cassiterite (C, No. JCPDS: 41–1445), the former pertaining to TiO2

and the latter to SnO2, the transparent conductive oxide covering the
glass substrates (FTO).

It is known that the appearance of the thermodynamically most
stable phase of TiO2, rutile, depends on factors like the processing
temperature as well as the type and quantity of doping elements [18].
The presence of doping elements in the crystalline network may influ-
ence the thermodynamic driving force that promotes the transition
from anatase to rutile by increasing or decreasing some potential

Table 1
Optimum dopant concentrations with the largest electrical conductivities for single TiO2

thin films.

Doping
Cation

Atomic
radius
(pm)

Ionic
radius (pm)

Nominal
concentration (%
mol)

σx10−8 (S/cm)

None Ti: 147 Ti3+: 67.0 – 3.19± 0.81
Ti4+:60.5 –

O: 60 140.0 –
Al3+ Al: 143 53.5 1.0 4.70± 0.04
Fe3+ Fe: 126 64.5 0.40 9.69± 1.60
Bi3+ Bi: 170 117.0 0.05 8.50± 0.58

Fig. 4. (a) Electrical conductivity and (b)
illustration of doped, double TiO2 thin films.
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difference that separates the two phases, leading to a faster or slower
phase conversion. As can be seen, the presence of Al3+, Fe3+ and Bi3+

at molar concentrations of 1.0%, 0.40% and 0.05%, respectively, did
not promote the growth of the rutile phase (its main peak would be
centered around 27.5° [28], No. JCPDS: 21–1276), which in this case is
advantageous since it is generally accepted that the best-performing
phase in electronic devices is anatase [17].

The analysis of the diffractograms in Fig. 5 provides useful crys-
tallographic information about the doped TiO2 thin films. The equa-
tions that have been used to calculate the geometric parameters (a and
c), the degree of distortion or geometrical deviation (R) of the anatase
tetragonal cell [18], the lattice energy (UPOT, in kJ/mol) [29] as well as
the results of such calculation for each doped sample, are included in
the Appendix (Eq. (A.10)–(A.15), and Figs. A.5 and A.6).

The sharp anatase main peak of the undoped double layer (TiO2/
TiO2) in Fig. 5 points qualitatively to a higher crystallinity than all of
the doped samples. However, as can be seen in the Fig. A.5., the unit
cell of the undoped double layer is not the least distorted as reflected by
the values obtained for R, the degree of geometrical deviation, which
are lower for the double layers doped with Fe3+ in both of the films
(shown in Fig. A.5 as Fe/Fe) and in the first deposited layer (Fe/TiO2).
The insertion of iron in the first film (at the bottom of the double layer)
may induce the restructuration of the TiO2 lattice by occupying empty
sites and substituting unstable Ti3+ cations, thus serving as an appro-
priate template for the deposition of another film, regardless if it is
doped (Fe/Fe) or undoped (Fe/TiO2). Nevertheless, the opposite effect
was observed by doping only the top layer (TiO2/Fe), for which the
largest degree of disorder was obtained. Although the reason of this
behavior is unknown, it is suggested that the distribution of iron near
the interface between the two layers plays a major role in the growth of
subsequent TiO2 films, however, further evidence is required to eluci-
date the characteristics of the cation distribution and the interaction
between atoms at the interface.

The difference in crystallite size provides evidence about the effect
of the insertion of foreign atoms into the anatase TiO2 lattice, which has
to stand the presence of different cationic species: Ti4+ (with an ionic
radius of 74.5 pm), Ti3+ (81.0 pm), Al3+ (67.5 pm), Fe3+ (78.5 pm),
and Bi3+ (117.0 pm) [30]. Considering only the double layers that
showed high electrical conductivities, TiO2/1.0% Al3+-TiO2, TiO2/
0.40% Fe3+-TiO2 and TiO2/0.05% Bi3+-TiO2, a sequential shift to-
wards lower angles of diffraction of the anatase main peak and a de-
crease in crystallite size (Fig. A.5) are observed with the increase in
ionic radius of the dopant elements. These changes could be interpreted
in terms of lattice tensions caused by the incorporation of cations as
point defects at low doping concentrations [20]. Besides, the inter-
planar distance displays an incremental correlation with the increase in

ionic radius, a fact understood as a consequence of the effective in-
tegration of Al3+, Fe3+ and Bi3+ into the anatase crystalline network
by occupying vacancies and binding in irregular sites.

It is notable the case of the samples with Fe3+ as doping element,
which ionic radius differs the least with respect to Ti4+ and Ti3+

(5.37% and 3.09%, respectively), showing an interplanar distance of
3.51 Å, almost the same of the undoped sample TiO2/TiO2. However,
the cell geometrical parameters a, c and R differ considerably from the
latter case, being the double layer TiO2/0.40% Fe3+-TiO2 the most
geometrically disordered and, therefore, the one with the largest lattice
energy and lowest cell volume (Fig. 6).

It is interesting to observe a correlation between lattice energy and
electrical conductivity of some of the doped, double TiO2 thin films, as
shown in Fig. 6. Although the electrical conductivity of the sample
TiO2/1.0% Al3+-TiO2 falls below its corresponding lattice energy level,
the general trend may indicate that the more energy is stored in the
doped TiO2 lattice -as a result of bond contraction and nuclear repul-
sion-, the larger the electron transport through the crystalline network
is, possibly as a consequence related to the degree of substitution of
Ti3+ ions.

Compared to Bi3+, a larger amount of Al3+ ions could substitute
Ti3+ due to a greater solubility in anatase TiO2, hence reflecting again
the differences in ionic radii with respect to the latter species: Al3+ is
16.67% smaller and Bi3+ is 44.44% bigger than Ti3+. It is likely that
the quantity of both species in the TiO2 lattice has not reached its sa-
turation value, which could be possibly the case for Fe3+. However, as
Fig. 5 illustrates, the absence of aluminum, iron and bismuth-related
oxides or associated compounds supports the assumption that over-
saturation has not occurred at the molar concentrations explored.

3.5. Raman spectroscopy

Fig. 7a display the Raman shift displacement of the TiO2 main peak
to identify the relative changes observed in each of the doped, double
layers, while Fig. 7b depicts the Raman spectrogram of the main peak of
undoped and doped TiO2 with Al3+, Fe3+ and Bi3+ at relatively low
(1.0%, 0.40% and 0.05%, respectively) and high molar concentrations
(5.0%, 4.0% and 3.0%, respectively) to observe the effect of the type
and quantity of each dopant cation on the vibration energies of the
bonds involved in the double TiO2 thin layers.

The absence (or deficiency) of O2- anions causes the presence of
Ti3+ cations that produce mechanical strains in the crystal due to its
larger size with respect to the Ti4+ species, thus generating instabilities
by the compression of chemical bonds that extend over the anatase
lattice. In the ideal case, these three ions are the only present in the
undoped samples, which is supported by observing in Fig. 7 that the
TiO2/TiO2 double layer has a larger vibrational binding energy -ex-
cepting the sample TiO2/5.0% Al3+-TiO2- than the other films,

Fig. 5. X-ray diffractograms of doped, double TiO2 thin films deposited on FTO (Ttt =
450 °C).

Fig. 6. Lattice energy and electrical conductivity of doped, double TiO2 thin films.
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probably as a result of the contraction of numerous Ti3+-O2- bonds.
These observations coincide with those of Choudhury et al. [30], who
also found an enlargement of the TiO2 unit cell by substituting Ti4+

cations with larger species (Cr3+ in their case, and Ti3+ in ours). The
substitution at a low concentration led to a low number of oxygen va-
cancies that did not counterbalance the expansion of the lattice, how-
ever, the increase of doping amount further promoted the deficiency of
oxygen that led to the observed cell shrinkage by the lack of Ti4+-O2-

bonds, which also coincides with the smaller crystallite size of our
doped samples (see Fig. A.5).

The mechanical instability of the un-doped TiO2 crystalline network
is possibly caused by the geometrical inequality of the Ti4+-O2--Ti3+

and Ti3+-O2--Ti3+ bonds, which store the larger quantity of energy
observed in Fig. 7 as a large Raman shift or wavenumber. On the other
hand, the decrease in Raman shift of the peaks corresponding to almost
all of the doped samples points to a decrease in the lattice mechanical
stress that might be caused by the substitution of Ti3+ species by the
dopant cations [31]. As a result of the lower-than-Ti3+ ionic size of
Al3+ and Fe3+, a relaxation occurs in the Al3+-O2- and Fe3+-O2- bonds
instead of a contraction, thus reducing the nuclear repulsion between
the involved atoms. As can be seen in Fig. 7, this relaxation is reflected
as a lower vibrational binding energy or lower wavenumber.

The observed maximum Raman shift of the sample TiO2/5.0% Al3+-
TiO2 may exemplify an oversaturated capacity of insertion of a doping
element in the anatase TiO2 lattice, in which the very high Al3+ con-
centration results in an excessive quantity of Al3+-O2- bonds that break
the crystallographic symmetry of the host material by compressing a
significant number of anatase unit cells. Moreover, Al3+ ions at large
concentrations could even substitute Ti4+, further destabilizing the
atomic network. In contrast, the Fe3+ cation has the most approximate
ionic radius to Ti3+, however, its incorporation in large amounts into
the TiO2 lattice could generate O2- vacancies by occupying interstitial
sites that break the atomic coordination, reducing the number of Ti4+-
O2--Ti4+, Ti4+-O2--Ti3+, Ti3+-O2--Ti3+, Ti4+-O2--Fe3+, Ti3+-O2--Fe3+

and even Fe3+-O2--Fe3+ bonds and, therefore, decreasing the overall
vibrational energy [31]. A similar explanation may be applied to Bi3+,
which considerably larger ionic radius induces lattice distortions at
lower concentrations than those of Fe3+.

3.6. X-ray photoelectron spectroscopy (XPS)

Carbon element was observed in all of the TiO2 thin films as ob-
served by XPS analysis, which confirmed the presence of calcined or-
ganic material on the film surface. The XPS spectra of C 1s, Al 2p1/2, Fe
2p3/2, Bi 4f7/2 and Bi 4f5/2 peaks in TiO2 samples were included in the
Appendix (Fig. A.7). The intensities of the dopants are almost im-
perceptible at the lowest concentrations, whereas the lightly noticeable
peak of Al3+ in the TiO2/1.0% Al3+-TiO2 double layer could set a
minimum concentration under which it is difficult to detect this dopant

element. Nevertheless, the peaks detected with large amounts of Al3+,
Fe3+ and Bi3+ confirm their insertion into the surface of the probed
films.

Fig. 8 depicts slow-scanned XPS spectrograms at oxygen and tita-
nium regions of doped and undoped-double TiO2 thin films. Taking as
reference the O 1s and Ti 2P3/2 peaks of the undoped TiO2/TiO2 double
layer, it can be seen that the same peaks of the doped samples TiO2/
1.0% Al3+-TiO2, TiO2/5.0% Al3+-TiO2 and TiO2/3.0% Bi3+-TiO2 are
displaced towards lower binding energies. Considering, for example, an
electron occupying the Ti 2p3/2 state (Fig. 8b), a lower binding energy
may imply that a reduced coulombic attraction is being exerted on the
electron by the atomic nucleus, which happens when extra electrons are
present in the chemical environment surrounding a particular atom.
That is, carbon, oxygen and titanium atoms composing the samples
mentioned above might be immersed in a reduced chemical environ-
ment, possibly involving the presence of Ti3+ ions that indicate the
chemical displacement of Ti4+ towards a lower oxidation state, and the
substitution of Ti3+ by Al3+ and Bi3+ cations at their respective con-
centrations. In the case of Al3+, a bond relaxation occurs due to its ionic
size -as suggested by the Raman analysis-, decreasing the stored binding
energy. However, the result of Bi3+ at the highest concentration is
somewhat unexpected because a displacement towards lower binding
energy was obtained despite its considerably larger ionic size than that
of Ti3+. Alternatively, this observation could be related to an in-
homogeneous distribution of Bi3+ cations on the film surface, where a
certain area with a small number of dopant species was probed.

On the other hand, a displacement towards larger binding energies
was obtained with the samples doped at 0.40% and 4.0% mol of Fe3+ as
well as 0.05% mol of Bi3+, which might point to an oxidized chemical
environment. That is, the loss of electrons -reflected by larger oxidation
states- intensified the nuclear attraction to core and valence electrons,
causing an increase in the binding energy. This directs towards a pre-
valence of Ti4+ species by the effective substitution of Ti3+ at appro-
priate concentrations, hence providing more solid basis for the largest
electrical conductivity of the double TiO2/0.40% Fe3+-TiO2 thin films.

3.7. Performance of hybrid solar cells with doped, single and double TiO2

compact films

Hybrid solar cells in mesoscopic heterostructures (Fig. A.8) were
fabricated employing a mixed perovskite, i.e. methylammonium lead
iodide-chloride (CH3NH3PbI3−xClx), as the radiation absorbing layer,
spiro-MeOTAD as the hole transporter layer as well as mesoporous and
compact TiO2 films as scaffolding and electron transporting layers
(ETL), respectively.

As can be seen in Fig. A.9a, the best photovoltaic performance of the
hybrid solar cells fabricated with single compact layers was achieved
with the un-doped sample, which main feature is the largest short cir-
cuit current density (Jsc) (Table A.1). This result may be explained in

Fig. 7. Raman shift of doped and undoped
TiO2 double thin films.
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terms of the surface morphology of the TiO2 compact films: as ex-
plained above, the films prepared with doped suspensions were char-
acterized by a larger pinhole density than that of its undoped coun-
terpart because the liquid doped suspensions were subjected to a
sudden cooling after the mixing process to slow the rate of hydrolysis
and polymerization of the metal-organic titanium precursor. The single
compact TiO2 film that resulted in the solar cell with the second largest
efficiency was doped with aluminum at 1.0% mol, which was asso-
ciated by its presence on the film surface (as evidenced by XPS).

The effect of the deposition of a second doped TiO2 compact film is
clear, as evidenced in the Fig. A.9b. The device fabricated with a double
TiO2 compact film, in which the upper layer was doped with Al3+ at
1.0% mol, delivered the largest Jsc, which was increased by almost 54%
with respect to the undoped double layer. What is important is the role
of Al3+ on the surface of the double film since it may have substituted
superficial Ti3+ species, thus leading to the improvement of the quality
of the physical contact between the mesoporous and compact TiO2 films
by acting as surface structure-regulating agents and electronic bridges
that allowed an improved transference of electrons. As expected, this
may be a direct result of the larger molar concentration of Al3+,
however, based on the conductivity results of single TiO2 thin films, it
could be suggested that the lower quantities of Fe3+ and Bi3+ may be
located mainly in the bulk of the thin films. Additionally, the quality of
the upper surface morphology of the latter samples might had been
significantly poorer than that of the best performing sample.

Fig. A.10 depicts the J-V curves of the fabricated hybrid solar cells.
It can be seen that the curves reflect low shunt resistances and high
series resistances, which were the main parameters limiting the per-
formance of devices with single and double TiO2 compact layers. This
may be due to several factors, one of them is the intrinsic low con-
ductivity of the mesoporous and compact TiO2 films. Fig. A.11 shows
that hysteresis is present in the fabricated solar cells, which is a
common feature in devices that use hybrid perovskites as light absor-
bers. Nonetheless, it is observed that the degree of hysteresis is lower in
the solar cells that employ an undoped single TiO2 compact layer,
which may be intimately related to the morphological effects that this
layer exerted on the subsequent films.

4. Conclusions

Single TiO2 thin films were prepared from a sol-gel solution and
deposited by the spin coating method. Their large pinhole density was
effectively reduced via the deposition of a second TiO2 layer. Doping
with the trivalent cations Al3+, Fe3+ and Bi3+ was proposed to solve

this issue, achieving approximate 3- and 21-fold increases in the con-
ductivity of single and double layers, respectively, by inserting Fe3+

cations at 0.40% mol. Nonetheless, an organic-inorganic solar cell with
an undoped single TiO2 compact film showed the best performance due
to its better morphological features, while the structural and electronic
effects of Al3+ on the surface of double TiO2 layers produced larger Jsc
values than their undoped counterparts. Besides, we confirmed that the
electrical parameters (mainly the Jsc and FF) delivered by perovskite
solar cells employing TiO2 as the electron transport layer, particularly
the proposed doped, double TiO2 compact film, greatly depend on the
TiO2 surface morphology, which is a determining factor in achieving
the desirable performance commonly reported in other works con-
cerning perovskite-based devices.
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Antimony Sulfide Thin Films Obtained by Chemical 
Bath Deposition using Tartaric Acid as Complexing 
Agent 
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The deposition of uniform, reproducible and compact Sb2S3 thin films were obtained by 
chemical bath deposition using tartaric acid as a complexing agent. It was found that the 
thickness of the films increases with the pH of the solution, reaching values of 130 and 170 
nm for pH values of 9.5 and 10, respectively. XRD, as well as Raman analysis, showed 
amorphous Sb2S3 films formed directly from the chemical bath, which crystallized into stibnite 
after a thermal treatment in N2 with crystallite sizes between 31 and 39 nm. On the other 
hand, the optical band gap of the Sb2S3 films decreased with an increase in pH, with values of 
1.82-2.03 eV for the crystalline ones. An n-type photo-conductivity of 10-6 Ω-1 cm-1 was 
obtained for the heated films. The evaluation of these films for solar cell applications using 
CdS as the window layer gave a Voc of 656 mV and a Jsc of 2.66 mA/cm2 under AM1.5G 
radiation. 

INTRODUCTION 

In recent years the search for alternative chalcogenide materials and novel 
configurations of photovoltaic devices have been carried out intensively to develop a 
new technology of solar cells composed of abundant elements that are low-expensive, 
non-toxic and friendly with the environment. Among these materials one can find SnS, 
SnSe, PbS, Sb2S3, Sb2Se3, Cu2S, and so on. Antimony sulfide (Sb2S3) is a semiconductor 
material with interesting optoelectronic properties such as a photo-conductivity of 10-8-
10-6 Ω-1    cm-1, an optical band gap, Eg, of 1.5-1.8 eV, and a strong optical absorption in 
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the UV-Vis region (>104 cm-1) [1,2]. These properties have let Sb2S3 be used as absorber 
in the development of thin film- [1,3,4], hybrid- [5], and semiconductor-sensitized solar 
cells (SSSCs) [6], reaching power conversion efficiencies (η) above 5% [6,7]. However, 
it exhibits high recombination due to its poor crystallinity and intrinsic defects [8]. This 
undesirable effect is more evident when chemical processes are used instead of physical 
ones. Nevertheless, the chemical processes such as chemical bath deposition (CBD) offer 
the advantages of low-temperature deposition at atmospheric pressure without expensive 
infrastructure. To improve the quality of the Sb2S3 films by CBD, the researchers have 
investigated different metallic/sulfur sources and complexing agents [9,10]. For example, 
it was reported the deposition of Sb2S3 thin films using antimony chloride and sodium 
thiosulfate at low temperatures [9]. The resulting Sb2S3 thin films exhibit poor adherence 
that affects the performance of the solar cells. Despite this, several groups have obtained 
η values above 5% using this formulation but employing an organic hole transporting 
material [6]. In another work, antimony chloride, thioacetamide, and tartaric acid were 
used [10]. The results showed Sb2S3 films with adequate optical and electrical properties. 
However, the resulting electrochemical cells gave very low η values (<0.05%). 

In the present work, it is presented the deposition of well-adherent, 
homogeneous and compact Sb2S3 thin films obtained by CBD at different conditions of 
pH and time of deposition using tartaric acid as complexing agent. It is reported the 
structural, morphological, optical and electrical properties of the resulting Sb2S3 films as 
well as their performance into the development of thin film solar cells using CdS as n-
type window layer. 

EXPERIMENTAL DETAILS 

Corning glass slides pre-coated with a thin film of zinc sulfide (ZnS) were used 
as substrates. The ZnS film was used as a nucleation layer for the growth of the Sb2S3
material; otherwise Sb2S3 does not grow on the bare glass. Before the deposition of ZnS, 
the glass substrates were washed with soap, rinsed with distilled water and dilute HCl, 
and dried in air. Then, the ZnS was deposited using a chemical solution constituted of 
zinc acetate, sodium citrate, and thiourea as showed in Ref. [11]. Later, the glass 
substrates were immersed in the previous chemical solution during 4 h at 80 °C, giving a 
thickness of ~50 nm. Then, a second chemical bath was prepared to carry out the 
deposition of Sb2S3 thin films onto the ZnS/glass substrates. The chemical solution was 
constituted of 8.3 ml of 0.1 M potassium antimony tartrate, 4 ml of 0.5 M tartaric acid, a 
certain amount of 12 M ammonium hydroxide to adjust the initial pH between 9 and 10, 
3 ml of 1 M thioacetamide, and distilled water to complete the final volume to 80 ml. 
The deposition was done at 80 °C varying the time and pH, as showed in Table 1. Later 
the Sb2S3 films were heated in nitrogen to crystallize them for 30 min at 20 Torr.  

In this study, tartaric acid was used as a complexing agent which forms a strong 
complex with antimony, having four ionized forms [Y]-1, [Y]-2, [Y]-3 and [Y]-4 [12]. The 
structure for the last fully ionized form [Y]-4 is given by [Sb2(d-C4H4O6)2]2-. If tartaric 
acid is not used, a white precipitate is observed in the solution which may be associated 
with the formation of hydrated oxide [13]. On the other hand, it is well known that 
thioacetamide dissociates in intermediate compounds to produce H2S, which in turn 
dissociates in aqueous solution to form the S2- ions [14]. The proposed mechanism for 
the Sb2S3 formation could be written as: 

2[(tartaric acid)Sb]3+ + 3S2- → Sb2S3 + 2(tartaric acid).    Eq. 1 
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It is worth to mention that during the chemical deposition a slight decrease in 
the initial pH value of the solutions was observed, from 9.5-10 to 7.8-8.5, after 3 h of 
deposition. This may be attributed to the deprotonation of the Sb(III) complex formed 
with tartaric acid [13], which increases the acidity in the solution.  

The solar cells (SCs) were fabricated using a CdS thin film as n-type window 
layer with a thickness of 100 nm. The deposition of the CdS thin film was done 
following the procedure mentioned in Ref. [1,3,9]. Once the window layer was 
deposited, a double-deposition of the Sb2S3 thin film was done by CBD, in the same 
conditions given in Table 1, to assure a thickness greater than 200 nm. Then, a pair of 
graphite contacts were placed on the Sb2S3 film using acrylic paint with sizes of 0.25 cm2

to complete the solar cells. Finally, the SCs were heated in N2 atmosphere to promote the 
crystallization of the Sb2S3 thin films.

Table 1. Experimental conditions used to grow the Sb2S3 thin films by CBD.

Sample pH Time (h) Thickness (nm)
A1
A3
B1
B3

9.5
9.5

10.0
10.0

1
3
1
3

30
130
50

170
* When the samples were heated in N2 at 300 °C, it was added the label -H to identify them.

The Sb2S3 thin films were characterized by a Field Emission SEM JEOL 7800 
Prime to analyze their surface morphology. The crystallinity was analyzed with an X-ray 
diffractometer Bruker D8 Advance under glazing angle of 0.3° using a Cu-kα radiation. 
The optical properties of the films were obtained with a UV-Vis-NIR Jasco V-670
spectrometer. The Raman analysis was done with a SENTERRA II using an Olympus 
microscope and a laser of 785 nm. The thickness of the films was measured with an 
Ambios Technology XP-200 profilometer. For the photo-conductivity measurements, a
Keithley 230 programmable voltage supply coupled with a Keithley 619 multimeter and 
a tungsten-halogen lamp (800 W) were used. The I-V characteristics of the Sb2S3-based 
SCs were evaluated with a solar simulator, SCIENCETECH (Canada) Photovoltaic 
Testing System (PTS), under simulated AM1.5G solar radiation (1000 W/m2).

RESULTS AND DISCUSSION

Morphology, crystallinity and chemical composition 

In Fig. 1a and b are shown the surface morphology of the ZnS film used to 
grow the Sb2S3 material. ZnS does not show any significant change in morphology and 
chemical composition before (Fig. 1a) and after (Fig. 1b) heating in nitrogen. The 
average size of the particulates is about of ~ 71 nm. This indicates ZnS is stable under 
heating and it only serves as a nucleation layer for the grow of the Sb2S3 films. In Fig. 1c 
is shown the surface morphology of the as-deposited Sb2S3 film, which was grown over 
the ZnS film with a pH of 9.5. The film shows a compact morphology constituted by 
particles with sizes of ~155 nm, which suggests that the chemical deposition is 
dominated by the cluster-by-cluster mechanism. The same type of morphology is 
observed in the film obtained at pH 10 (Fig. 1e), but the mean particle size is smaller.
Moreover, it is observed some agglomerates (white particles) over the surface of the 
Sb2S3 which are identified as depositions of sulfur. EDS analysis showed a higher 
content of sulfur (62 %), with respect to the antimony (38%), indicating the Sb2S3 films 
are rich in sulfur. Once the Sb2S3 films were heated in N2 (Figs. 1d and 1f), they 

ht
tp

s:
//

do
i.o

rg
/1

0.
15

57
/a

dv
.2

01
8.

55
1

D
ow

nl
oa

de
d 

fr
om

 h
tt

ps
://

w
w

w
.c

am
br

id
ge

.o
rg

/c
or

e.
 IP

 a
dd

re
ss

: 1
87

.1
90

.1
46

.1
52

, o
n 

16
 O

ct
 2

01
8 

at
 2

3:
43

:4
6,

 s
ub

je
ct

 to
 th

e 
Ca

m
br

id
ge

 C
or

e 
te

rm
s 

of
 u

se
, a

va
ila

bl
e 

at
 h

tt
ps

://
w

w
w

.c
am

br
id

ge
.o

rg
/c

or
e/

te
rm

s.

https://doi.org/10.1557/adv.2018.551
https://www.cambridge.org/core
https://www.cambridge.org/core/terms


3310

crystallized giving the formation of bigger grains of irregular form. In the case of the 
film obtained at pH 9.5, it showed grains with sizes above 1 μm while EDS analysis 
indicates a loss of sulfur of 7% during the heating. The surface morphology of the heated 
films is compact and like that reported by chemical and physical processes [1,4,15], in 
which the grain sizes are between 500 nm and 1 μm. The measurement of thickness by 
profilometer gives values of 30-130 nm and 50-170 nm for the samples obtained at pHs 
of 9.5 and 10, respectively, during 1 and 3 h of deposition. 

 

Figure 1. SEM micrographs of the ZnS thin films used to grow the Sb2S3 films: (a) as-deposited and (b) heated at 300 °C 
in N2. Surface morphology of the Sb2S3 thin films deposited at pH of 9.5 (c,d) and 10 (e,f) during 3 h obtained directly 
from the chemical bath, and after heating in N2 at 300 °C. Insets show the atomic composition (%) by EDS of the films. 

In Fig. 2a is shown the XRD patterns of the Sb2S3 films obtained by CBD for 3 
h at different pHs. As can be seen, the as-deposited thin films obtained at both pH values, 
9.5 (A3) and 10 (B3), are amorphous. It is only observed one peak at 27.6°, which is due 
to (111) plane of the zinc blende ZnS thin film used as support for the Sb2S3 film. When 
the films are heated in nitrogen, the films become crystalline showing different reflection 
peaks that resemble the stibnite mineral (PDF#42-1393). The most intense peaks were 
found at 15.76, 17.64, and 25.06° corresponding to the (200), (120), and (310) planes, 
respectively. The evaluation of the crystallite size, using the Scherrer equation and the 
FWHM of the (120) plane at 17.52°, gives crystallites of 31 and 39 nm for the films 
obtained at pH of 9.5 (A3-H) and 10 (B3-H). 

 

Figure 2. (a) XRD patterns and (b) Raman spectra of the Sb2S3 thin films deposited at pH of 9.5 and 10 with (A3-H, B3-
H) and without (A3, B3) thermal treatment in N2 at 300 °C. 
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Figure 2b shows the Raman spectra of the as-deposited Sb2S3 thin films 
obtained at pH 9.5 after 1 (A1) and 3 h (A3) of deposition. It was found four well-
defined peaks at 87, 191, 260 and 455 cm-1. Different authors as well the information 
available in the RRUFF project database (http://rruff.info/) have reported the signals 
around of 191 and 260 cm-1 as strong modes for the Sb2S3 material [15,16]. The signal of 
87 cm-1 can be assigned to the Sb2O3, as reported in [17]. However, this phase was not 
detected in the XRD analysis, which could be due to a very thin film formed naturally 
over the surface of the Sb2S3. The intensity, as well as the narrowing of the peaks, are 
more significant in the sample A3 with respect to the sample A1, which indicates a 
thicker and more crystalline film. On the other hand, the broad peak observed at ~ 305 
cm-1 can be assigned to the second-order Raman scattering of the zinc blende ZnS given 
by the phonon states along X-W-L [18].

Optical and electrical properties 

The evaluation of the optical absorption coefficient (α) was done through the 
measurements of transmittance (T), specular reflectance (R), thickness (d) of the films,
and using the equation of multiple reflections [19] given by α=(1/d)ln{[(1-R)2 +

]/2T}. In Fig. 3a is shown the optical absorption coefficient versus 
photon energy plots of the materials. As can be seen, all the films have α values higher 
than 104 cm-1 in the visible region, which make them adequate for their use as absorbing 
materials in the solar cells. To determine the optical band gap of the Sb2S3 films, the 
Tauc analysis was performed according to the following expression:

,      Eq. 2 

where Eg is the optical band gap of the material, A is a constant, and n represents the 
nature of the transition, which can be 2 or 1/2 for direct or indirect optical transitions, 
respectively. The fitting curve in Fig. 3b gives a good linear fit with the value of n = 2,
i.e., direct optical transitions. The increase in thickness (time of deposition) decreases the 
Eg, from 2.03 to 1.82 eV for the films obtained at pH 9.5, and from 1.94 to 1.85 eV for 
those obtained at pH 10. The results for the as-deposited S2Sb3 films showed Eg values 
higher than 2 eV. These are in concordance with the results obtained from the XRD and 
SEM analysis, since the as-deposited films are amorphous while those heated in N2 are 
polycrystalline having a larger crystallite size, and then a lower Eg. 

Fig. 3c shows the photo-conductivity response of the heated Sb2S3 thin films. 
The dark-conductivity of the films is of ~10-8 Ω-1 cm-1, which slightly decreases with the 
time of deposition from 3x10-8 to 1.5x10-8 Ω-1 cm-1 for 1 and 3 h, respectively. On the 
other hand, the photo-conductivity is of 10-6 Ω-1 cm-1, whose value kept constant 
independently of the thickness of the films. Furthermore, the photo-response was above 2 
decades for all the films at pH 9.5. The hot-probe test gives an n-type conductivity for 
the Sb2S3 films. These values are like those obtained by physical processes such as 
thermal evaporation [1,16] and sputtering [20].

Photovoltaic characteristics 

In Fig. 3d is shown the photovoltaic characteristics of the Sb2S3-based solar 
cells using CdS as window layer while the Sb2S3 thin films were obtained at pHs of 9.5 
and 10 for 3 h. The SCs were heated in nitrogen under two different conditions: i) 300 °C 
at 20 Torr, and ii) 270 °C at atmospheric pressure (670 Torr). The solar cells heated at 
300 °C exhibited shallow values of open circuit voltage, Voc, and short circuit current 
density, Jsc, as showed in Table 2. However, the SCs heated at 270 °C showed a better 
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performance giving a Voc of 656 mV, a Jsc of 2.66 mA/cm2, and a power conversion 
efficiency of 0.37%. To understand the reason why the SCs heated at 270 °C are better 
than those at 300 °C, SEM analysis along the interface of the CdS/Sb2S3 heterojunction 
was performed (insets in Fig. 3d). The results showed a detriment of the CdS layer that 
conforms the CdS/Sb2S3 heterojunction in the SCs obtained at 300 °C. However, EDS 
analysis indicates the presence of Cd along the interface. Contrary, this interface was 
well-defined in the SCs obtained at 270 °C. The detriment of the CdS at 300 °C could be 
due to diffusion of the Sb2S3 along the CdS, producing an alloying constituted by Cd-Sb-
S, in a similar way to the formation of the CdTe1-xSx alloy at the interface in the 
CdS/CdTe solar cells [21].

 

Figure 3. (a) Absorption coefficient and (b) Tauc plots of the Sb2S3 thin films deposited at pH of 9.5(A) and 10 (B), with 
and without thermal treatment in N2 at 300 °C. (c) Photo-conductivity response of the heated Sb2S3 films obtained at pH 
9.5 and different times of deposition from 1 to 3 h. (d) Evaluation of the CdS/Sb2S3 heterojunction solar cells under 
AM1.5G solar radiation. Inset in figure d shows the cross-section obtained by HRSEM of the CdS/Sb2S3 heterojunctions 
heated at 270 and 300 °C; the Sb2S3 film was obtained at pH 10 during 3 h of deposition (B3-H). 

Table 2. Photovoltaic characteristics of the CdS/Sb2S3 cells under AM1.5G solar radiation.

Device Tannealing

(°C)
Voc

(mV)
Jsc

(mA/cm2)
FF η

(%)
CdS/Sb2S3(A3-H) 270

300
456
351

1.19
0.65

0.26
0.33

0.14
0.08

CdS/Sb2S3(B3-H) 270
300

656
446

2.66
0.93

0.21
0.31

0.37
0.13
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CONCLUSIONS 

This work presented the deposition of uniform and well-adherent antimony 
sulfide thin films by chemical bath deposition using tartaric acid as a complexing agent. 
The thickness of the resulting films increased with time of deposition and pH of the 
chemical solution. Also, the as-deposited films at pH 10 revealed a more compact 
morphology. The Raman and XRD analysis showed the deposition of amorphous Sb2S3
thin films, which crystallized into the mineral stibnite after heating in nitrogen. 
Furthermore, the optical band gap of the films depended on the pH and annealing 
treatment, reaching values of 1.82 – 2.03 eV for the crystalline films. The heated Sb2S3
films showed an n-type photo-conductivity of 10-6 Ω-1 cm-1. The evaluation of the Sb2S3-
based solar cells gives Voc values above 600 mV but with low values of Jsc. To have 
better Jsc values, it is necessary to improve the crystallinity as well as the photo-
conductivity of the Sb2S3 films to produce a higher photo-generated current density and 
avoid the detriment of the CdS layer.
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H I G H L I G H T S

• α-Fe2O3 and TiO2 films were annealed in H2S to study the effect of sulfurization.

• A 1-μm α-Fe2O3 film was transformed into FeS2 after annealing at 450 °C for 3 h.

• A 1-μm TiO2 film was transformed into TiS2 after annealing at 700 °C for 3 h.

• Sulfurized α-Fe2O3 and TiO2 films were composed of multiple phases.

• The presence of a single-phase Fe2O3–xSx and TiO2–xSx were not observed.

A R T I C L E I N F O

Keywords:
Hematite Fe2O3
Anatase TiO2
Sulfurization
H2S

A B S T R A C T

Spray-deposited hematite Fe2O3 and spin-coated anatase TiO2 thin films were annealed under H2S in order to
investigate the effect of sulfurization by H2S. Sulfurized films were characterized using UV–vis spectro-
photometry, X-ray diffractometry, Raman spectroscopy, field-emission scanning electron microscopy, and en-
ergy-dispersive X-ray spectroscopy. Sulfurized Fe2O3 and TiO2 films are composed of multiple phases. The Fe2O3

film undergoes phase transformation from hematite into a mixture of magnetite (Fe3O4) and pyrrhotite (FeS) at
annealing temperatures above 250 °C. At 450 °C α-Fe2O3 is fully transformed into pyrite (FeS2). The TiO2 film
transforms into a mixture of TiO2 and TiS2. TiS2 formation begins at temperatures above 550 °C. At 700 °C, TiO2

is completely transformed into TiS2.

1. Introduction

Hematite Fe2O3 and anatase TiO2 have received growing interests
for solar energy applications such as solar water splitting [1–4] and
photovoltaic solar cells [5–8]. They are nontoxic, low-cost, earth-
abundant, and environmentally-friendly, which are necessary proper-
ties for mass production of their devices for solar energy conversion.
However, the realized solar energy conversion efficiencies from devices
based on these materials have been insufficient due to a number of
issues, such as poor light absorption, short lifetime of photo-excited
charge carriers, and large bandgaps [9]. On the other hand, pyrite FeS2
and titanium disulfide TiS2 have demonstrated promising properties for
applications in photovoltaic solar cells [10] and solar water splitting
[11]. FeS2 has a smaller bandgap (0.95 eV indirect), high absorption
coefficient (α > 105 cm−1 for hν > 1.3 eV), and sufficient minority
carrier diffusion length (100–1000 nm) [12]. FeS2 solar cells have

demonstrated a high quantum efficiency of 90% and a high photo-
current of 42mA-cm−2 [10]. In solar water splitting, it possesses ex-
cellent stability against photo-corrosion in comparison with other
chalcogenide semiconductors (e.g. CdS or CdSe) [11]. For TiS2, Hall
and thermoelectric power measurements suggest that TiS2 is a semi-
conductor [13]. TiS2 has recently been used as the charge transport
layer in perovskite solar cells, resulting in a high cell efficiency of
17.37% because of its high carrier mobility and conductivity [14].

It is well known that for a highly-efficient solar cell, a direct
bandgap around 1.4 eV is highly desirable. For solar water splitting, the
optimum bandgap is about 1.7 eV direct. A major disadvantage of TiO2

is that it is a semiconductor with a wide bandgap of 3.2 eV and thus can
only utilize the ultraviolet (UV) portion of the solar spectrum below
388 nm. That portion of the solar spectrum makes up just 4–5% of the
energy from sunlight. α-Fe2O3 has a slightly-lower bandgap of 2.1 eV
which theoretically allows the utilization of approximately 40% of the
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solar spectrum [15]. Therefore, narrowing the bandgap of these semi-
conductors to increase visible and infrared (IR) light absorption is
crucial to advancing their applications in solar energy conversion.

Alloying or doping, i.e. the introduction of a third element into
binary α-Fe2O3 and TiO2, is a common approach to extend the ab-
sorption edge into the visible and IR region. In the past decade, cationic
doping in α-Fe2O3 has been extensively studied both experimentally
and theoretically [16–21], while there are few studies involving anionic
doping in α-Fe2O3. Most of those doping studies aimed to provide extra
charge carriers to the material. Only the studies of isovalent substitu-
tional doping by Al attempted to modify the bandgap [22], but no
significant change in bandgap was achieved. The experimental studies
of N-doped α-Fe2O3 found an indirect bandgap of 1.96 eV indicating
that N doping barely changes the bandgap of α-Fe2O3 [23]. To our
knowledge, anionic isovalent doping in α-Fe2O3 has not been reported.
On the other hand, various transition metals, such as Fe, Cr, Co, Mo,
and V, have been employed to tune the electronic structure of TiO2

[24–27]. However, introducing a second cation into TiO2 can result in
thermal instability and an increase in recombination centers for photo-
excited charge carriers by the localized d-states of the transition metal
which are deep in the bandgap of TiO2 [28]. Anionic doping, such as C
[29], N [30], and S [31], is more effective in modifying the electronic
structure and extending the absorption edge into the visible region.
They do not act as recombination centers as they introduce states near
the valence band edge [32]. Since their valence electrons (i.e. N 2p, S
3p, and C 2p) have energy higher than that of the O 2p orbital, a higher
valence band can be formed in place of the pure O 2p band resulting in
a decrease in the bandgap [33].

First-principles studies suggested that substitution of oxygen atoms
by sulfur may contribute to bandgap narrowing in α-Fe2O3 [34] and
TiO2 [31]. Different methods have been used to prepare S-doped TiO2

such as sol gel [35–37], oxidation of TiS2 [38], ion implantation [39],
and hydrothermal synthesis [40], but no significant bandgap narrowing
was reported. In this paper, we report our studies on anionic doping in
hematite Fe2O3 and anatase TiO2 thin films by annealing them in H2S
atmosphere. When annealed at relatively low temperatures, we found
that sulfurization of α-Fe2O3 and TiO2 results in co-existence of mul-
tiple phases in the films, instead of a single phase of oxysulfide. At high
temperature above 450 °C, α-Fe2O3 is fully transformed into FeS2. At
700 °C, TiO2 is completely transformed into TiS2.

2. Experimental

2.1. α-Fe2O3 and TiO2 thin film synthesis

Hematite Fe2O3 thin films were synthesized by open-air spray de-
position for its versatility, simplicity, low cost, and high throughput.
The substrates used in this work were soda lime glass slides. Prior to
deposition, substrates were ultrasonically cleaned with acetone and
deionized water, respectively. The precursor solution for spray de-
position was a 0.1 M aqueous solution of FeCl3 from Alfa Aesar. Pulsed
spray deposition was employed with 10 s on cycle and 50 s off cycle,
which reduces the fluctuations in substrate temperature and provides
ample time for solvent evaporation. Deposition parameters such as
solution flow rate, carrier gas flow rate, and distance between spray
nozzle and substrate were optimized to obtain hematite films with
uniform thickness across the entire substrate. The process parameters
for α-Fe2O3 film deposition are listed in Table 1.

Anatase TiO2 thin films were prepared on quartz substrates by a sol-
gel method under acidic conditions. Prior to deposition, substrates were
ultrasonically cleaned with acetone and deionized water, respectively.
The TiO2 sol-gel precursor was synthesized by mixing 1.5 mL of Ti
isopropoxide (Ti(OCH(CH3)2)4 or TTIP, 97%), 3mL of acetic acid
(CH3COOH, 99.9%), and 3mL of ethanol (C2H5OH, 99.9%). This so-
lution was added into a solution of 0.45 g of polyvinylpyrrolidone
((C6H9NO)n or PVP, Mw ∼1,300,000) in 7.5mL of ethanol. The TTIP

and PVP were purchased from Sigma Aldrich and the acetic acid and
ethanol from J. T. Baker. The final solution was stirred for 1 h using a
similar procedure reported by Li et al. [41]. The obtained sol-gel had a
light-yellow color and it was spin coated at 2000 rpm onto the quartz
substrates. After spin coating, the substrates were dried at 120 °C for
30min and then annealed at 500 °C for 1 h to form anatase TiO2.

2.2. Sulfurization and characterization of sulfurized films

The as-prepared hematite Fe2O3 and anatase TiO2 thin films were
sulfurized in a quartz-tube furnace using different temperatures, times,
and H2S pressures. Prior to sulfurization, the furnace was pumped down
to 1× 10−6 torr, and gaseous H2S was introduced after a desired
temperature was reached. The H2S backfill into the furnace was con-
trolled with a needle valve until a desired pressure was obtained. A
capacitance manometer from Setra (Model 730) was used to monitor
the H2S pressure in the furnace.

After sulfurization, the α-Fe2O3 and TiO2 films were characterized
with various analytical techniques. Optical properties of the films were
derived from transmittance and reflectance spectra obtained using a
UV–vis spectrophotometer (JASCO V-670) equipped with an integrated
sphere. Structural properties of the films were studied with a high-re-
solution X-ray diffractometer (XRD, PANalytical X'Pert PRO MRD)
using Cu Kα (1.54 Å) radiation. Structural properties were also char-
acterized with a Raman spectroscope in backscattering configuration
using an Ar+ ion laser (514.5 nm) and a high-power near infrared laser
(785 nm) as the excitation sources. Film morphology and elemental
composition were analyzed using a field-emission scanning electron
microscope (SEM, Hitachi S4700) equipped with an energy-dispersive
X-ray spectroscope (EDX).

3. Results and discussion

3.1. Sulfurization of α-Fe2O3 thin films

Fig. 1 shows a SEM micrograph and the total transmittance spec-
trum of a spray-deposited α-Fe2O3 film on a soda lime glass substrate.
The as-prepared α-Fe2O3 film is approximately 60% transparent in the
visible region, and highly transparent in the IR region. The SEM mi-
crograph shows that the as-prepared film has pyramid-shaped grains
with a grain size of approximately 300 nm. The thickness of the α-Fe2O3

film is about 1 μm. The optical bandgap of α-Fe2O3 is evaluated from

Table 1
Process parameters for optimized α-Fe2O3 film deposition by
pulsed spray pyrolysis.

Nozzle-substrate distance 15 cm

Solution flow rate 1 ml/cycle
Carrier gas air
Atomization pressure 60 Pa
Substrate temperature 500 °C

Fig. 1. (a) Morphology by SEM and (b) transmittance spectrum by spectro-
photometry of as-prepared α-Fe2O3.
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the transmittance spectrum using the Tauc relation:

αhν=C(hν – Eg)n (1)

where hν is the photon energy, α is the absorption coefficient, C is a
constant, Eg is the bandgap of the material, and n is a constant that
depends on the type of transition. For n=½, Eg in Eq. (1) is a direct
bandgap transition, while n=2 is an indirect bandgap transition. The
bandgap is estimated from the intercept of the linear portion of the
(αhν)2 vs hν or (αhν)1/2 vs hν plots on the hν axis as shown in Fig. 2.
The estimated bandgap of as-prepared α-Fe2O3 is 2.2 eV for direct
transition and 2.0 eV for indirect transition. Fig. 2 also suggests that the
bandgap of spray-deposited α-Fe2O3 is more likely direct, as Fig. 2(a)
displays a nice linear portion with a clear intercept with the hν axis.

The crystal structure of a spray-deposited α-Fe2O3 film was con-
firmed by XRD as shown in Fig. 3. All the peaks coincide with those of
hematite, with a preferred crystal orientation along the (104) direction.
Peaks associated to other phases of Fe oxides such as magnetite (Fe3O4),
maghemite (γ-Fe2O3), or goethite (FeO(OH)) are not observed.

As-prepared α-Fe2O3 films were sulfurized in a tube furnace at
various temperatures ranging from 300 °C to 450 °C under 10 torr of
H2S for 30min. The thickness of all the α-Fe2O3 films was 1 μm. As
shown in Fig. 4(a), the transmittance of the sulfurized hematite films
decreases with annealing temperature between 300 °C and 450 °C. More
importantly, while the transmittance decreases, the absorption edge
doesn't shift suggesting little change in the bandgap. At 450 °C, the
hematite film becomes totally opaque in the entire wavelength range
measured (300–2400 nm). XRD spectrum of the sample sulfurized at
450 °C for 30min is shown in Fig. 5(a). It reveals that the α-Fe2O3 film
undergoes phase transformation from hematite into a mixture of mag-
netite (Fe3O4) and pyrrhotite (FeS) phases. The decrease in

transmittance is likely caused by the Fe3O4 phase which is semi-metallic
and opaque in nature. It is suggested that the surface of the α-Fe2O3

grains in Fig. 1(a) after sulfurization transforms into FeS while the core
of the α-Fe2O3 grains changes into Fe3O4. This hypothesis is supported
by annealing the sample in H2S at 450 °C for 3 h. The hematite film is
completely transformed into FeS2 as shown in Fig. 5(b). The transmit-
tance spectrum indicates that FeS2 film has a low transmittance in the
range of 30–40%. The bandgap of FeS2 is estimated to be 1.3 eV for
direct transition and 0.93 eV for indirect transition as shown in Fig. 4(c)
and (d). Fig. 5(c) shows the morphology of FeS2. The grains of FeS2 are
about 1 μm in size, and they have irregular shapes.

Fig. 6 shows SEM cross section image of as-prepared and sulfurized
α-Fe2O3 films at various temperatures and times. Up to 350 °C, there is
little change in morphology (Fig. 6(b)). At 450 °C, distinctive morpho-
logical changes are observed (Fig. 6(c)). The morphological changes are
related to formation of Fe3O4 and FeS phases as revealed by XRD
(Fig. 5(a)). When annealed at 450 °C for 3 h, α-Fe2O3 is completely
transformed into FeS2, and further morphological changes are observed
(Fig. 6(d)). For all the sulfurization conditions studied, the films have

Fig. 2. (a) Direct and (b) indirect bandgap calculations of a spray-deposited α-
Fe2O3 film using Tauc's plots.

Fig. 3. XRD pattern of a spray-deposited α-Fe2O3 film.

Fig. 4. Transmittance spectra of α-Fe2O3 after sulfurization at (a) different
temperatures and (b) at 450 °C for different times. (c) Direct and (d) indirect
bandgap calculations for FeS2 from (b) using Tauc's plots.

Fig. 5. XRD patterns of α-Fe2O3 after sulfurization at 450 °C (a) for 30min and
(b) for 3 h. (c) Surface morphology of FeS2 from Fig. 4(b).
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good adherence to the substrate.
Table 2 lists the resistivity of α-Fe2O3 films after sulfurization under

different conditions. Sheet resistance of as-prepared α-Fe2O3 was not
measurable using a four-point probe indicating that α-Fe2O3 is ex-
tremely resistive. As sulfurization temperature increases from 300 °C to
450 °C, the resistivity of the film decreases from 7.1Ω-cm to 0.0045Ω-
cm. The latter is likely due to the formation of semi-metallic Fe3O4.
FeS2 films show p-type conductivity with a resistivity of 3.2Ω-cm.

Since α-Fe2O3 underwent phase transformation when annealed in a
S-rich O-deficient environment, re-oxidation of FeS2 by annealing it in a
S-deficient O-rich environment was performed to investigate its effect
on FeS2. Fig. 7 depicts the transmittance spectra of FeS2 films after
annealing in air at various temperatures and times. The transmittance
of FeS2 increases gradually with temperature and the absorption edge of
FeS2 near 900 nm becomes sharper as the annealing temperature in-
creases from 300 °C to 400 °C, as shown in Fig. 7(a). However, the
absorption edge doesn't move indicating that the bandgap doesn't
change. The annealing time was fixed to 1 h for this set of experiments.
In the next set of experiments, the annealing temperature was fixed to
400 °C while the annealing time was varied from 1 h to 4 h. As shown in
Fig. 7(b), the absorption edge of FeS2 changes slightly to a shorter
wavelength when the annealing time increases from 1 h to 2 h. For
annealing times longer than 3 h, there is a sudden change in absorption
edge from 900 nm for FeS2 to 520 nm for α-Fe2O3 indicating the sudden
appearance of α-Fe2O3 within the film between 2 h and 3 h. Therefore,
there is no Fe oxysulfide formed during re-oxidation, neither FeOxS2–x
nor α-Fe2O3–xSx. After 4 h of annealing, FeS2 is fully oxidized back to α-
Fe2O3.

3.2. Sulfurization of TiO2 thin films

Fig. 8 shows the total transmittance spectrum of a sol-gel synthe-
sized anatase TiO2 film on a quartz substrate. As-prepared TiO2 is over
90% transparent over a broad wavelength range and shows a sharp
absorption edge near 370 nm. The thickness of the TiO2 film is about
1 μm. The optical bandgap of TiO2 is evaluated from the transmittance
spectrum using the Tauc's relation as shown in Fig. 9. The estimated
bandgap of as-prepared TiO2 is 3.55 eV for direct transition and 3.2 eV

for indirect transition. The transmittance spectrum also suggests that
the bandgap of sol-gel synthesized TiO2 is direct.

As-prepared TiO2 films were annealed at temperatures between
550 °C and 700 °C under 10 torr of H2S for 1 h. Fig. 10 compares the

Fig. 6. SEM cross section images of α-Fe2O3 after sulfurization at (a) as-pre-
pared, (b) 350 °C for 1 h, (c) 450 °C for 1 h, and (d) 450 °C for 3 h.

Table 2
Resistivity of α-Fe2O3 films after sulfurization under different conditions.

Sulfurization
conditions

300 °C
30m

350 °C
30m

400 °C
30m

450 °C
30m

450 °C 1 h

Resistivity (Ω-cm) 7.1 0.12 0.037 0.0045 3.2

Fig. 7. Transmittance spectra of FeS2 after annealing in air (a) at different
temperatures and (b) at 400 °C for different times.

Fig. 8. Transmittance spectrum by spectrophotometry of sol-gel synthesized
TiO2.

Fig. 9. (a) Direct and (b) indirect bandgap calculations of a sol-gel synthesized
TiO2 film using Tauc's plots.

Fig. 10. (a) Transmittance and (b) reflectance spectra of anatase TiO2 after
sulfurization at different temperatures and times.
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transmittance and reflectance spectra of anatase TiO2 after annealing in
H2S. Anatase TiO2 is more stable than α-Fe2O3 during sulfurization at
higher temperatures. While α-Fe2O3 films undergo phase transforma-
tion to Fe3O4 and FeS at a relatively-low temperature of 250 °C, TiO2 is
stable up to 500 °C as shown in Fig. 10(a). However, starting at 550 °C,
a new absorption edge at higher wavelengths between 650 nm and
1200 nm appears indicating a changing bandgap to the lower energy
range. As the sulfurization temperature increases, the transmittance of
TiO2 gradually decreases while the absorption edge continues to shift
towards lower energy. The relatively-small changes in reflectance for
the same samples as shown in Fig. 10(b) suggest that the decrease in
transmittance is due to absorption.

The XRD patterns of as-prepared and H2S-annealed TiO2 films re-
veal the exclusive presence of anatase TiO2 up to 550 °C (Fig. 11). No
diffraction peaks from other TiO2 phases such as rutile and brookite or
Ti sulfide phases such as TiS2 are detectable at 550 °C. Anatase TiO2

starts to transform into TiS2 at 600 °C when TiS2 diffraction peaks starts
to appear in XRD. As the annealing temperature increases, the intensity
of TiO2 diffraction peaks decreases gradually, indicating a loss of ana-
tase TiO2. In contrast, the intensity of TiS2 peaks increases as the an-
nealing temperature increases. When anatase TiO2 is annealed at 700 °C
for 3 h, it completely transforms into TiS2 and there is no TiO2 dif-
fraction peak observed. Between 600 °C and 700 °C, there co-exist two
phases, TiO2 and TiS2.

In order to investigate possible incorporation of S atoms into the
anatase TiO2 lattice, the lattice parameters as well as crystallite sizes of
the sulfurized samples were evaluated. If O atoms in the TiO2 lattice are
replaced by S atoms which have a larger radius, the lattice parameters
should show slight increase along all three directions (a, b, and c axes).
Lattice parameters were calculated using the relationship between

Bragg's law and crystal geometry for the tetragonal structure as shown
below:

d(hk1)= λ/2sinθ (2)

1/d2 = (h2+k2)/a2 + l2/c2 (3)

The calculated lattice parameters of as-prepared TiO2 are
a= b=3.78784 Å and c=9.57356 Å. Lattice parameters of TiO2 films
after sulfurization at different temperatures are shown in Table 3.
Sulfurization doesn't show noticeable increase in lattice parameters
indicating no presence of a single-phase Ti oxysulfide (TiO2–xSx) after
sulfurization.

In addition to lattice parameters, the crystallite size before and after
sulfurization was estimated by applying the Debye-Scherrer equation to
the full width at half maximum (FWHM) of the (101) peak of anatase
TiO2:

D=Kλ/(β cos θ) (4)

where D is the average crystallite size in angstrom, K is a constant
which is taken as 0.89, λ is the wavelength of the X-ray radiation (Cu
Kα, 0.15406 nm), β is the corrected FWHM after subtraction of equip-
ment broadening, and θ is the diffraction angle. As shown in Table 4,
samples annealed below 600 °C in H2S show slight peak broadening as
compared to the as-prepared sample. The average crystallite size in-
creases from 32 nm to 39 nm as the sulfurization temperature increases
from room temperature to 600 °C. It is expected that as the annealing
temperature increases, the crystallites grow in size. At 650 °C, the
crystallite size decreases to 30.5 nm. Fig. 11 suggests that the second
phase, TiS2, forms between 600 °C and 650 °C. It is speculated that the
formation of the second phase is at the expense of the anatase TiO2

phase.
Raman spectroscopy was employed to obtain more information

about the microstructure of as-prepared and sulfurized TiO2 films.
Fig. 12(a) shows the Raman spectra of as-prepared and sulfurized TiO2.
The observed peaks at 151, 404, 513, and 634 cm−1 are attributed to
the anatase phase and anatase is the only phase present in as-prepared
TiO2. There are no detectable peaks from other Ti phases such as rutile
or brookite in as-prepared TiO2. After 600 °C annealing in H2S, peaks at
227 and 335 cm−1 start to appear which are attributed to the TiS2
phase. As the annealing temperature increases to 650 °C, the peaks re-
lated to TiS2 become stronger while the peaks related to anatase TiO2

become weaker. The 151 cm−1 peak of anatase TiO2 for samples an-
nealed at different temperatures is compared in Fig. 12(b). The position
of the 151 cm−1 peak shifts slightly to a higher wavenumber as the
annealing temperature increases. In general, lighter atoms vibrate at
higher frequencies. Therefore, if a single-phase TiO2–xSx exists within

Fig. 11. XRD patterns of anatase TiO2 films after sulfurization at different
temperatures and times.

Table 3
Lattice parameters of anatase TiO2 films after sulfurization at different tem-
peratures.

Annealing temperature Lattice parameters

550 °C a=b=3.78801 Å, c= 9.57403 Å
600 °C a=b=3.78848 Å, c= 9.57457 Å
650 °C a=b=3.78771 Å, c= 9.57328 Å

Table 4
Crystallite size of anatase TiO2 films after sulfurization at different tempera-
tures.

Annealing temperature FWHM (˚) Crystallite size (nm)

As-prepared 0.350 32.3
550 °C 0.327 34.4
600 °C 0.294 39.8
650 °C 0.360 30.5
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the film, the peak should shift to a lower wavenumber since S atoms are
heavier than O atoms. Peak shifting to a higher wavenumber by sul-
furization is probably caused by structural stress introduced by the
presence of the second phase, TiS2.

EDX was employed to determine the S content within the sulfurized
TiO2 film. As shown in Fig. 13, EDX spectra show peaks at 0.525 keV,
2.306 keV, and 4.507 keV which correspond to Kα peaks of O, S, and Ti
atoms, respectively. Table 5 indicates that the atomic percentage of S
content gradually increases as the temperature increases. It is noted

that the atomic percentage of S from EDX doesn't necessarily mean that
S is distributed uniformly throughout the film in lateral and vertical
directions since the penetration depth and spot size of EDX are typically
about 1 μm. With the co-existence of TiO2 and TiS2, it is expected that
the S content gradually decreases in the film from top to bottom, and
concentrates at grain boundaries without deep penetration into TiO2

grains.
Fig. 14 shows SEM micrographs of as-prepared and sulfurized TiO2

films at various temperatures. The grain size of the as-prepared anatase
film is approximately 100 nm (Fig. 14(a)). Up to 550 °C, there is no
distinctive change in the morphology of the film (Fig. 14(b)). Starting at
600 °C, morphological changes start to appear in the film (Fig. 14(c))
and become more prominent as the temperature increases (Fig. 14(d)).
The changes in morphology are related to formation of TiS2 since TiS2
diffraction peaks start to appear at 600 °C according to XRD (Fig. 11)
and Raman (Fig. 12). At 650 °C, large grains on top of the film and
smaller TiO2 grains below are observed, confirming that the film is
composed of multiple phases as revealed by XRD and Raman. For all the
sulfurization conditions, the films have good adherence to the sub-
strate. However, TiS2 is moisture sensitive as it reacts with moisture in
the air and reoxide back to TiO2. Based on our experimental results,
sulfurized TiS2 completely transforms back to TiO2 after 3 months in
the air.

4. Conclusion

Spray-deposited hematite Fe2O3 and sol-gel spin-coated anatase
TiO2 films were annealed in H2S at various temperatures to investigate
the effect of sulfurization by H2S. The transmittance of α-Fe2O3 films
decreases with annealing temperature between 300 °C and 450 °C.
While the transmittance decreases, the absorption edge doesn't shift,
suggesting no noticeable change in the bandgap. At 450 °C, the sul-
furized α-Fe2O3 film becomes totally opaque. The resistivity of sulfur-
ized α-Fe2O3 films also decreases with temperature. XRD reveals that α-
Fe2O3 undergoes phase transformation into a mixture of Fe3O4 and FeS

Fig. 12. (a) Raman spectra of anatase TiO2 after sulfurization at different
temperatures for 1 h and (b) comparison of the 151 cm−1 peak at different
temperatures.

Fig. 13. EDX spectra of anatase TiO2 after sulfurization at different tempera-
tures for 1 h.

Table 5
Quantitative analysis of anatase TiO2 after sulfurization at different tempera-
tures for 1 h.

Sulfurization temperature Oxygen at% Sulfur at%

550 °C 94 6
600 °C 68 32
650 °C 33 67
700 °C 12 88

Fig. 14. SEM top view images of anatase TiO2 after sulfurization at (a) as-
prepared, (b) 550 °C, (C) 600 °C, and (d) 650 °C.
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phases after annealing in H2S. A 1-μm α-Fe2O3 film is fully transformed
into FeS2 after annealing at 450 °C for 3 h FeS2 shows p-type con-
ductivity with a resistivity of 3.2Ω-cm. It converts back to α-Fe2O3 by
annealing it in the air at 400 °C for 4 h.

On the other hand, anatase TiO2 is more stable than α-Fe2O3 against
sulfurization. Transformation of TiO2 into TiS2 starts above 550 °C, and
a 1-μm TiO2 film is completely transformed into TiS2 at 700 °C after 3 h
TiO2 films after sulfurization show small changes in their absorption
edge, i.e. a new absorption edge in the wavelength range of 650 nm and
1200 nm appears. The shift in absorption edge indicates a changing
bandgap to lower energy. However, XRD and Raman suggest that sul-
furized TiO2 is composed of multiple phases of TiO2 and TiS2 without
the presence of a single-phase TiO2–xSx, i.e. S doesn't diffuse into the
anatase TiO2 lattice by annealing in H2S. TiS2 converts back to anatase
TiO2 after 3 months in the air, without annealing.
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