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Introduccié

Capitol 1

[ I 4

Introduccio

En aquest primer capitol tractarem de contextualitzar el treball realitzat en aquesta
tesi. En primer lloc es posara en relleu la situacidé actual en que es troba la conjuntura
energetica. Seguidament, s’exposara una de les estratégies que es contemplen de cara a la
seguretat energética del futur, I’economia de I'hidrogen. | finalment, ens centrarem en una
de les arees funcionals d’aquesta estrategia, la produccié d’hidrogen, i més concretament,
I’hidrogen solar. Presentarem |'estat actual de la tecnologia i els principals materials amb
els que es treballa en I'actualitat.







1.1 Context actual de I’energia

El sistema mundial d’energia es troba en un dilema. Les tendéncies actuals del
subministrament i el consum d’energia sén clarament insostenibles. No és exagerat dir que
el futur de la prosperitat de la humanitat depen de la manera en qué responguem als dos
principals reptes que se’ns plantegen en l'actualitat en matéria d’energia: assegurar un
subministrament d’energia fiable i assequible, i passar rapidament a un nou sistema de
subministrament de I'energia amb baixes emissions de carbd, eficient i respectuds amb el
medi ambient. El que fa falta, doncs, no és altra cosa que una revolucié energética.

El petroli és la font vital d’energia del planeta i continuara sent-ho durant molts
anys, tot i prenent la hipotesi més optimista en quant al ritme de desenvolupament i
implantacié d’altres opcions tecnologiques. Pero existeix una extrema incertesa pel que fa a
les fonts que proporcionaran el petroli necessari per a satisfer la creixent demanda, sobre el
seu cost de produccidé i sobre els preus que els consumidors hauran de pagar-ne. Per a
minimitzar els efectes del canvi climatic es requereix en ultima instancia una important

descarbonitzacid de les fonts d’energia del mén. De mantenir-se les tendéncies actuals, les




emissions de dioxid de carboni relacionades amb |'energia i d’altres gasos d’efecte
hivernacle augmentaran inexorablement, causant un augment de la temperatura mitjana
mundial a llarg termini de fins a 6 °C. Per a refrenar aquestes tendéncies es requereixen
urgentment mesures enéergiques.

El sector energétic esdevindra clau en la reduccié de les emissions, mitjancant
millores importants en la eficiencia energetica i I'adopcid accelerada de tecnologies basades
en recursos renovables i de baixa emissi6 de carboni, tals com la captura i
I'emmagatzematge.

Assegurar el subministrament d’energia i accelerar la transici6 a un sistema
energetic de baixa emissid de carboni exigeix una accié radical dels governs en el pla
nacional i local i la seva participacid en mecanismes internacionals coordinats. Les llars, les
empreses i els automobilistes hauran de modificar la manera en qué utilitzen I'energia,
mentre que els subministradors hauran d’invertir en el desenvolupament i comercialitzacio
de tecnologies de baixa emissié de carboni. La demora en emprendre aquestes mesures no
fara més que augmentar el cost final de qualsevol objectiu relacionat amb el clima mundial.

La demanda energética mundial, estimada en uns 11.000 milions de tones
equivalents de petroli (BP, 2009), esta principalment coberta en més d'un 87% per
combustibles fossils com el carbd, el petroli i el gas natural. Aquesta dependéncia te
importants repercussions tant economiques com ambientals. Des del punt de vista
ambiental, la utilitzacid de combustibles fossils constitueix el principal causant de I'emissid
de gas d’efecte hivernacle (dioxid de carboni), responsables de I'escalfament global que
pateix el nostre planeta.

Pel costat economic cal destacar que la seva produccié esta centralitzada en
determinades zones del mén i governada per factors essencialment politics, la qual cosa
resulta en preus volatils i elevats. Aixi doncs, en abséencia d’alternatives viables,
I'esgotament de les reserves de petroli, estimades en unes poques desenes d’anys,
resultara en un encariment progressiu fins assolir nivells que afectin el desenvolupament
economic global.

Existeixen diverses organitzacions, com ara, la Associacié Internacional de L’Energia

(AIE) o Alternative World Energy Outlokk (AWEQ), que anualment publiquen informes sobre
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Figura 1.1 Prospectiva mundial (AWEO 2005). Font: LBST-“Prospectiva Alternativa Mundial de Energia 2005”.

I’estat global de I'energia i les prospectives futures de I'evolucié d’aquesta. A la figura 1.1 es
mostra el possible escenari mundial de I'energia (AWEO 2005). Amb major o menor
discrepancia totes les prospectives futures que es poden trobar posen com a data limit de
caducitat de I'economia dels hidrocarburs al voltant del 2040-2050, tot i que, aquests
comengaran a perdre pes pels voltants del 2020. L’excepci6 sera el carbd, del qual s’estima
que existeixen reserves per un o dos segles dintre del ritme actual de consum. A partir
d’aquest llindar, s’espera que les regnes de la demanda d’energia I'agafin un grup molt
divers de fonts d’energies renovables (geotérmica, eolica, solar térmica, etc). Ara bé, totes
aquestes prediccions obvien el fet que aquestes fonts d’energia alternatives no poden ser
emmagatzemades eficientment i que per tant sén de dificil gestio i distribucié. Aleshores,
cal trobar vectors energetics que emmagatzemin energia. Ara per ara, les bateries i les piles
no sén capaces d’assumir aquest rol, sobretot per a grans concentracions d’energia (com
ara la necessaria per als vehicles de motor). L’alternativa més viable és 'emmagatzematge
quimic en H,. L'anomenada economia de |'hidrogen suposaria una xarxa de distribucio

equivalent a la existent actualment per a la benzina.




1.2 ’economia de I’hidrogen

L'economia de I'hidrogen representa una estrategia visionaria per la seguretat
energetica del futur. Perd abans d’assolir la seva implementacid cal superar importants
reptes cientifics i técnics. L'economia de I’hidrogen abasta tres arees funcionals: produccio,
emmagatzematge i Us; cada area té el seu conjunt de grans desafiaments tecnics. Els
recents avengos en ciéncia de materials, quimica, fisica, biologia, computacié i nanociéncia
proporcionen una bona oportunitat de trencar les actuals barreres. Aquests avengos
sustenten aquesta visid i proporcionen confianga en que lI'economia de I'hidrogen és
assolible.

Abans que I'economia de I'hidrogen esdevingui una realitat s’han de superar,
principalment, dues barreres. Primer, els passos tecnics individuals que componen
I’economia de I'hidrogen han d’estar connectats per una infraestructura que proporcioni
transicions suaus des de la produccié fins a I'emmagatzematge i I'Gs. Aquesta
infraestructura ha d’enllacar una serie de funcions i tindra una varietat de formes que

encara no han estat analitzats per a la seva viabilitat técnica o comercial. La infraestructura
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necessaria per implementar I'hidrogen com a vector energia primari és equivalent a la que
s’utilitza actualment per a la produccid i Us de combustibles fossils i electricitat. L’hidrogen
pot explotar part de les infraestructures existents per aquestes energies mitjancant la seva
produccié amb gas natural reformat i la seva reaccié amb oxigen en cel-les de combustible
per produir electricitat.

La segona barrera per a implantar I'economia de I'hidrogen és la demostracioé que
I’'hidrogen, com a vector energetic, és econOmicament competitiu. Encara que I'hidrogen
pot ser utilitzat per a la generacié estacionaria d’energia, pel transport d’automobils i com a
substitucid de la bateria de I'electronica personal, esta lluny de ser prou atractiu en quant al
cost, rendiment i fiabilitat per a desplacar a la tecnologia convencional existent en aquestes
arees. Per a que I'hidrogen pugui aconseguir una penetracio significativa en el mercat, els
meétodes de produccid, emmagatzematge i Us han de ser millorats de forma dramatica més
enlla del seu cos actual, rendiment i nivells de fiabilitat.

A continuacid introduiré [I'estat actual de les arees funcionals basiques de

I'anomenada economia de I’hidrogen i els reptes de la recerca basica a la qual s’enfronten.

1.2.1 Produccié d’hidrogen.

L’hidrogen pot ser produit utilitzant una gran varietat de fonts que inclouen
combustibles fossil, tals com el carbé (amb segrest de CO,) i gas natural; nuclear; i biomassa
i altres tecnologies d’energies renovables, com la eolica, solar, geotérmica, i energia
hidroeléctrica.

La produccié d’hidrogen mitjancant combustibles fossils és |la principal font actual
d’obtencié d’aquest gas. Actualment, I'hidrogen es produeix a escala industrial mitjangant
el reformat amb vapor de gas natural. Altres reserves de carboni, com ara el carbd i la
biomassa, poden ser utilitzats per a generar hidrogen a través de processos de reforma. En
relacié amb el gas natural, perd, aquests recursos generen aproximadament el doble de CO,
per quantitat d’hidrogen produit.

Tot i la disponibilitat de la tecnologia per generar hidrogen en quantitat via el

reformat de gas natural o possiblement altres reserves de carboni, I’hidrogen produit no és




de puresa suficient per I'Gs directe en cel-les de combustible de baixa temperatura que
estan en desenvolupament per aplicacions del transport.

L’hidrogen solar, produit mitjancant Ielectrolisi de I'aigua amb cel-les solars, per
separacié d’aigua en oxigen i hidrogen amb fotocatalisis directa, per separacié d’aigua
fotobiolodgica, o per processos térmics solars, representen una font d’hidrogen altament
desitjable, neta i abundant. L’hidrogen produit d’aquesta manera és apte per I'Us, sense
necessitat de purificar, en cel-les de combustible de baixa temperatura i fins hi tot en cel-les
de combustible alcalines, que sén més eficients perdo més intolerants al carboni.

Malgrat que la conversid d’energia solar a electrica es un tecnologia ben
establerta, les actuals cel-les solars son o massa cares o massa ineficients per aplicacions de
llarg abast. Tot i aixi, el potencial per a la tecnologia d’hidrogen solar és elevat.

Les fonts d’electricitat solar per a I'electrolisi de I'aigua més eficients i també les
més costoses son els equips fotovoltaics d’estat solid (PV). Fotovoltaics comercialment
disponibles inclouen silici i GaAs monocristal-li, silici amorf, i materials de capa prima
policristal-lins, tals com CdTe i Culn,,Ga,Se,, que tenen unes eficiencies de conversid
compreses entre el 12% i el 25% sota llum solar.

Tandem de fotovoltaics, que sén sistemes composats per dos materials de bandes
prohibides diferents (per exemple, GaAs i GalnP,) que utilitzen una gran fraccid de
I’espectre solar, son més eficients, perd també més costoses, i estan previstes per I'Us
especial en sistemes de concentracio solar i aplicacions espacials.

Els actuals sistemes d’electrolisis de I'aigua que produeixen hidrogen operen a una
eficiencia energetica del 75% , donant una eficiéncia combinada de produccié d’hidrogen a
partir d’energia solar via PV/electrolisis de ~ 15%. La baixa eficiéncia de generacié de
hidrogen en aquesta cas sorgeix de les pérdues en l'electrolisi, on el problema més
significatiu és la catalisis de la reaccié d’oxidaci6 de l'aigua. Aquesta reaccid és
particularment exigent degut a que es tracta d’un procés que involucra quatre electrons i
quatre protons.

Una altra de les fonts d’hidrogen solar sén els sistemes basats en la captura de
I’energia solar mitjangant la fotosintesis. Aquest tipus de sistemes poden seguir dues rutes

diferents: (1) emmagatzematge d’energia per la fixacié del CO, (biomassa), seguida per la
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produccié d’hidrogen mitjancant el reformat o la fermentacié, o (2) separacié d’aigua per
via directa en hidrogen i oxigen (per exemple, utilitzant algues blaves-verdes o verdes
[biofotolisi]). Els sistemes de conversié d’energia biologica utilitzen materials facilment
disponibles per a la conversid i la catalisi, i aquests sistemes sén, a més, autosuficients. Per
aquests motius, aquests sistemes podrien ser capagos de competir en costos amb altres
sistemes de produccié d’hidrogen. Les eficiencies de conversié d’energia solar a quimica
dels actuals cultius de biomassa ronden el 0.4% de la irradiancia solar total i les pérdues
addicionals que incorreria en la conversié de I'hidrogen. Es plausible que la investigacié
genetica pogués duplicar o triplicar el rendiment, perd hi ha limitacions fonamentals que
impedeixen que es pugui assolir el rang de unes poques unitats percentils, de manera que
es requeririen I'Us de grans arees de terres cultivades per contribuir significativament a
I’economia de I'hidrogen. En contrast, la biofotolisi en poblacions d’algues naturals tenen
actualment uns pics de rendiment d’hidrogen en el rang del 5% d’eficiencia de conversié
solar, tot i que Unicament a baixes intensitats de llum. S’obtenen eficiencies més baixes en
nivells més alts d’intensitat. Aixi, la investigacid en aquest camp és necessaria per a fer
aquests rendiments sostenibles i trobar nous organismes o dissenyar fotosistemes
d’organismes ja existents que pugin proporcionar eficiéncies similars a ple sol.

La produccié d’hidrogen a partir de fonts d’energia térmica és una tecnologia

convencional que mitjangant una ruta de multiples passos converteix I'energia térmica en
electricitat, i aquesta en hidrogen i oxigen per electrolisi de I'aigua. La calor necessaria pot
ser alliberada mitjancant una font convencional d’energia fossil, un reactor nuclear o un
concentrador/receptor solar. L’eficiéncia neta (energia térmica a hidrogen) ronda el 26%.
En principi, I'hidrogen pot ser produit també utilitzant energia termica provinent de
concentradors solars o reactors nuclears per induir el cicle termoquimic de I'electrolisi
sense la mediacié i la intervencié d’electricitat. Aquests cicles necessiten temperatures de
500 °C o superiors. La temperatura de funcionament del reactor és un factor clau, ja que
majors temperatures permeten una rapida reaccid quimica i una major eficiencia, a
expenses d’'un entorn més sever per als materials térmics i quimics.

Més de 100 cicles termoquimics diferents s’"han proposat per a la realitzacié de la

reaccio global de la divisid de I'aigua en reactors d’alta temperatura. En 'actualitat, els




cicles d’alta temperatura més prometedors semblen ser el cicle oxid de ferro - bromur de
calci, el cicle iodur d’hidrogen — acid sulfuric i el cicle de Westinghouse. A més, un important
cicle de baixa temperatura (coure — clorur), podria produir hidrogen utilitzant la calor dels

reactors actuals i dels d’un futur proper.

1.2.2 Emmagatzematge d’hidrogen.

L’'emmagatzematge i la distribucio efectiva d’hidrogen — a partir de fonts diverses i
destinat a diversos usos — sén elements claus de I'economia de I'hidrogen. Per a una
flexibilitzacié de I'ds de I'hidrogen com a portador d’energia es requereix un mitja per
emmagatzemar I'excés de producte per al seu Us posterior, per al transport d’aquest des de
el punt de produccio fins al punt d’Us, i per a carrega i descarrega de I'hidrogen des del
contenidor segons les necessitats. A més de la necessaria interficie que suposa
I'emmagatzematge entre la produccid i I'ds de I'hidrogen, també proporciona un
mecanisme d’anivellament per a la produccié ciclica d’energies renovables com la eolica o
la solar.

Per a [l'economia de [I'hidrogen sén necessaris dos tipus de funcions
d’emmagatzematge amb diferents requeriments. Sistemes d’emmagatzematge d’hidrogen
que s’utilitzen per aplicacions estacionaries com ara, calefaccié i aire condicionat
residencial, produccié d’electricitat en veinats, i moltes aplicacions industrials que poden
ocupar una gran area, emprar cicles de carrega/descarrega quimica que operen a alta
temperatura i pressid, i compensar aixi la cinética lenta amb capacitat extra.
L’emmagatzematge d’hidrogen per al transport, per contra, ha d’operar dins les
especificacions d’un volum i un pes minim, subministrar hidrogen suficient per a
proporcionar autonomia en els vehicles d’almenys 480 Km, carrega/descarrega a
temperatura propera a I'ambient, i proporcionar hidrogen a un ritme prou rapid per a les
cel-les de combustible de cotxes, camions i autobusos. Els requeriments per a
I'emmagatzematge d’hidrogen en aplicacions per al transport sén més estrictes i dificils

d’assolir que no pas el d’aplicacions estacionaries. Trobar solucions d’emmagatzematge a
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bord per aplicacions del transport és un dels principals reptes per implantar I'economia de
I'hidrogen.

A continuacié es descriuen els métodes actuals d’emmagatzematge d’hidrogen,
juntament amb els de recerca fonamental que sén necessaris per assolir els objectius
requerits per fer viable la tecnologia.

L'emmagatzematge d’hidrogen en forma de gas al interior de tancs és la tecnologia
més madura en |'actualitat. Tancs d’emmagatzematge de gas compost ja estan disponibles
a una pressio de 5000 psi. Aquests tancs d’alta pressié utilitzen nous materials lleugers, tals
com compostos de carboni reforgats amb fibra. El major inconvenient de
I’emmagatzematge en forma de gas per aplicacions del transport és la petita quantitat
d’hidrogen que pot ser emmagatzemat en un volum raonable. Fins i tot a pressions de
10000 psi el contingut d’energia és significativament menor que la energia continguda en el
mateix volum de benzina (4.4 MJ/L a 10000 psi per I'hidrogen comparat amb 31.6 MJ/L per
a la benzina). L’energia utilitzada en la compressid del gas, que depén tant del pressid inicial
com de la final, és una altra consideracio, com és la gran caiguda de pressié durant I'Us.

El desenvolupament de nous materials més forts, fiables i de baix cost per a
millorar 'emmagatzematge de gas comprimit és una de les principals necessitats de
recerca. Per exemple, compostos reforgats amb fibra per a contenidors requereixen noves
tecniques de sintesi de fibres que produeixin de manera fiable fibres d’alta qualitat i nous
fixadors més forts i impermeables a I'hidrogen. També és necessaria una millor comprensio
dels mecanismes responsables del fracas dels materials per als contenidors. Degut a que
moltes de les peces del sistema exposades a I'hidrogen seran metal-liques, els investigadors
necessiten una millor comprensié dels processos a nivell atomic responsables de la
fragilitzacié del material candidat amb |'objectiu de desenvolupar estrategies per prevenir
el fracas resultant de la llarga exposicié a I’hidrogen. A més a més, els sensors intel-ligents
que poden detectar fugues d’hidrogen i els corresponents sistemes de seguretat han
d’estar completament desenvolupats per garantir la implementacié segura de
I'emmagatzematge d’hidrogen en forma gasosa.

L'emmagatzematge d’hidrogen liquid en recipients criogenics ofereix una

avantatge significativa: donat un volum, es possible emmagatzemar més hidrogen en forma




liguida que no pas en forma gasosa. Per a hidrogen liquid, els investigadors prediuen una
densitat d’energia de 8.4 MJ/L comparada amb els 4.4MJ/L per a gas comprimit (a 20000
psi). La densitat de I'hidrogen es de 70.8 Kg/m3 a temperatura i pressions estandard. El
principal desavantatge de I'emmagatzematge liquid és la gran quantitat d’energia
necessaria per a la liqgliefaccié — en I'actualitat al voltant d’un terg de I’energia de I’hidrogen
emmagatzemat. Un altre inconvenient és la perdua d’hidrogen per evaporacio, sobretot en
tancs petits.

La investigacié basica relacionada amb les necessitats d’emmagatzematge
d'hidrogen liquid inclou el descobriment de nous materials de poc volum i baix cost que
tinguin una transferéncia de calor molt baixa. Aquests materials han de demostrar forga,
integritat (sense fuites), i durabilitat. Hi ha també la necessitat de nous materials resistents,
desenvolupats a través d’experiments i simulacions per ordinador, que minimitzin la
transferencia de calor i que siguin susceptibles a la produccié en massa. Els investigadors
han d’identificar métodes falsables per manipular amb seguretat I'hidrogen evaporat i
abordar els problemes de seguretat associats amb I’hidrogen liquid. També sén necessaris
nous enfocaments que permetin reduir el cost de la liqliefaccié i augmentar las seva
eficiencia energeética.

Per ultim, 'emmagatzematge d’estat solid fa referéncia a I'emmagatzematge
d’hidrogen en hidrurs metal-lics, en materials d’emmagatzematge quimic i en materials
nanoestructurats. Aquest metode d’emmagatzematge d’hidrogen ofereix, pot ser, la millor
alternativa per a satisfer les necessitats d’emmagatzematge a bord. En aquest tipus de
materials I'hidrogen pot ser emmagatzematge tant reversible com irreversiblement.
Emmagatzematge reversible significa que I'hidrogen és alliberat pujant la temperatura de,
per exemple, un hidrur metal-lic a una pressi6 adequada; I’hidrogen es restaura
(emmagatzema) continuament mitjancant el control de la pressid i la temperatura. Encara
que la temperatura i la pressié son els dos parametres termodinamics controlats, altres
tipus d’energia (per exemple, mecanica i acustica) poden ser emprades per controlar tant
I'alliberament com I'absorcié de I’hidrogen. Idealment, I'emmagatzematge i alliberament de
I’'hidrogen ha de tenir lloc a temperatures de entre 0° Ci 100 ° Ci pressions de 1-10 bar i en

escales de temps adequades per a aplicacions del transport. Alguns materials contenen
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hidrogen fortament lligat quimicament que no és facilment recuperable. Només I'hidrogen
que pot ser facilment accessible, compleix amb els requisits d’emmagatzematge per a

aplicacions de transport.

1.2.3 Piles de combustible.

Les piles de combustible sén I'Gltima etapa en una economia basada en I’hidrogen,
en la que I'energia quimica suportada pel combustible hidrogen es transformada en energia
eléctrica. Les piles de combustible estan especialment ben situades per a fer aquesta tasca
perqué treballen amb molt alta eficiéncia, no contaminen i I'energia eléctrica que
proporcionen es facilment adaptable a una ampla varietat d’aplicacions, des de grans
plantes d’energia estacionaries a vehicles de transport o dispositius de consum com
teléefons mobils o ordinadors personals. Les piles de combustible enllacen I'hidrogen i
I'electricitat, dos portadors d’energia altament compatibles, que encarnen els ideals d’'una
economia energetica sostenible: sén netes, abundants i s’adapten de manera flexible a
moltes fonts de produccié de combustible i per a molts usos. La mateixa electroquimica que
fa possible la conversid d’hidrogen en electricitat en les piles de combustible també fa
possible la producciéo d’hidrogen per electrolisi de I'aigua. Aixi doncs, els avengos en
materials, electrolits, catalitzadors i el disseny en la nano escala que beneficiin un d’aquests
processos automaticament beneficia I'altre.

Les piles de combustible converteixen I'energia quimica emmagatzemada en
I’hidrogen molecular en energia eléctrica. Com que aquesta conversio electroquimica no es
basa en la calor de combustid, algunes piles de combustible poden tenir una major
eficiencia que la del cicle de Carnot, que regeix el limit dels motors de calor convencionals
de les plantes d’energia. Tot i que les piles de combustible ofereixen molts avantatges per a
diverses aplicacions, fins ara, només han estat introduides en una escala limitada i a un cost
elevat. La promesa d’una alta eficieéncia i les baixes emissions de contaminats continua
impulsant la seva investigacié i desenvolupament. Mentre que diverses tecnologies de piles

han estat desenvolupades i han demostrat la seva utilitat comercial i de consum, cal




superar reptes importants, alguns des de fa molt temps, si es vol assolir la implantacié de
les piles de combustible a gran escala.

Les piles de combustible actualment en desenvolupament consisteixen en una gran
varietat de materials, dissenys i tecnologies que venen determinades principalment per la
temperatura de funcionament, des de ambient fins un maxim de 1000°C. No obstant aixo,
hi ha seriosos obstacles i dificultats per a I'aplicacié generalitzada de la tecnologia de pila de
combustible. La majoria de problemes sorgeixen de la necessitat d’Us de materials barats,
més duradors que també tinguin millors caracteristiques de funcionament, especialment en
el cas d’electrocatalitzadors, membranes (conductors ionics) i catalitzadors per a
“reforming”. El sistemes de “reforming” ofereixen la possibilitat d’operar les piles de
combustible utilitzant una gamma de combustibles primaris. Aquest sistemes capacos
d’utilitzar combustibles diferents de I’hidrogen poden servir como a tecnologies de transicié
en el cami cap a I'economia de I'hidrogen. Aquestes piles de combustible basades en
hidrocarburs poden ser importants en 'augment de I'eficiéncia de I'is del combustible i la
disminucid de les emissions o del soroll. De fet, alguns dels problemes fonamentals en la

tecnologia de les piles de combustible sén independents de la font de combustid.

1.2.4 Conclusions

L'economia de I'hidrogen ofereix una gran visid per a la gestid de |'energia del
futur. Els seus beneficis son innombrables, incloent un subministrament ampli i sostenible,
intercanvi flexible amb els medis d’energia existents, diversitat d’usos finals per produir
electricitat mitjangant piles de combustible o la calor mitjan¢ant la combustié controlada ,
lliure de contaminants ambientals nocius. Aquests beneficis serveixen de motivacié de pes
per a esmercar grans esforgos en investigacid, desenvolupament, enginyeria i sectors
industrials per a I'aplicacié de I'hidrogen com a combustible del futur. Els reptes per assolir
una economia de l'hidrogen, pero, son enormes, tenint en compte |'estat actual de
coneixements i capacitats tecniques. L'economia de I’hidrogen consta de molts processos
fisics i quimics vinculats a una xarxa d’interdependéncia que uneix la produccio, distribucio,

emmagatzematge i Us. Molts dels processos en la xarxa han estat demostrats en laboratori
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o en test de prototips a cert nivell, pero gairebé tots aquests processos encara no s’han
provat en entorns competitius enfront de la tecnologia existent pel seu cost, rendiment i

fiabilitat.




1.3 Produccio d’hidrogen solar mitjangant la fotocatalisi de I'aigua

Les plantes poden convertir i emmagatzemar energia solar en forma de molecules
complexes, com ara els carbohidrats i altres biomasses. Perd, la fotosintesi no es gaire
eficient i I'energia emmagatzemada en plantes i la gran quantitat de terres cultivables que
es necessiten competeixen amb altres necessitats com ara la produccié d’aliment.

L'emmagatzematge d’energia solar mitjancant el trencament de la molécula
d’aigua en hidrogen i oxigen ha estat sempre considerada una idea prometedora. Tot i aixi,
fins ara, no existeixen métodes economics per a satisfer aquesta prediccié, degut, en part,
als problemes d’un emmagatzematge eficient i la manipulacié del hidrogen.

El cost per watt de I'electricitat solar fotovoltaica ha anat disminuint de manera
progressiva, i la tecnologia actual permet acoblar cel-les solars amb unitats convencionals
d’electrolisi d’aigua per a produir hidrogen. Si el cost no fos un problema, es podria generar
hidrogen amb llum solar i aigua amb eficiéncies molt altes, pero, les cel-les solars tandem
d’alta eficiéncia i un electrolitzador operant a altes eficiéncies de corrents faradiques seria

extremadament costds. El que cal son materials semiconductors que
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Figura 1.2 Esquema de la posicid requerida de les bandes de conduccié i de valéncia
d’un semiconductor respecte el parell redox de I'aigua (pH = 7).

puguin complir alhora I'absorcié de llum, la separacié dels portadors de carrega foto-
generats i la transferéncia eficient dels portadors cap a I'electrolit per a produir hidrogen i
oxigen directament de |'aigua en un unic dispositiu de baix cost. Aquests semiconductors
han de ser molt estables, a fi de no degradar-se en 20 o més anys d’exposicio a llum solari a
un electrolit; han de tenir les energies de la banda de conduccié i de valéncia de tal manera
que els electrons foto-generats siguin suficientment reductors per produir hidrogen,i els
forats suficientment oxidants per a produir oxigen (figura 1.2). A més a més, i com no pot
ser d’un altra manera, han de ser de baix cost. El problema és que no hi ha cap material, o
combinacié de materials, que compleixi tots aquests requeriments.

Un dels enfocaments més atractius per a la generacié d’hidrogen és la divisid o
trencament solar de la molécula d’aigua que utilitza llum solar com a font d’energia i aigua

com a font d’hidrogen, via processos com la fotocatalisis o la fotoelectroquimica.

Trencament fotoelectroquimic de 'aigua

Tot i que I'evolucié d’oxigen vas ser observada ja en 1968 per il-luminacié d’un

electrode de TiO, en fase rutil [1], Fujishima i Honda varen ser els primers en senyalar

I'aplicacié d’aquest concepte a la fotoelectrolisi de I'aigua en una série d’experiments on




utilitzaven un cristall de rutil tipus n [2-6] com a part d’una cel-la fotoelectroquimica (figura
1.3a). Aqui, la interaccié de la llum amb el TiO, produeix parells electré-forat. Els forats
oxiden l'aigua a la superficie del TiO, per formar oxigen, mentre que els electrons migren
cap el contraeléctrode de Pt, reduint I'aigua per formar hidrogen. En treballs posteriors,
utilitzant heterojuncions de materials 1lI-V molt costosos i no gaire estables, tals com
juncions de GalnP, i n-p-GaAs en série i un contraeléctrode de Pt, van demostrar eficiéncies
de fotoconversié de 12.4% [7]. El principal avantatge d’aquesta configuracié tandem (figura
1.3b) és que cada semiconductor només ha de proporcionar part del fotovoltatge requerit
per a electrolitzar I'aigua. Per tant, materials amb energies de banda prohibida inferiors
poden ser utilitzats per absorbir més llum a la regié del visible i infraroig proper de
I’espectre solar. Un sistema de dos semiconductors es pot configurar de varies maneres. O
bé, els dos materials es situen un al costat de |’altre de manera que ambdds estan exposats
a tot I'espectre de llum solar, o, alternativament, els semiconductors es col-loquen en serie,
amb el semiconductor de banda prohibida més gran per davant del material amb una
banda prohibida menor. En ambdds casos, els dos materials han d’absorbir gairebé el
mateix nimero de fotons solars, ja que la corrent a través de cada semiconductor ha de

coincidir a la recombinacié en els contactes ohmics que proporcionen la suma dels dos
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fotovolatges. Degut a que un sistema tandem requereix el doble de fotons per dividir
I'aigua, el rendiment quantic és la meitat que en el cas d’un sistema amb un sol
fotoeléctrode. L'avantatge de disposar els semiconductors en série és que un sol substrat
de vidre, amb una capa conductora transparent en ambdues cares, pot ser utilitzat per als
dos materials, reduint el cost total del sistema (figura 1.3b). Per a la configuracié en
paral-lel, es requeririen dos substrats, pero, aquests no cal que siguin transparents i per tant

es poden utilitzar materials més economics i abundants.

Particules i col-loides semiconductors

Poc després del descobriment de les cel-les fotoelectroquimiques, es va poder
demostrar que també és possible trencar la molécula d’aigua en hidrogen i oxigen utilitzant
fotocatalitzadors auto-suportats (figura 1.4). Aquestes cel-les fotoelectroquimiques en
miniatura consisteixen en un semiconductor en forma de pols o col-loide al qual s’ha
fusionat un metall noble (Pt, Au, Pd...). En aquesta configuracid, el catalitzador absorbeix
llum i separa la parell electro-forat a la interficie metall/semiconductor. Aleshores, I'electré
redueix l'aigua en el metall noble, mentre el forat oxida l'aigua a la superficie del
semiconductor.

Comparat amb les cel-les fotoelectroquimiques, els fotocatalitzadors col-loidals

Figura 1.4 Fotocatalitzador heterogeni suspés en aigua. Cada particula catalitzadora consisteix en un material

semiconductor lligat a un co-catalitzador.




tenen l'avantatge que la fotolisi pot tenir lloc en fase homogenia sense el requeriment
d’electrodes transparents molt costosos i sense la necessitat d’una il-luminacié direccional.
Per altra banda, cal separar les barreges explosives de hidrogen i oxigen immediatament
després de formar-se, i aquest procés de separacié consumiria energia addicional, reduint
I'eficiencia total del sistema. També, com que els catalitzadors per a la produccid
d’hidrogen i oxigen sén, sovint, també bons catalitzadors per a la seva recombinacié. La
il-luminacié d’aquests tipus de sistemes sense una rapida retirada dels productes donaria
lloc a un estat fotoestacionari, on les ratio de les reaccions en un sentit i l'altre
esdevindrien iguals.

Actualment, existeix una necessitat premiant per nous materials catalitzadors que
no utilitzin metalls preciosos. Una aproximacié diferent implica la sintesi de catalitzadors
moleculars [8-11] fets de metalls més abundants i menys costosos que també ofereixen la
flexibilitat d’ajustar les seves propietats per un control racional de la sintesi de la seva

estructura.

Eficiencia maxima teorica

L'eficiencia maxima d’un dispositiu fotovoltaic esta governada per la fraccié de
I’energia solar que es capag¢ d’absorbir i el fotovoltatge que pot generar, els quals estan
directament relacionats amb la banda prohibida dels materials utilitzats. Tots els dispositius
convencionals tenen pérdues per termalitzacid dels portadors creats a energies superiors a
la de la banda prohibida. Aquestes pérdues restringeixen I'eficiencia de 'anomenada
eficiéncia limit de Shockley Queisser per a cel-les fotovoltaiques [12], on la banda prohibida
optima per a un dispositiu fotovoltaic d’una sola juncié esta al voltant dels 1.4 eV, i la
maxima eficiéncia entorn el 30% amb una il-luminacié d’1 sol. La necessitat de generar un
fotovoltatge superior els 1.23 V, el potencial termodinamic necessari per electrolitzar aigua,
afegeix consideracions addicionals en I'eficiencia optima per a dispositius de fotoelectrolisi.
El voltatge addicional que es necessita generar per a mantenir I'oxidacié i la reduccio
electroquimica de I'aigua a densitats de corrent que es generarien a una intensitat d’un sol

(15-25 mA/cmZ) afegeix almenys 0.6 V al fotopotencial necessari. Per tant, si es fa servir un
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Unic absorbent semiconductor per el trencament de I'aigua i fent servir la regla d’or, que
diu que un bon dispositiu fotovoltaic genera com a molt les dues terceres parts de la seva
banda prohibida en fotovoltatge a un sol, redueix la maxima I'eficiencia assolible de manera
practica a menys del 10%.

Quan s’utilitza un sistema de fotoelectrolisi p-n o tandem, els fotovoltatges en els
dos semiconductors es poden sumar a expenses de la recombinacid dels portadors
majoritaris al contacte entre els dos materials. Aixo0 permet emprar materials de banda
prohibida inferior que puguin absorbir fotons, fins hi tot estenent-ho fins a l'infraroig
proper, on podem obtenir un flux considerable de fotons. La contrapartida és que degut a la
recombinacié, el rendiment quantic es veu reduit per un factor dos, per ara es requereixen
dos fotons per a generar un parell electré-forat de suficient energia per a dividir I'aigua. El
resultat és que eficiencies considerablement elevades poden ser assolides en aquests
sistemes multijuncid. Per a dispositiu tandem amb dues bandes prohibides al voltant dels

1.9 1.2 eV, s’aconsegueix una eficiencia practica d’'un 15% [13-15].

Materials nanoestructurats

En els ultims anys, els nanomaterials han aparegut també com a components
eficients de cel-les fotoelectroquimiques i fotocatalitzadors. Degut a la seva mida, els
portadors fotogenerats en nanocristalls es creen sempre a prop de la superficie, on les
reaccions tenen lloc. Per exemple, un monocristall de o-Fe,0; (hematia) te una activitat
molt baixa com a fotocatalitzador degut a que el seu paramagnetisme redueix els temps de
vida i la longitud de difusié (2-20nm) dels seus portadors fotogenerats [16], recombinant en
el si del material abans no assoleixin la interficie de I'electrolit. En canvi, o-Fe,03
nanocristal-li pot fotocatalitzar I'oxidacié de I'aigua amb més eficiencia perque les petites
dimensions dels cristallets (10-20 nm) permeten els portadors fotgenerats difondre a la
interficie de I'electrolit i reaccionar amb I'aigua. A més a més, optimitzar la nanoestructura
de la capa pot resultar in I'absorcié de tots els fotons amb energies superiors a la banda
prohibida [17]. En cel-les fotoelectrolitiques, aquests efectes nanoscopics han donat lloc a

un guany en l'eficiéncia de entre el 50 i 90% [16, 18, 19].




Per a molts altres semiconductors, els efectes quantics derivats de la mida de les
particules poden ser utilitzats per a incrementar el rendiment de la divisid de I'aigua amb
llum solar. Modificant la mida i la forma dels nanocristalls semiconductors, les bandes
d’energia poden ser modificades, aixi com els potencials redox dels electrons i els forats.
Frame et al. varen demostrar, per primera vegada, que nano-CdSe (E, = 2.7 eV) esdevé actiu
per a la I'evolucio fotocatalitica de H, en aigua amb sulfat/sulfit com a material de sacrifici
donador d’electrons, mentre que CdSe masic (E; = 1.7 eV) no era actiu [20, 21]. L'activacié
es deguda a una elevacié del nivell de la banda de conduccié ( -0.55 V, eléctrode normal
d’hidrogen, NHE, pH = 7) causat per el confinament quantic. Com a resultat d’aixo, els
electrons son al voltant de 0.45 V mes reductors que no pas els del CdSe massic (-0.10 V.

NHE, pH =7).
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1.4 Oxids metal-lics per a la generacié d’hidrogen solar mitjancant el
trencament fotoelectroquimic de I'aigua

Es podria dir que, degut principalment a la seva estabilitat, els oxids metal-lics
semiconductors sén els materials més prometedors per a la construccid de sistemes
estables de fotoelectrdlisi.

Els materials nanoestructurats ofereixen avantatges uniques per aplicacions
potencials en PEC [22]. En primer lloc, les mides nanoscopiques sén comparables a les
longituds de dispersid dels portadors, reduint significativament la ratio de dispersid i
incrementant I'eficiencia de col-leccié dels portadors. En segon lloc, els nanomaterials
tenen un coeficient d’absorcié degut a increment de la for¢ca d’oscil-lador, de tal manera
que permet grans eficiencies de conversid. Tercer, la banda prohibida dels nanomaterials
pot ser ajustada per absorbir en una longitud d’ona particular tot variant la mida de
particula i, en principi, cobrir I'espectre solar en la seva totalitat. Finalment, I'estructura de

bandes electronica pot ser controlada amb dopatge.




En aquesta seccid ens centrarem en alguns dels progressos recents en I'estudi de

nanomaterials d’oxid metal-lics per a la generacié PEC d’hidrogen.
Principis de la generacid d’hidrogen fotoelectroquimic.

Tot i que el principi basic de la generacié d’hidrogen PEC es relativament simple,
els processos fonamentals subjacents sén complexos i encara no sdn completament resolts
sobretot a nivell molecular. Un dispositiu PEC consisteix d’'un fotoanode i d’un catode
immers en aigua amb un electrolit suport per assegurar la conductivitat ionica. El fotoanode
és tipicament un semiconductor que absorbeix llum i genera excitons [23, 24] o un parell
electré-forat [25]. Els electrons sén transportats a un catode metal-lic (ex. Pt), sovint ajudat
per un camp electric extern. La generacié d’hidrogen ocorre al catode a causa de la reduccid
de protons a ma dels electrons. Al fotocatode, els forats oxiden molecules d’aigua format
oxigen i protons. Aleshores, els protons generats al fotoanode migren cap el catode,
tancant el cicle. Existeixen moltes altres complicades variacions dels dispositius PEC [26],
pero els principis basics subjacents sdn molt similars.

Durant l'estat estacionari d’operacié d’un dispositiu PEC, la corrent fotoinduida
esta directament relacionada al rendiment de generacié d’hidrogen, l'eficiéencia de
generacié d’hidrogen-fotd (n) és la ratio entre I'energia utilitzada per a la divisié de I'aigua i
la poténcia de llum aplicada [26]. Assumint que tots els electrons-forats sdn consumits en la

reaccié redox de I'aigua, n es pot calcular amb I'equacié,

77:,(1'23_Vapp)/('lllumXA)/ (1)

on | és la fotocorrent (en ampers), 1.23 V es el potencial teoric requerit per a la divisié de
I'aigua, Vg, (en volts) és el potencial extern aplicat, Jyym (W/m?) la irradiancia de llum, i A
I'area irradiada (mz). L'eficiencia d’un dispositiu PEC pot ser avaluada, també, per
I'anomenada eficiencia de conversié de fotons incidents a corrent (IPCE), que és la quantitat
de electrons fotogenerats col-lectats al contacte per fotd irradiat a la superficie de la cel-la

PEC:
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Figura 1.5 Diagrama d’energies dels components fotoelectroquimics; fotoanode (semiconductor tipus n), catode
(metall), E¢ (nivell de fermi), U. (sobrepotencial) i les reacciones redox que tenen lloc.

IPCE =(1240%1,,)/(AXP,,,) (2)

Ion és la densitat de fotocorrent generada (A/mz), A és la longitud d’ona incident (nm), Pyum
es el flux de fotons (W/mz), i 1240 és el factor de correccid d’unitats. L'IPCE mostra la
fotoresposta del fotoanode semiconductor en funcié de la longitud d’ona incident.

La figura 1.5 il-lustra els nivells energétics implicats en un fotoanode
semiconductor tipus n. La flexié de les bandes a l'interficie solid liquid és critica per a l'inici
de la separacié de carrega foto induida. La subseqlient transport de carrega depén en gran
mesura en els detalls en la morfologia i I'estructura del fotoanode [27, 26]. Associat a cada
etapa, existeixen mecanismes indesitjables on es produeixen pérdues com ara
recombinacio, captura, reaccié lenta a causa del sobrepotencial i afectacions al transport de
massa [26]. Aixi doncs, I'objectiu principal en la recerca de cel-les PEC esta en la millora de

les propietats dels materials del fotoanode i minimitzar els processo no desitjats.




Sistemes per a la generacio fotoelectroquimica d’H, amb un unic component.

Com que la majoria dels oxids metal-lics no tenen absorcié en el visible, el seu Us
per a generacid d’hidrogen solar és limitat. Tot i aixi, s’han realitzat nombrosos estudis
fonamentals basats en celles PEC d'un sol component. Per exemple, materials
semiconductors d’oxids metal-lics nanoestructurats que han estat estudiats per a cel-les
PEC inclouen WO; [28-31], ZnO [32-34], Fe,03 [35-37], i més habitualment, TiO, [38-50].

L'oxid metal-lic més ampliament estudiat és I'oxid de titani (TiO,), que
habitualment es troba en les fases anatasa (3.2 eV de banda prohibida) i rutil (3 eV). Com la
majoria dels oxids metal-lics, el TiO, és abundant i estable i les seves bandes de conduccié i
de valencia son les apropiades per a aplicacions fotovoltaiques (PV) i PEC. La major limitacid
és la seva baixa absorcio a I'espectre visible. En general, es requereix d’il-luminacié UV, i per
tant, I'eficiencia PEC és molt baixa, menor a I'1%.

D’igual manera que el TiO,, el ZnO és un altre oxid metal-lic que ha rebut una
atencid considerable per a diverses finalitats, incloent-t’hi cel-les PEC. L’estructura
cristal-lografica més comuna i estable és la wurtzita hexagonal amb una banda prohibida de
3.2 eV, similar a la del TiO,. Com a inconvenient, el ZnO te algunes diferencies subtils
respecte a les propietats fotoelectroquimiques del TiO,, que donen lloc a una menor
eficiencia. Aquesta diferéncia sembla ser que rau en |’ ocupacié dels orbitals d respecte del
TiO, [51].

L’oxid de ferro, en la seva fase a (0-Fe,0; o hematia), és representatiu dels pocs
sistemes d’oxids metal-lics que tenen una gran absorcid en I'espectre visible. L’absorcié
visible fa del Fe,0O; un material molt atractiu per a PEC i altres aplicacions.
Desafortunadament, Fe,0; sovint mostra rendiments PEC molt baixos [52, 53],
principalment degut els temps de vida tant curts dels portadors de carrega causats per I'alta

densitat de defectes i trampes [54, 26].
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L’oxid de titani com a material de referéencia.

L'oxid de titani és el material per excel-lencia en fotocatalisi. Aixd és degut
principalment a la seva gran estabilitat en tot tipus de medis i a la gran varietat de rutes de
sintesi que es poden utilitzar per a la seva obtencioé (sol-gel [55-81], hidrotermal [82-90],
solvotermal [91-95], oxidacid directa [96-100], deposicid quimica en fase vapor [101-105],
deposicid fisica en fase vapor [106-108], electrodeposicié [109, 110], métode sonoquimic
[111-122], anoditzacié [123-151], etc).

A la naturalesa el podem trobar en diverses formes: rutil (estructura tetragonal),
anatasa (estructura tetragonal) i brookita (estructura ortorombica). La més comu i estable
de les estructures és la rutil, i 'anatasa i la brookita es converteixen en ruatil mitjangant
temperatura. Totes tres fases contenen sis titanis coordinats (figura 1.6).

De les tres formes en que es pot trobar I'oxid de titani, només dos, I'anatasa i el
rutil, tenen aplicacions en fotocatalisis. En general, I'anatasa és considerada molt més
fotoactiva que no pas el rutil [152-154], mentre que una barreja d’ambdues fases, com en el
cas del Degussa P25, sembla repercutir en una major activitat [155-161]. Tot i aixi, no és
gens senzill correlacionar de manera fiable la estructura i la fotoactivitat del TiO,, ja que les
propietats fisiques solides sovint afecten unes a les altres. Per exemple, i com veurem en

capitols posteriors, la mida del domini cristal-lografic en el cas de I'anatasa és sempre

rutil anatasa brookita

Figura 1.6 Les tres fases en las que es pot trobar a la naturalesa I’oxid de titani: rutil, anatasa i brookita.




inferior que el ratil. A més a més, recentment hi hagut certa controvéersia entre diferents
grups d’investigacié sobre el substrat utilitzat per a I'avaluacid de [Iactivitat del
fotocatalitzador [162-164].

L'any 1942, Earle, va publicar un article on demostrava que el TiO,, tant anatasa
com rutil, sén semiconductors de tipus n quan estan en forma de pols i que la conductivitat
disminueix en augmentar la pressid parcial d’oxigen a temperatures per sobre de 600°C
[165]. Aquest efecte de I’O, es va explicar en base a un equilibri que involucra I'alliberacié
d’0, de la xarxa.

Pel que fa a les propietats optiques, les fases anatasa i ratil també presenten certes
diferéncies. La principal és I'’energia de banda prohibida, 3.2 eV per a I'anatasa i 3.0 eV per
el ratil. El principal mecanisme d’absorcié de Illum en semiconductors purs sén les
transicions directes d’electrons entre les bandes de valéncia i de conduccié. Aquesta
absorcié és especialment baixa en semiconductors indirectes, com ara el TiO,, on la
transmissié directa d’electrons entre el centre de les bandes estan prohibides per la
simetria de la xarxa cristal-lina. Braginsky and Shlover van mostra la millora en I'absorcié de
llum en petits cristallets de TiO, degut a transicions d’electrons directes sense conservacio
del moment a la interficie [166]. Aquest efecte es veu incrementat en interficies rugoses on
la participacié dels atoms superficials es major. Aquestes transicions a la interficie son
permeses degut a la gran densitat d’estats d’electrons a la banda de valéncia. Per tant, es
d’esperar una millora considerable en I'absorcid en nanoparticules de TiO,, aixi com en
semiconductros porosos i nanocristal-lins.

Totes aquestes propietats fan de I'0xid de titani el material de referéncia per
aplicacions en fotocatalisi i en particular com a fotoanode per a la produccié d’hidrogen

solar.
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Capitol 2

Oxid de titani nanoestructurat

En aquest capitol es presenta les diferents rutes de sintesi que es varen emprar en
I'obtencio d’oxid de titani nanoestructurat. En la primera part del capitol ens centrarem en
la sintesi d’oxid de titani per la via sol-gel. A la segona part, en I'anoditzacié de titani en dos
medis ben diferenciats i, finalment, a la tercera part en la sintesi de nanorods d’oxid de
titani per un procés hidrotermic. Es discutiran les propietats i les caracteristiques dels
materials obtinguts i s’avaluaran els avantatges i inconvenients de cadascun d’ells. També
s’avaluara el rendiment fotoelectroquimic dels materials i finalment es discutira sobre les
limitacions d’aquests i les millores que es poden implementar mitjangant I'enginyeria de
materials.
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2.1 Sintesi Sol-gel

El procés sol-gel és un metode molt versatil per a la fabricacié de materials
avangats, com les ceramiques i els hibrids organics-inorganics [1]. En aquest procés quimic,
el “sol” evoluciona cap la formacié d’un sistema difasic gelatinds que conté una fase solida i
una de liquida. Utilitzant el procés sol-gel, és possible fabricar materials avancats en una
amplia varietat de formes: pols ultrafins o esférics, recobriments de capa fina, fibres,
materials porosos o densos, i materials de aerogel molt pords. Una visid general dels
diversos processos sol-gel s il-lustra a la figura 2.1.

Els alcoxids sén precursors quimics adients per a la sintesis sol-gel, ja que
reaccionen facilment amb [I'aigua. Els alcoxids metal-lics sén cadenes organiques
(tipicament alcohols, R-OH), on un metall, M, substitueix I’hidrogen H del grup hidroxil (R-O-
M).

En un procés tipic sol-gel, el precursor se sotmet a una série de reaccions d’hidrolisi i
polimeritzacid per formar una suspensié col-loidal. El tractament posterior de la fase “sol”

fa possible la creacié de materials en diferents formes.
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Figura 2.1 Esquema dels diferents processos del sol-gel.
La reaccié d’hidrolisi consisteix en I'atac nucleofilic de I'aigua sobre els atoms

metal-lics que resulta en la substitucié d’uns dels radicals organics per un i6 hidroxil (eq. 1),

M(OR) +H,0—(OR)  M(OH)+R—OH (1)

n-1
Depenen de la quantitat d’aigua i catalitzador presents, la hidrolisis pot esdevenir completa,
de manera que tots els radicals organics queden reemplagats per grups OH, de la seglient
manera:

M(OR) +n-H,0—(OR) _ M(OH) +nR—OH  (2)

e
Qualsevol especie intermédia seria considerada el resultat d’un hidrolisis parcial. Dues
molecules parcialment hidrolitzades poden enllagar-se per la via de I'olificaicié (eliminacid

preferencial de I'aigua, eq. 3) o oxalacid (eliminacié preferencial de I'alcohol, eq. 4),

2(OR) _ M(OH)—(OR) ,M—-0-M(OR)  +H,0 (3)

n-1

M(OH)(OR)_ , +M(OR) —(OR) ,M—-0O-M(OR)  +R—OH (4)

Aquest procés de condensacié en forma de xarxes 1,2 o 3-dimensionals acompanyat de la
produccioé d’espécies H-O-H i R-O-H s’anomena polimeritzacid.
Un cop finalitzat el procés de polimeritzacié, el tractament posterior sera el que

determinara les caracteristiques finals del material. La gelificacié del “sol” donara lloc a
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xarxes tridimensionals altament poroses, la precipitacié permetra obtenir particules

uniformes, etc.

Sintesis TiO, sol-gel.

En el cas particular que ens ocupa, s’ha escollit I'isopropoxid de titani
(Ti[OCH(CH3),]4) com a precursor metal-lic. Tipicament, a una solucié 0.5M d’isopropoxid
de titani en isopropanol s’afegeix aigua, préviament acidificada amb HNO; i fixada a un PH
3, mentre es manté I’agitacio. La composicio final dels constituents es va fixar per a satisfer
la relaciéo molar [Ti]:[HNOs]:[H,0] = 1:1:100. Nagpal et al. [2] mostra que el principal factor
en la influéncia sobre la mida de particula en la sintesi sol-gel és 'efecte de la concentracié
d’aigua. Un augment en la concentracio inicial d’aigua te com a resultat una major velocitat
de nucleacio, i per tant, una reduccié en la mida de particula promig. En base a aquest
treball, varem optar per una relacié [H,0]/[Ti] de 100. El resultat final és un “sol”
blanquinds, el qual es deixa agitar durant 24 hores per assolir una hidrolisis completa.
Posteriorment, es filtra i neteja diverses vegades amb aigua doblement desionitzada amb
I'objectiu d’eliminar el maxim d’organic possible. La pasta humida resultant es deixa assecar
durant 24h a uns 50 6 60 °C i es procedeix a realitzar el tractament térmic per a la

cristal-litzacié final del nostre material.

Caracteritzacio estructural.

Amb |'objectiu de determinar la temperatura adequada per a obtenir la fase
anatasa en el nostre material, varem sotmetre a la pols de TiO, a un tractament térmic a
diferents temperatures (400, 500, 600, 700°C) durant 5 hores sota una atmosfera d’oxigen
pur. A la figura 2.2 es mostra |'evolucié en temperatura dels espectres de difraccié de raigs
X (XRD) i els patrons de difraccio de les diferents fases en que podem trobar el TiO,. A 400°C
ja es pot apreciar un cert grau de cristal-litzacid, tot i que consisteix en una barreja de la
fase anatasa i la fase brookita. A la temperatura de 500°C aconseguim fer desapareixer la
fase brookita i tenir exclusivament la fase anatasa. La fase rutil comenca a aparéixer

lleugerament a la temperatura de 600°C i a 700°C és equiparable
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Figura 2.2 Espectre de XRD de les mostres tractades a diferents temperatures

a la fase anatasa. Aquesta conversioé de la fase anatasa a la fase rutil amb la temperatura ve,
alhora, acompanyada d’un estretament dels pics de difraccié.

A la taula 2.1 estan recollides les dades corresponents a la ratio entre les
concentracions de les diferents fases cristal-lografiques en que pot apareixer el TiOzm i
I’estimacié de la mida del domini cristal-lografic d’aquestes fases. Com es pot apreciar, la
mida del domini cristal-lografic de la fase anatasa augmenta amb la temperatura i és la fase
ratil la que presenta un major grau de cristal-litzacid fins hi tot des de el moment de la seva

aparicio a partir dels 600°C.

TAULA 2.1: Composici6 de fase @ i mida domini cristal-li ? de les mostres
de TiO; en funcid de la temperatura.

Mida domini cristal-lografic

Composici6 (diametre en nm)
de fase
Anatasa Brookita Rutil
Ti0,-400 B/A (40 %) 14 15 -
TiO,-500 A (100 %) 23 - -
TiO,-600 R/A (20 %) 47 - 80
TiO, 700 R/A (75%) 55 - 110

) Apeéndix A: Calcul de la ratio entre fases cristal-lografiques.
@ Apéndix A: Calcul de la mida de gra (férmula de Scherrer).
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Figura 2.3 a) HRTEM de la mostra tractada a 500°C. FFT del nanocristall (quadrat verd) i b) HRTEM de la xarxa.

Per a corroborar la mida del domini cristal-lografic i la porositat de les mostres
varem estudiar mitjangant microscopia electronica de transmissié d’alta resolucié (HRTEM)
la mostra tractada a 500°C. A la figura 2.3a es pot observar com la mida del domini
cristal-lografic esta en concordanga amb la determinada mitjangant XRD. A més a més, un
analisi més acurat mitjangant la transformada de Fourier de la regié seleccionada a la
imatge (verd) es van poder analitzar els plans i la distancia interplanar corresponents (taula
2.2), que corroboren que efectivament es tracta de la fase anatasa. Les mostres estan
constituides per grans aglomerats de particules amb una certa porositat (figura 2.3b) que i

confereixen una gran superficie activa.

TAULA 2.2
PLANS ATOMICS | DISTANCIES
INTERPLANARS DETERMINADES PER FFT.

TiO,
Distancia Pla
interplanar
(nm)
0.3478
Anatase 0.3500 (101)
0.3471
0.3475
0.2338

Anatase (004)
0.2388

Fase




Caracteritzacio optica.

Per a caracteritzar opticament el nostre material es varen obtenir els espectres de
reflectancia difosa (figura 2.4) de les mostres tractades a 500, 600 i 700°C (la mostra a
400°C no es mostra degut a la seva baixa cristal-linitat). Mitjangant I'analisi d’aquest
espectres es poden determinar, en primer grau d’aproximacio, I'energia de la banda
prohibida extrapolant el pendent de la banda d’absorcié fins a la intersecci6 amb I'eix
d’energies (o I'equivalent en longituds d’ona). Les energies estimades d’aquesta manera
s’ajusten a les reportades a la literatura [3, 4]. Per al cas de mostra tractada a 500°C, la qual
és purament anatasa, es va estimar una energia aproximada de ~ 3.25 eV (~ 382 nm). A les
mostres on la fase ratil comencava a apareixer (600 i 700°C) es pot apreciar facilment un
desplagament cap el blau degut a la contribucié de la menor banda d’energia (3.0eV) de la
fase rutil. De fet, en el cas de la mostra tractada a 600°C, es poden diferenciar clarament
ambdues contribucions, anatasa i rutil, en el canvi de pendent que es produeix a la banda
d’absorcid. D’aquests dos pendents es va estimar una energia de ~ 3.24 eV (anatasa) i ~
3.06 eV (rutil). Finalment, a la mostra tractada a 700°C només es pot apreciar la contribucio

de la fase rutil (~ 3.02 eV).
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Figura 2.4 UV-vis DRS de les mostres tractades a 500, 600 i 700°C.
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Mesures fotoelectroquimiques (PEC).

Per a la preparacid dels electrodes a patir de la pols de TiO, resultant de la sintesi
sol-gel varem escollir la deposicié mitjancant I'aerografia. L'aerografia és una tecnica
d’obtencio de recobriments en la qual es fa servir una pistola a pressié anomenada aerograf
(figura 2.5), el funcionament de la qual consisteix en la polvoritzacié de la pintura
mitjangant aire comprimit. En el nostre cas particular, la pintura consisteix en una suspensio
de les pols de TiO, en etanol. Aquesta és aerografiada sobre un substrat de vidre amb un
recobriment transparent i conductor d’oxid d’estany fluorat (FTO). Aquest substrat s’ha de
mantenir a una certa temperatura (~ 100°C) per tal d’evaporar rapidament I'etanol i aixi
evitar la formacié “d’aiglies”. La temperatura tampoc pot ser gaire elevada per evitar
I’evaporacié de I'etanol abans d’arribar al substrat, impossibilitant la deposicié del material.

Els substrats de FTO es varen tallar per a obtenir rectangles de 1 x 2.5 cm (figura
2.5) amb I'objectiu de fer un diposit de 1 cm® d’areai protegint amb cinta adhesiva la resta
per a poder realitzar el contacte electric. Per a la suspensio es van utilitzar 25-100 mg de
pols de TiO, en 20 ml d’etanol per obtenir dos gruixos de capes diferents (figura 2.5). El
gruix de les capes es determina mitjangant perfilometria. Posteriorment, els electrodes es
van sotmetre a un tractament térmic a 200°C per tal de millorar el contacte eléctric entre la
capa i el substrat conductor i per a eliminar les possibles restes d’etanol.

Les propietats fotoelectroquimiques de la mostra tractada a 500°C es varen

determinar amb el procediment descrit a I'apendix B. A la figura 2.6 hem representat

Suspensid
en etanol

Substrat
FTO

Calefactor
1000C

Figura 2.5 Esquema del muntatge experimental per a la deposicié per aerografia i imatge de dues mostres
aerografiades amb diferents gruixos de capa.
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Figura 2.6 Mesures PEC per a dues mostres aerografiades amb dos gruixos diferents (3 i 8 um) en un electrolit
de NaOH 1M i sota una il-luminacié solar simulada de 100 mW/cm?.

I'eficiencia obtinguda per a dos gruixos diferents sota les mateixes condicions
d’il-luminacid. El primer que caldria destacar és la baixissima eficiencia que obtenim en
ambdues mostres, amb un maxim de 0.006% per a la mostra més prima. De fet, per a la
mostra més gruixuda és pot considerar una eficiéncia practicament zero. El motiu pel qual
varem obtenir tals eficiéncies radica precisament en la rad per la que la capa més gruixuda
presenta unes prestacions molt inferiors a la capa més prima.

El transport d’electrons en semiconductors mesoporosos és un dels factors
principals que determinen la seva eficiéncia [5]. En el cas de cel-les PEC el parell creat en
incidir radiacié amb la suficient energia (> E,) té una probabilitat no nul-la de recombinar
abans de poder col-lectar 'electré en el substrat conductor. Aquesta probabilitat es pot
entendre, també, com una longitud de difusio (la longitud promig que recorre un electré en
el si d’'un semiconductor abans de recombinar). En el cas de la configuracié de cel-la PEC,
quan generem un parell electré-forat, I'electré és arrossegat pel camp eléctric aplicat cap el
substrat conductor. Per a que aix0 passi, I'electrd ha de recérrer la xarxa policristal-lina de
TiO,. En primera aproximacid, es pot considerar que els parells es creen en la seva totalitat
a la superficie de la capa de TiO,, ja que podem considerar que I'absorcié de llum en un
semiconductor té lloc en les primeres desenes de nanometres de la superficie (figura 2.7).
Aixi doncs, I'electré ha de recdrrer la totalitat de la capa abans de ser col-lectat. Per tant, i

donat que les caracteristiques del nostre material (porositat i policristal-linitat) limiten la




Oxid de titani nanoestructurat

Figura 2.7 Percolacié dels electrons en un eléctrode de pols de TiO, sobre un substrat de FTO en una
configuracié de cel-la PEC.

difusid dels electrons [6, 7], un gruix excessiu de la capa redunda en una pobre percolacié
dels electrons a través de la xarxa. Per altra banda, una capa massa prima pot limitar en
gran mesura la superficie activa disponible. Aixi doncs, cal arribar a un compromis entre

ambdues limitacions.




2.2 Anoditzacio de titani

Com varem poder comprovar en l'apartat anterior, la sintesi sol-gel permet
I'obtencid de materials d’oxid de titani amb una gran superficie efectiva gracies al seu
caracter poros. Per altra banda, degut a la policristal-linitat del material i I'aleatorietat dels
camins de conduccid, els parells electré-forat generats a la superficie en incidir radiacié
tenen una gran probabilitat de recombinar. Aixd0 sumat a que el contacte entre la pols
dipositada i el substrat conductor no és prou eficient, redunda en una lenta percolacié
d’electrons a través de la xarxa i una pobre col-leccié d’aquests en el substrat conductor
gue suporta el material. Aixi doncs, ens calen materials en els que puguem controlar la seva
morfologia i reduir la recombinacid, proporcionant uns bons camins de conduccié i eficient
extraccid d’electrons a través dels contactes.

L'anoditzacio de titani és un procés de passivacio electrolitica molt utilitzat a la
industria per augmentar el gruix de la capa natural d’oxid que es forma a la superficie del
titani, ja que augmenta la resisténcia a la corrosié i al desgast. També s’utilitza molt com a

element decoratiu, ja que depenent del gruix de la capa d’oxid formada es pot obtenir una
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Figura 2.8 Publicacions anuals relacionades amb nanotubs de titani sintetitzats per oxidacié anodica (Font:
Scopus)

gran gama de colors. Aixo es degut a la interferéncia que es produeix entre la llum que es
reflexa a la superficie de I'0xid i la llum que ha travessat aquesta capa i és reflectida pel
metall subjacent.

Tot i que I'anoditzacié de titani és una técnica coneguda i emprada des de fa
decades a la industria, no va ser fins que Gong et al [8] publicaren el seu article sobre
'obtencié de nanotubs d’oxid de titani per oxidacid anodica, que aquest metode va
focalitzar I’atencié de molts grups de recerca. Des d’aleshores, aquest camp de recerca ha
mostrat tenir aplicacions potencials en camps tan diversos com el de sensor de gasos [9],
fotovoltaics [10, 11], hidrogen solar [12, 13] i fotoreduccié de CO, [14, 15]. Encara que els
primers nanotubs d’oxid de titani sintetitzats utilitzant electrolits aquosos tenien parets
desordenades i en el millor dels casos, capes amb un gruix d’uns pocs nanometres [16], la
innovacié introduida per Macak et al. [17-19] per a millorar la morfologia dels nanotubs tot
utilitzant electrolits neutrals i no aquosos va permetre el creixement de nanomaterials 1-
dimensionals de TiO, més ordenats i llargs. Des de llavors, el nombre de publicacions en
aquest tema va incrementar exponencialment (figura 2.8).

En general, en I'anoditzacié, una de les principals variables és precisament
I'electrolit utilitzat. En el cas particular de I'anoditzacié de titani la preséncia de I'anié fluor
(F') es fa imprescindible ja que per a la obtenciéd de nanoestructures no només intervé la

oxidacié del titani si no que cal un agent corrosiu que ataqui aquest oxid. Els processos




Ti

Figura 2.9 Esquema del procés d’anoditzacié en medis fluorats

responsables per a la formacié de nanotubs de TiO, semblen ser els mateixos que per al cas
de I'alimina [20-23]. Els processos claus son els seglents (figura 2.9): (1) El creixement
d’oxid a la superficie del metall es produeix a causa de la interaccié d’aquest amb ions 0%
OH'. Després de la formacio inicial d’una capa d’oxid, aquests ions migren a través de la
capa d’oxid fins assolir la interficie metall-6xid on reaccionen amb el metall [24]. (2)
Migracid dels ions metal-lics (Ti+4) des de el metall capa la interficie metall-oxid; els cations
Ti** serien expulsats de la interficie metall-oxid ,sota I'aplicacié d’'un camp eléctric, cap a la
I'interficie oxid-electrolit . (3) Dissolucié assistida pel camp electric de I'0oxid a la interficie
oxid-electrolit [22, 24]. A causa del camp eléectric aplicat I'enllag Ti-O pateix una gran
polaritzacié i és debilita, facilitant la dissolucié dels cations metal-lics. Els cations Ti** es
dissolen a I'electrolit, i els anions 0% lliures migren cap a la interficie metall-oxid, veure
procés (1), per a interaccionar amb el metall [25, 26]. (4) La dissolucié quimica de I'oxid per
I'electrolit també te lloc durant I'anoditzacid. Aquest dissolucié quimica juga un rol molt
important en la formacié de nanotubs. Les reaccions resultants de I'oxidacié anddica de
titani poden ser resumides en:
2H,0 -0, +4e” +4H" (1)
Ti+0, > Tio, (2)
TiO, + 6F +4H" —TiF™ +2H,0 (3)

En els estats inicials del procés d’anoditzacié domina I'oxidacié del titani (eq. 1 i 2), tot
formant la primera capa d’oxid. Immediatament, I'0xid comenca a dissoldre’s (eq. 3)

formant els primers petits forats. Aquests actuen com a centres de formacié de porus, que
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Figura 2.10 Esquema de la dependéncia de I'acidesa i la velocitat de dissolucié al llarg d’un nanotub.

després s’escamparan uniformement sobre la superficie. El creixement dels porus es
produeix a causa del moviment cap l'interior de la capa d’oxid (capa barrera) a causa dels
processos (1)-(3) [25, 27]. La ratio de creixement de I'0xid a la interficie metall-oxid i la ratio
de dissolucio d’oxid a la interficie forat-electrolit, finalment, esdevenen iguals.

Finalment, un altre factor determinant per a la formacié de la estructura en forma
de nanotubs és |'acidesa del medi (figura 2.10). A priori, no hi ha cap motiu per pensar que
el procés de dissolucid de I'0xid ha de tenir lloc en forma de porus o tubs. La velocitat de
dissolucié de I'0xid de titani depén en gran mesura de l'acidesa del medi. De la reaccid
d’oxidaci6 del titani (eq. 1 i 2) se’n deriva la formacié de ions H', els quals migren cap el
contra eléctrode arrossegats pel camp eléctric aplicat. Tot i aixi, localment es produeix un
augment de l'acidesa just a la part més profunda del tub i que disminueix gradualment a
mida que ens allunyem (figura 2.9). Aquest gradient de pH al llarg de la cavitat del tub, te
com a conseqliencia un gradient en la velocitat de dissolucié de d’oxid. Com que la major
velocitat de dissolucié es produeix justament a la part més profunda del tub déna lloc a la
formacié d’aquesta particular estructura.

De entre tots els electrolits organics emprats per a obtenir nanotubs més llargs i
amb parets més definides [28-33], varem escollir per al nostre treball, el dimetil sulfoxid
(DMSO)[34] i I'etilenglicol (EG) [35], amb acid fluorhidric (HF) i fluorur d’amoni (NH,F) com a
font de fluorurs, respectivament. Tot i tractar-se del mateix procés de sintesi (només
canviant I'electrolit), els materials que s’obtenen presenten una morfologia completament
diferent. En el cas de I'anoditzacié amb I'electrolit de DMSO s’obté un bosc de nanotubs

perfectament definits i independents (figura 2.11a). Per contra, amb EG, els nanotubs estan
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Figura 2.11 a) Iﬁtge de FESEM dels nanotubs anoditzats en un electrolit de DMSO i HF i b) en unde EG i NH‘;F

enganxats paret amb paret formant una capa relativament uniforme i ordenada (figura
2.11b). La gran diferencia entre ambdues morfologies rau en el fet que I'anoditzacié en EG
és fa amb NH4F com a font de fluorurs, i per tant, el procés de dissolucié de I'oxid de titani
es produeix en gran mesura en el fons dels tubs, on es produeix I'oxidacio del titani i la
conseqiient generacié de protons H' . D’altra banda, en I'electrolit de DMSO, la font de
fluorurs és I'HF, i per tant, intrinsecament acid. Aixi doncs, tot i que la ratio de dissolucié al
fons dels tubs segueix sent la més elevada, a les parets també s’hi produeix una certa
dissolucié que acaba per separar els nanotubs.

Aquesta diversitat en la morfologia també resulta en una gran diferéncia en les
seves propietats. En els dos apartats seglients, veurem amb més detalls les caracteristiques,

els avantatges i inconvenients que presenten aquests dos materials.
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2.2.1 Electrolit d’etilenglicol i fluorur d’amoni.

Nanotubs de TiO, altament ordenats es varen preparar per oxidacié anddica de
l[amines de titani (Sigma-Aldrich, 0.25 mm de gruix, 99.7%) en una cel-la de dos eléctrodes
(Apéndix B), amb una malla de plati com a contraeléctrode. L’electrolit consistia en una
solucié 0.25% en pes de fluorur d’amoni (NH4F Fluka, 98%) en etilenglicol (EG Fluka, 99.5%).
El procés d’anoditzacid es va dur a terme en tres etapes:

1) Un primer procés d’anoditzacié a 40 V amb una rampa de 5V/min seguida d’una
sonicacio de la mostra amb I'objectiu d’eliminar la capa anoditzada.

2) Amb el mateix electrolit utilitzat en la primera etapa, un nou procés d’anoditzacio
a 40V durant 16-20h seguit d’un despreniment de la membrana anoditzada.

3) Finalment, una anoditzacid curta de 1h a 40V amb el mateix electrolit. La mostra
resultant es va netejar en etanol i aigua successives vegades per a eliminar
totalment I'electrolit romanent.

Per a les etapes 2 i 3, els 40V es varen aplicar de manera instantania a l'inicia de
I’'anoditzacié. El corrent d’anoditzacié es va registrar de manera continua utilitzant un
multimetre digital (Agilent 34401A). Després del procés d’anoditzacié es van sotmetre les

mostres a un tractament térmic a 500°C durant 5h sota una atmosfera d’oxigen.

Caracteritzacio estructural.

La primera etapa d’anoditzacio tenia per objecte la neteja i el polit de la lamina de
titani. La segona etapa, que consisteix en una llarga anoditzacid, resulta en la formacié
d’'una membrana de varies desenes de micres (figura 2.12a), la qual es desprengué de
manera espontania després de deixar-la assecar degut a I'estrés mecanic existent entre la
membrana i el substrat de titani. Aquesta membrana estava formada per nanotubs tancats
en el seu extrem i enganxats paret amb paret (figura 2.12b-c). A la figura 2.12d es poden
observar uns petits clotets en forma concava a la superficie exposada del substrat de titani,
que coincideixen amb la forma convexa dels extrems tancats dels nanotubs. En algunes

zones localitzades, es pot observar com els clotets estan ordenats en
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Figura 2.12 a) Imatges FESEM de la seccid transversal de la membrana obtinguda després de la segona etapa
d’anoditzacio, b) i c) vista superior i inferior de la membrana, d) imatge FESEM i 3D AFM (requadre) de la
superficie exposada de la lamina de titani després de la segona etapa, e) i f) visio zenital de I'estructura formada
després de I'dltima etapa.

I'estructura hexagonal compacta (figura 2.12d, requadre). Aquesta estructura hexagonal
compacta marcada a la superficie del titani, s’utilitza com a plantilla per al creixement de
nanotubs a la tercera, i Ultima, etapa .Aquest procés d’auto ordenacio té com a resultat una
estructura amb un alt grau d’ordenacid a escales relativament grans (diverses micres) i un
gruix de aproximadament 3-4 um (figura 2.12e-f). El rang de diametres dels nanotubs estan

entre els 70 i 80 nm amb un gruix de paret d’'uns 40 nm. Tot i que I'estructura tubular es
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Figura 2.13 Imatges de AFM de les mostres després del tractament térmica en atmosfera d’oxigen.
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Figura 2.14 a) Espectre XRD després del tractament térmica a 500°C durant 5h en atmosfera d’oxigen i b)
espectre XRD d’una mostra sense tractament termic.

preserva fins hi tot després del tractament térmic sota I'atmosfera d’oxigen (figura 2.13a),
les imatges de AFM? revelen que com a resultat del procés de cristal-litzacié i la
conseqlient reordenacié atomica, la superficie esdevé més rugosa i les parets més
gruixudes (figura 2.13b). La caracteritzacié estructural feta amb XRD mostra que les capes
anoditzades eren amorfes sense el tractament térmic pertinent i només apareixien uns pics
pertanyents al substrat de titani (figura 2.14b). Després del tractament termic a 500°C en
atmosfera d’oxigen durant 5h, I'estructura amorfa de les mostres es va transformar en una
barreja de les fases anatasa i rutil (figura 2.14a). La mida del domini cristal-lografic obtingut
mitjangant
la férmula de Scherrer és d’'uns 60 nm, si fa no fa el gruix de les parets dels nanotubs. Els
pics del substrat de titani encara apareixen, degut a la penetracid dels raigs X en una capa
tan prima i tant porosa.

Amb I'objectiu de determinar I'origen d’aquesta composicio de fases, es varen dur
a terme mesures difraccié de raigs X en incidéncia rasant (GAXRD). La figura 2.15a mostra la
dependencia de la intensitat dels pics principals de I'anatasa (101) i del ratil (110) en funcié
de I'angle incident de la radiacié sobre la mostra. A angles incidents molt baixos, entre 0i 1
graus, el pic de I'anatasa comenca a créixer fins que assoleix una intensitat maxima al
voltant dels 2 graus d’incidéncia. En aquest precis moment, la fase rutil comenga a

apareixer. Aquesta tendéencia suggeria que les nostres mostres consistien en una capa de

() Apéndix A: Microscopia de forces atomiques.
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Figura 2.15 Intensitat dels pics principals de I'anatasa i del rutil en funcié de I'angle d’incidencia de la radiacid
sobre la mostra.
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Figura 2.16 (1) Imatge d’"HRTEM de la zona de transicid entre la capa de nanotubs i el substrat.. (2) Zoom de la
zona dels nanotubs (3) Imatge de difraccié del substrat indexada amb els plans de rutil (4) Imatge de difraccio

nanotubs d’oxid de titani amb la fase anatasa (capa anoditzada), a sobre d’una capa de rutil
formada durant el tractament térmic (figura 2.15b). Per a confirmar aquesta estructura en
capes es van realitzar observacions TEM, per tal de desestimar una possible barreja de

fases. A la figura 2.16 es pot observar la imatge de TEM realitzada just al a interfase entre la
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capa de nanotubs i el substrat (figura 2.16-1). Les imatges de difraccio fetes a les zones
d’interés confirmen que, efectivament, la capa de nanotubs esta cristal-litzada en la fase
anatasa mentre que el substrat ho esta en fase rutil (figura 2.16-3 i 2.16-4). Es ben conegut,
que una barreja de les fases anatasa i rutil, formant una heteroestructura, millora I'activitat
fotocatalitica del TiO, [36]. Tal com es mostra a la figura 2.15c, les bandes de TiO, ratil estan
situades entre les bandes de la fase anatasa. Aquesta disposicié especifica de les bandes
facilita la transferéncia dels electrons foto excitats des de I'anatasa cap al ratil, bloquejant

la seva retrodifusio i la seva recombinacio [37].

Caracteritzacio optica

L'espectre de reflectancia difosa de la mostra tractada a 500°C en atmosfera
d’oxigen es mostra a la figura 2.17. Com a referencia, s’Tha comparat amb I'espectre
obtingut amb I'0xid de titani sintetitzat per la via sol-gel i calcinat en els mateixes
condicions. Com es pot veure, tot i tenir la mateixa fase (anatasa), els nanotubs de TiO,
presenten un cert desplagcament cap el roig en la seva absorcié. Aquesta millora en

I’'absorcid pot tenir dues explicacions:

1) Com varem veure en la caracteritzacido estructural, els nanotubs
anoditzats estan formats per una capa d’anatasa superposada a sobre
d’una de rutil. Donat que el gruix de la capa d’anatasa és de tan sols
unes poques micres i el seu caracter altament porés, podria donar-se el
fet que no tota la llum fos absorbida per aquesta primera capa i que
part d’ella finalment fos absorbida per la capa de rutil. Aquesta
contribucid en I'absorbancia de la capa de rutil donaria lloc a un
desplagament cap el roig (recordar que la banda prohibida del rutil és
menor que la de I'anatasa).

2) La porositat de I'estructura ordenada dels nanotubs permet als fotons

incidents ser absorbits amb major efectivitat que en el cas d’'un material pla [38],
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Figura 2.17 UV-vis DRS de les mostres de TiO, sol-gel i EG nanotubs calcinades a 500°C

degut a la dispersio optica que té lloc quan el periode de desplagament dels porus i

la longitud d’ona de la llum tenen valors comparables [39].

En qualsevol cas, la particular estructura que proporciona la sintesi de nanotubs de
titani per anoditzacié estén la finestra d’absorcié de llum més enlla de la que

intrinsecament es pot obtenir per a la fase anatasa.

Mesures fotoelectroquimiques (PEC)

A diferéncia de la sintesi per la via sol-gel, en el cas de I'anoditzacié de nanotubs no
cal cap mena de manipulacié extra per a la obtencid del dispositiu. El propi substrat de
titani fa la funcié de material de contacte per a les connexions electriques (figura 2.18). A la
figura 2.19 hem representat I'eficiencia obtinguda pels nanotubs (apéndix A) i la obtinguda
per la via sol-gel com a referencia. La diferéncia entre ambdues és d’un ordre de magnitud.
Aquesta diferéncia tan gran no pot ser deguda només a un efecte de superficie. Es facil
determinar, de manera geomeétrica, que el factor de rugositat de les mostres anoditzades,
tot i ser relativament elevat, esta molt limitat pel fet que la capa només té un gruix d’unes

poques micres.
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Figura 2.19 Eficiencia de fotoconversié de nanotubs de TiO, i sol-gel TiO, sota llum solar simulada amb una
intensitat de 100 mW/cm?.

Efectivament, si considerem que idealment les capes de nanotubs consisteixen en
forats cilindrics perfectament equiespaiats amb un diametre constant (figura 2.20), és facil
deduir que el factor de rugositat d’aquest tipus de mostres ve donat per la seglient

expressio:

_ 2zdl

-2 o

S

, on d és el diametre estimat dels forats, L la longitud dels tubs (gruix de la capa) i D la
distancia entre els centres de dos forats. Amb un diametre de 90 nm, un gruix de capa de 4
micres i una distancia de 140 nm estimats de les imatges de AFM obtenim un factor de
rugositat de S = 66 (es a dir, 66 m’ per cada m’ de superficie plana). En canvi, la superficie
activa en el cas de la sintesi sol-gel és d’uns 20 mz/g, estimada per BET™. Per a poder
comparar, es va determinar els grams de material dipositat sobre un ¢cm’. De 1.5 mg de TiO,
dipositats sobre 1 cm’ resulta un factor de rugositat d’aproximadament 300. Tot i la
subestimacio del factor de rugositat dels nanotubs degut a que evidentment les parets dels
tubs no sén completament planes i la sobreestimacié en el cas de la pols de TiO,, on no tota

la superficie esta exposada i la tecnica BET, per defecte, sobreestima les superficies [40, 41],

" Apéndix A: Superficie especifica BET.




Figura 2.20 Esquema idealitzat d’una matriu de nanotubs amb els parametres caracteristics. D: distancia entre
tubs; d: diametre d’un tub i L: longitud dels tubs o gruix de la capa.

ens permet afirmar que en els millor dels casos la superficie efectiva de les pols de TiO, és
major que la dels nanotubs. Aixi doncs, podem descartar el factor superficie com justificacid
de la diferencia d’eficiéncia entre nanotubs i sol-gel.

Un altre factor a tenir en compte és, com hem vist en |'apartat de la caracteritzacid
optica, la finestra d’absorcié. Per la particular configuracié obtinguda mitjangant
I’'anoditzacid de titani, la finestra d’absorcid s’estén cap el vermell respecte a la sintesi sol-
gel. Tot i aixi, no és suficient per a justificar el factor 10 de millora obtingut en la eficiéncia.

Un altre aspecte que hem millorat respecte a la sintesi sol-gel és el cami de
percolacié dels electrons a través dels materials. Es evident que I'estructura tubular, a
diferencia de I'estructura porosa de les pols de TiO,, proporciona un cami de conduccié ben
definit, que sumat al major grau de cristal-litzacid que obtenim en el cas dels nanotubs
resulta en una menor probabilitat de recombinacié dels electrons i per tant, una major

eficiéncia en la col-leccié d’aquests.
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2.2.2 Electrolit de dimetil sulfoxid i acid fluorhidric.

Nanotubs de TiO, amb una gran relacié d’aspecte es varen sintetitzar per oxidacio
anodica de lamines de titani (Sigma-Aldrich, 0.25 mm de gruix, 99.7%) en una cel-la de dos
electrodes (Apéndix B), amb una malla de plati com a contraeléctrode. L’electrolit, en
aquest cas, consistia en una solucié al 2% de HF (40% Panreac) en dimetil sulfoxid (DMSO,
99.5% Sigma Aldrich) . A diferencia de I'anterior, el procés només té lloc en una sola etapa,
pero aixo si, molt més llarga. Aquesta, consisteix en I'aplicacié de 70V de manera immediata
al inici de I'anoditzacié. Per a determinar el gruix optim de la capa varem realitzar quatre
processos durant dos, tres, quatre i cinc dies d’anoditzacid. Un cop finalitzada I’'anoditzacid
les mostres es rentaven amb aigua diverses vegades per a retirar les restes d’electrolit.
Finalment, es sotmetia a les mostres a un tractament térmic per a cristal-litzar a 500°C

durant 5h sota un atmosfera d’oxigen.

Caracteritzacio estructural.

A la figura 2.18 es mostra una imatge zenital d’'una capa de nanotubs anoditzats
sense cap mena de tractament posterior. Com es pot apreciar, els nanotubs tenen
tendéncia a agrupar-se (figura 2.18 a) i estan formats per anelles superposades (figura 2.18
b). Per a determinar el temps d’anoditzacié optim varem dur a terme una serie

d’experiments amb diversos temps d’anoditzacié (2, 3,4 i 5 dies a 70V). A la figura 2.19

Figura 2.18 Imatge zenital de FESEM de nanotubs anoditzats en DMSO durant 72h i 70V.
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Figura 2.19 Imatges de SEM transversal de mostres amb diferents temps d’anoditzacié (2, 3, 4 i 5 dies) a 70 V en
DMSO amb 2% HF.

podem observar la seccié transversal de cadascuna de les mostres. Tot i que entre dos i tres
dies d’anoditzacié observem un augment en la longitud dels nanotubs, a partir de 4 dies els
nanotubs no només deixen de créixer si no que fins hi tot sén més curts. Aixo és degut a
que al cap d’un cert temps, la velocitat de creixement dels nanotubs i la velocitat d’atac dels
ions fluorurs queden compensades (entre els 3 i els 4 dies), fins que finalment el creixement
és fins hi tot inferior a I'atac (4-5 dies). Aleshores, el temps d’anoditzacié optim escollit va
ser de 72h a 70V.

L’estructura cristal-lina que s’obté de I’'anoditzacio sense cap mena de tractament
posterior és, com en el cas dels nanotubs anoditzats en EG, completament amorfa (figura
2.20a). Només després del tractament termic a 500°C en atmosfera d’oxigen aconseguim la

completa cristal-litzacié en fase anatasa (figura 2.20a). Aquest punt va ser confirmat
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Figura 2.20 A Espectre d’XRD de la mostra no tractada (a) i la mostra calcinada a 500°C en atmosfera d’oxigen (b)
juntament amb els corresponents patrons JCPDS de referéncia. B

mitjancant mesures d’HRTEM (figura 2.20b). La petita traga de rutil que s’observa en
'espectre de XRD té origen en la capa d’oxid de titani intermedia que es forma entre la
capa anoditzada i el substrat de titani, de la mateixa forma que en el cas de I'anoditzacié en
etilen glicol.

Tal com es pot apreciar a la figura 2.21 sembla ser que després del tractament
termic els nanotubs esdevenen molt rugosos. Una imatge més detallada tant de TEM (figura
2.21b) com de SEM d’alta resolucié (figura 2.21c) ens va permetre confirmar, no només el

seu caracter altament rugds, si no també, que els nanotubs estan formats per parets

policristal-lines.

Figura 2.21 a) Imatge de TEM d’un nanotub previament calcinat a 500°C en atmosfera d’oxigen. b) Zoom d’un
dels extrems del nanotub c) Imatge de SEM d’alta resolucié de les parets d’un nanotub formades per petits

cristallets de TiO,.




Com ja varem veure en l'apartat de sol-gel la policristal-linitat del TiO,, tot i ser
beneficiosa des de el punt de vista de la superficie activa, té com a contrapartida, que degut
a les barreres de gra la conductivitat del material empitjora i augmenta la probabilitat de
recombinacié de carregues. Aprofitant el fet que varem ser capagos d’obtenir nanotubs de
manera individual, es va dur a terme la caracteritzacio eléctrica d’un nanotub individual [42]
que va donar lloc a una publicacié (Nanotechnology. 21 445703, apendix C).

Els nanotubs individuals es varen connectar eléctricament en configuracié de dos i
quatre puntes sobre xips de silici amb una capa aillant d’oxid de silici i microeléctrodes de

Au/Ti/Ni (figura 2.22 a-b-c), utilitzant la técnica de litografia de feix d’ions focalitzats (FIB,
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¥ 4+ dades experimentals |potencial indirecte)
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Figura 2.22 a)) i b) Contacte a dos i quatre puntes d’un nanotub d’oxid de titani. c) Imatge de SEM del substrat de
silici amb els electrodes d’or. d) IdV d’un nanotub i la serva resisténcia.
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apendix A) basats en plati [43]. Les dimensions dels nanotubs contactats eren tipicament
d’uns 10 micrometres de llarg i uns 400nm de gruix. Mesures a dos i quatres puntes a
temperatura ambient revelaren |-V caracteristics lineals gairebé idéntics (figura 2.22d), el
que indica que (1) els nanotubs sén materials ohmics; (2) es varen formar contactes poc
resistius a la interfase nanotub-plati i, (3) I'efecte d’auto escalfament [44-46] era negligible
en el rang de corrents aplicat. Aquest resultat difereix dels observats previament amb altres
nanomaterials d’oxids metal-lics (i.e. SnO,, ZnO,...) [47, 48], ja que, en general, es troben
respostes rectificadores que s’atribueixen a la formacié de barreres Schottky entre
contactes metall-semiconductor.

Mesures DC a quatre puntes revelaren uns valors de resistivitat notablement
baixos, psa =1.09 £ 0.01 Q -cm. De fet, aquests valors sorprenentment baixos, sén d’uns
ordres de magnitud més baixos que els valors tipics per a capes policristal-lines de TiO,
anatasa (p = 10°-10" Q -cm) [49-51] reportats a la literatura, i completament comparables
als estimats per monocristalls d’anatasa (p = 1.5 Q - cm)[52].

Per a explicar aquesta sorprenent baixa resistivitat dels nanotubs de TiO, varem
barallar dues possibilitats. A la primera considerarem la particular nanoestructura dels tubs.
En general, els oxids metal-lics monocristal:-lins mostren una millor mobilitat dels portadors
de carrega que no pas, els seus homolegs policristal-lins [51]. D’altra banda, I'energia de
formacié de vacants d’oxigen, que actuen com donadors d’electrons i proporcionen
conductivitat de tipus n a la majoria dels oxids metal-lics [53], és significativament més
petita en nanocristalls que en materials més cristal-lins [54]. Aquest mecanisme, en general,
requereix 'alliberament dels ions d’oxigen a 'ambient a través de la seva superficie, i per
tant, aquesta ha d’estar exposada. Observacions amb microscopia d’electrons dels nostres
nanotubs de TiO, demostraren que gairebé el 100% dels nanocristalls que forment els
nanotubs estan exposat a I'ambient, ja sigui per la part interna o externa del tub (figura
2.21b). Com a conseqiiencia d’aixo, podem afirmar que la formacié de vacants d’oxigen era
significativament més probable que no pas en el cas de mostres en capa prima. Per tant, la
dificultat en la mobilitat que doéna el caracter policristal-li dels nanotubs, es veu
compensada per una major concentracié de portadors de carrega lliures. Per a validar, la

gran influéncia de la concentracid de vacants d’oxigen en les propietats eléctriques dels




nanotubs de TiO,, alguns dels dispositius varen ser exposats a una atmosfera pobre en
oxigen (flux d’argé amb un contingut d’oxigen de menys de 5 ppm) durant 10 hores a
temperatura ambient. Després del tractament es va observar una reduccié del valor de
resistivitat inicial del 4% (pa- =1.05 £ 0.01 Q -cm).

La segona hipotesi que contemplarem va ser el fet que en el procés d’anoditzacio
en electrolits on la font de fluorurs és I'HF, s’acostuma a observar un cert grau de
penetracié i contaminacié dels ions F [20]. Efectivament, a la figura 2.23, podem observar
I’espectre de XPS (apendix A) de varies mostres anoditzades en les mateixes condicions i
amb un tractament en oxigen a 500° per eliminar les possibles restes d’electrolit. Com es
pot apreciar, apareix una contribucié prou important corresponent a I'energia d’enllag del
nivell F1s. Tot i haver tractat les mostres en les mateixes condicions, veiem com el contingut
de fluorurs en cadascuna de les mostres és significativament diferent. També podem
apreciar com a mida que augmenta el contingut de fluor disminueix la concentracié
d’oxigen. Com alguns autors demostraren [55, 56] la preséncia d’ions fluor en el si de la
matriu de TiO, estimula I'aparicié de vacants d’oxigen provocant un efecte similar al de la
primera hipotesi.

Aixi doncs, probablement, sigui una combinacié d’ambdues, la particular

nanoestructura i la incorporacié de fluor, el que atorgui aquesta baixa resistivitat als

A O1s (%) F1s (%) Ti2p (%)
[ — 65.16 2.25 32.59
/ | 64.78 3.21 32.01
f '| — 67.32 1.15 31.52

cls

1 " 1 " PR
670 680 690 700 710 720 730
Energia d'enllag(eV)

Figura 2.23 Espectre XPS de la zona d’energia d’enllag de F1s de tres mostres diferents anoditzades en les mateixes
condicions. A la taula resum, es pot veure el contingut relatiu de cadascun dels elements que s’han quantificat.
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nanotubs de TiO, tot i la seva policristal-linitat.

Caracteritzacio optica.

L'espectre de reflectancia difosa d’una de les mostres tractades a 500°C en
atmosfera d’oxigen es mostra a la figura 2.24, juntament amb els corresponents a les
mostres de sol-gel i etilenglicol. A diferencia del cas dels nanotubs anoditzats amb
etilenglicol, I'espectre d’absorcié dels nanotubs de DMSO és gairebé identic a I'obtingut
amb TiO, sol-gel. A diferencia del primer, el gruix de la capa anoditzada és
considerablement superior, ~ 3 4m en el cas de I'anoditzacié en EG i ~ 36 #m en el cas de
I’'anoditzacié en DMSO. Aquest fet, descarta |'opcidé que la fase rutil que es forma entre la
capa anoditzada i el substrat de titani tingui cap influéncia sobre les propietats optiques
d’aquest tipus de nanotubs. D’altra banda, tenint en compte la policristalinitat dels
nanotubs anoditzats en DMSO sembla logic pensar que, tot i I'estructura tubular, les seves
caracteristiques optiques han de ser molt similars a les mostres de pols policristal-lines de

TiO, sol-gel.

9
3.2 3 2.8 26
T T T T T T T
——TiO, Sol-gel 500°C
—— EG nanotubes  500°C
DMSO nanotubes 500°C

Absorbancia u.a.

320 340 360 380 400 420 440 460 480 500
A (nm)

Figura 2.24 Uv-vis DRS de les mostres de TiO, sol-gel, nanotubs d’etilen glicol i nanotubs de dimetil sulfoxid.

Totes tractades a 500°C.



Mesures fotoelectroquimiques (PEC)

A la figura 2.25 hem representat I'eficiencia de fotoconversié d’una mostra de
nanotubs de TiO, anoditzada en DMSO juntament amb les obtingudes per nanotubs de TiO,
anoditzats en EG i TiO, sol-gel. La millora en la eficiencia maxima del 40% respecte al cas de
I’'anoditzacié en EG es atribuible a la major superficie dels nanotubs de DMSO donada per la
longitud dels nanotubs (36 um de DMSO davant de 4um de EG) i per la policristal-linitat
d’aquests. Com en el cas dels nanotubs obtingut per anoditzacié en EG, podem estimar
geometricament la superficie efectiva dels nanotubs obtinguts en electrolit DMSO.

En primer lloc assumirem que els nanotubs sén perfectament llisos per tal de
facilitar els calculs. En segon lloc, i a diferéncia del cas dels nanotubs d’EG, donat que la
distribucio dels nanotubs de DMSO és molt arbitraria varem optar per eliminar la capa de
nanotubs i observar les marques que deixen aquests sobre el substrat de titani. D’aquesta
manera, varem poder determinar la distribucid promig per unitat de superficie dels
nanotubs (figura 2.26). Si considerem una distancia promig entre nanotubs de 0.7 um i
tenint en compte que la gran part de la superficie vindra donada per les parets internes i

externes d’aquest, I'expressid que ens determina la superficie especifica és,

0.14 + DMSO ”max =0. 125%
< ! —EG 0, =0.08%
by 0.12 + —Sol-gel 7, =0.006%
@ |
g 0.10
c
8 L
o 008}

8 i
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=
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V (vs Ag/AgCl)

Figura 2.25 Eficiencia de fotoconversié dels nanotubs de TiO, anoditzats en DMSO, juntament amb les eficiencies
obtingudes amb nanotubs en EG i TiO, sol-gel, sota llum solar simulada amb una intensitat de 100 mW/cm®.
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Figura 2.26 Imatge topografica i 3D d’AFM de la superficie del titani metal-lic després de fer saltar la capa

anoditzada.

Zﬂf/(grD-:R) 2)
, on L és la longitud dels nanotubs (36 um), r i R els radis intern i extern dels nanotubs (r =
0.150 um i R = 0.365 um) i D la distancia promig entre nanotubs (D = 0.7 um). El factor de
rugositat obtingut és de S = 137.2, és a dir, unes dues vegades el factor obtingut en el cas
dels nanotubs anoditzats amb etilenglicol (S = 66). Tot i que I'eficiencia dels nanotubs de
DMSO no duplica la obtinguda amb els nanotubs de EG, la diferéncia de superficie entre

ambdds pot explicar el millor comportament que hem obtingut amb els nanotubs de DMSO.




Conclusions

En aquest capitol hem analitzat varies de les rutes de sintesis que permeten
obtenir nanoestructures de TiO, amb caracteristiques ben diferents. La sintesi sol-gel
permet I'obtencié de pols de TiO, amb certa estructura porosa i amb una gran superficie
activa d’una manera senzilla i poc costosa. Es tracta d’una técnica facilment escalable, pero
té I'inconvenient que per a certes aplicacions, com ara en |'Us de fotoanodes, cal dipositar
el material sobre un substrat conductor. En el nostre cas, varem utilitzar vidre ITO com a
substrat i la técnica d’aerografia per dipositar el material. Aquesta técnica, tot i que permet
la formacid de capes forga uniformes i primes, té com a contrapartida la perdua de grans
quantitats de material durant el procés. Pel que fa a les propietats fotocatalitiques, el
rendiment obtingut amb aquest tipus de mostres en la foto generacié d’hidrogen amb llum
solar era molt baix. Degut a l'aleatorietat de la nanoestructura formada, els camins de
percolacié dels electrons fotogenerats a la superficie esdevenen molt llargs i amb un gran
nombre de centres de recombinacid que eviten que els electrons puguin ser extrets cap el
circuit extern abans no recombinin.

Amb l'objectiu d’obtenir nanoestructures més ordenades que permetin la bona
conduccid dels electrons a través de la nanoestructura es va optar per |'anoditzacié de
titani. Aquesta mena de sintesi, a part de proporcionar nanoestructures altament
ordenades com els nanotubs, també tenia I'avantatge que aquestes nanoestructures com
es feien créixer directament sobre un material conductor (titani metal-lic) no els hi calia cap
mena de tractament posterior per a formar el fotoanode. El propi substrat de titani
metal-lic servia de contacte eléctric. Variant I'electrolit utilitzat durant I'anoditzacié varem
poder obtenir dues estructures formades per nanotubs perdo amb caracteristiques ben
diferents. Amb dimetil sulfoxid (DMSO) varem obtenir capes de nanotubs amb longituds de
desenes de micres. Aquest nanotubs, un cop realitzat el tractament térmic corresponent,
presentaven unes parets policristal-lines que augmentaven la seva superficie activa.
Mitjangant la caracteritzacié d’un sol nanotub es va poder comprovar que la seva
conductivitat, que en principi podria veure’s afectada per la policristalinitat de les parets

dels nanotubs, era de I'ordre de magnitud d’un monocristall d’anatasa.




Oxid de titani nanoestructurat

Per altra banda, fent servir etilen glicol (EG) com a electrolit s’obtenien també
nanotubs, perdo amb una ordenacid superior als anteriors. A diferéncia dels obtinguts amb
DMSO, aquests formaven una capa uniforme amb les parets dels nanotubs enganxades
entre si. També tenien la limitacid que, en fer créixer la capa de nanotubs en longitud,
aquesta es desprenia espontaniament del substrat degut a les tensions superficials. Aixi
doncs, aquests estaven limitats a una longitud de poques micres.

Les prestacions com a anodes d’aquests materials varen resultar ser molt superiors
que no pas les obtingudes amb les pols de TiO, obtingudes per sol-gel. De entre els dos
tipus de nanotubs, els de DMSO presentaven un rendiment superior que varem atribuir a la
major superficie activa d’aquestes mostres i probablement al fet, corroborat per XPS, que
degut a la utilitzacié de HF com a font de fluorurs, els nanotubs contenien una quantitat
prou significativa de F" a la seva estructura cristal-lina que introduien vacants d’oxigen i per

tant una millor conductivitat.
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Enginyeria de bandes

Capitol 3

Enginyeria de bandes

Donades les limitacions intrinseques de I'0xid de titani degut a la seva baixa
absorcid a la regio visible de I’espectre solar com a conseqiiencia de la seva elevada banda
prohibida (3.2 eV), en aquest capitol ens centrarem en les possibles millores que se’n poden
derivar de la modificacié quimica i/o estructural mitjancant la incorporacié d’elements
estranys en el si de la matriu de I'0xid de titani. Diferenciarem entre additius cationics i
anionics i més concretament en la incorporacid de ferro i nitrogen, respectivament.
Estudiarem com afecta la presencia d’aquests elements en les propietats oOptiques i
eléctriques dels nostres materials i com podem controlar el seu impacte en aquestes

propietats.
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3.1 Additius cationics

Com hem pogut comprovar en el capitol anterior els avantatges principals de I'0xid
de titani com a material fotocatalitic sén les seves raonables propietats oOptiques i
electriques, una bona activitat fotocatalitica, i especialment, el seu baix cost, excel-lent
estabilitat quimica i la seva no toxicitat [1, 2]. Pero, la seva aplicacid practica es veu molt
limitada per la seva baixa eficiencia i una banda prohibida molt ampla, la qual requereix de
radiacié ultraviolada (UV) com a font d’excitacid.

Un metode habitual per a superar aquestes limitacions és la modificacié de I’oxid
de titani amb metalls de transicié com additius [3, 4]. Els metalls de transicié poden
introduir nous nivells energetics a I'interior de la banda prohibida de I'0xid de titani, els
quals milloren la seva absorcié a la part visible de I'espectre. Ara bé, les propietats
fotocatalitiques no depenen només de la llum absorbida, si no que també sén molt
sensibles a la concentracié de dopant i la localitzacid i estat quimic en que es pugui trobar
I’element introduit. Com a exemple, tot i que hi ha consens en quant a que els cations de

3 . . . .
Fe™ promouen I'absorcié de llum del TiO,, introduint trampes poc profundes, el seu rol




catalitic durant els processos de foto oxidacié segueix sent controvertit [5-9]. Aquesta
controversia sorgeix principalment de les diferents rutes de sintesis seguides i dels diferents
processos post-sintesis utilitzats pels diferents autors. Aquesta diversificacio en els metodes
aplicats ha resultat en una gran varietat d’estats quimics i llocs de localitzacié del ferro que
fan inviable una comparacié fiable entre els treballs anteriors.

Existeixen diverses estratégies per a introduir aquests metalls de transicié en
catalitzadors basats en oxids metal-lics. En general, es poden classificar en dos grans grups
depenen de la localitzacié de I'additiu: i) aquells que incorporen I'additiu a la superficie de
I’oxid, com la impregnacié [10-12]; ii) aquells que incorporen I'i6 a l'interior de la xarxa
cristal-lina de I’0xid en qiestid, tals com els metodes sol-gel [13-16].

En el primer enfocament, el que es busca és I'introduccid directa de I'additiu a la
superficie de I'0oxid [17, 18]. Amb aquesta estratégia, les carregues addicionals son
fotogenerades directament a la superficie de I'0xid on les reaccions catalitiques tenen lloc.
Perod I'eficiencia en l'introduccid d’estats electronics a la banda prohibida de I'0xid metal-lic
és molt limitada. La impregnacio, habitualment resulta en un molt baix rendiment en
I'insercid d’ions en llocs substitucionals de la xarxa, donant lloc a I'acumulacié d’aquests a la
superficie de I'0xid formant clusters independents. Com a exemple, el recuit de TiO,
impregnat amb ferro condueix a la formacié de Fe,TiO; o o-Fe,0; a la superficie del TiO,
[19]. La presencia d’aquests clusters és desavantatjosa, ja que la seva activitat fotocatalitica
és pobre i a més, redueixen la densitat de llocs superficials per a I'absorcié i la fotocatalisis.

Un enfocament alternatiu consisteix en aconseguir un major rendiment en la
incorporacio dels additius en llocs substitucionals de la xarxa per a maximitzar la densitat de
trampes poc profundes i per tant, 'absorcié de llum. Com que aquesta aproximacié no
busca la localitzacié en superficie de la substancia additiva, el seu principal desavantatge és
el baix rendiment en portadors fotogenerats que assoleixen la superficie de I'oxid i aixi,
poder participar en la reaccid catalitica [8]. En aquest tipus de sintesis, el procés térmic
posterior té com a objectiu la difusi6 de I'additiu cap a la superficie. Perd, aquest
tractament termic pot resultar en una segregacié dels additius en forma de clusters [19].

Aquest segon procediment té importants avantatges tecnologics, com ara el major

rendiment en la obtencid d’ions aillats introduits i un cost de processament
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significativament més baix, associat a la reduccié del nombre d’etapes involucrades en el
procés. No obstant aix0, la complexitat en la caracteritzacié del material resultant i la
dependencia addicional del producte final en les etapes de processament, s’ha traduit en
un major grau de discrepancia entre els resultats obtinguts per diversos autors.

De entre tots els metalls de transicido el que ha generat majors discrepancies i
alhora millors resultats és el ferro, i concretament en la seva forma oxidada de Fe™. Per a
estudiar I'efecte del catié Fe™ en les propietats de I'0Oxid de titani, donat que I'objectiu és
introduir-lo en el si de la matriu del TiO,, varem escollir la sintesi sol-gel, ja que aquesta
permet la incorporacio dels cations a l'interior de la xarxa des de els seus moments inicials.

Aixi doncs, en aquest apartat tenim com a objectiu clarificar la dependeéncia en els
processos de recuit dels estats quimics i localitzacié dels cations de ferro en el TiO, obtingut
per sol-gel. Fent Us de la técnica de Ressonancia Paramagneética d’electrons (EPR), varem
investigar I'entorn local dels cations de ferro incorporats a la xarxa cristal-lina del TiO,. Les
dades ens permetran correlacionar les propietats estructurals, electroniques i de superficie
de I'oxid de titani amb la seva activitat fotocatalitica. D’aquest treball va sorgir una
publicacié (Journal of Photochemistry and Photobiology A-Chemistry, 2010, 211 170-5,
Apéndix C).

Sintesis TiO, sol-gel amb Fe™* com additiu.

La sintesis d’oxid de titani dopat amb ferro es va dur a terme mitjancat la ruta sol-
gel descrita en el capitol 1. A la dissolucié 0.5M d’isopropoxid de titani s’afegi aigua
acidificada juntament amb el precursor de Fe" (Fe(NO3)3-9H,0, Aldrich, 99.99%) per obtenir
les seglients concentracions atomiques: 0.16, 0.33, 0.49 i 0.65%,.. El sol produit s’agita
durant 24 h i finalment, es filtra i neteja diverses vegades amb aigua doblement
desionitzada. El producte obtingut es deixa assecar a 50°C durant 24 h, per finalitzar amb un

tractament térmic a diferents temperatures (200, 400, 500,550, 600 i 800°C).




Caracteritzacio estructural.

A les figures 3.1 es mostren |'evolucid dels espectres de XRD en funcié del
contingut de ferro (T = 550°C) i de la temperatura de calcinacié (mostra 0.49%.:),
respectivament. A la Taula 1 estan recollides les dades corresponents a la ratio entre les
concentracions de les diferents fases cristal-lografiques en que pot apareixer el TiOzm
I’estimacié de la mida de gra d’aquestes fases”. També es faciliten les concentracions de
ferro obtingudes per ICP (apéndix A) juntament amb les concentracions nominals calculades
préviament. Com es pot veure, existeix una gran similitud entre les dues concentracions, el
que confirma I'excel-lent eficiencia en la incorporacié del ferro de la ruta de sintesis
emprada. Totes les mostres, exceptuant la de TiO, pur, presenten una barreja de fases
anatasa (JCPDS 21-1272) i brookita (JCPDS 29-1360). De I'analisi de les dades de la taula 1,
es pot inferir que aparentment no hi ha cap dependeéncia en la quantitat de brookita a les
en funcié del contingut de ferro de les mostres. D’altra banda, la presencia de fase brookita
disminueix amb la temperatura de calcinacié de les mostres, de manera que a 600°C
aquesta fase esdevé residual (8%) i la fase rutil (JCPDS 21-1276) comenga a apareixer.
Finalment, a 800°C, el rutil és la fase dominant. De fet, una analisi més detallada de
I’espectre a 800°C (Figura 3.2) revela I'aparicié d’una petita traca de pseudobrookita (JCPDS

41-1432). La presencia de traces d’aquest material es justifica pel fet que la fase brookita
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_Figura3.1 a) Espectres de XRD de les mostres amb diferents continguts de Fe* (0 %at, 0.16 %z, 0.33 %at, 0.49 %,
(0.65 %.t ) tractades a 550°C. b) Espectres de XRD de la mostra TiO,-Fe(0.49) a diferents temperatures de recuit

(200, 400, 500, 550, 600 i 800). A totes dues imatges es mostren els patrons de difraccié de les fases anatasa,
brookita i rutil.
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Figura 3.2 Espectre XRD de la mostra tractada a 800°C en la regié on apareixen els pics principals de la
pseudobrookita.

actua com a llavor per a la formacié de la pseudobrookita, en preferencia a la hematites,
proporcionant una superficie cristal-lografica similar. La mida promig del domini
cristal-lografic de cadascuna de les fases es va calcular fent Us de la férmula de Scherrer
aplicada als pics (101), (110) i (211) corresponents a la anatasa, rutil i brookita
respectivament. S’observa una clara influencia en la mida de gra degut a la preséncia de
ferro. Efectivament, la mida de gra és dues vegades més gran en el cas del TiO, pur que per
a les mostres amb ferro. Tal inhibicié del creixement del domini cristal-lografic a causa de la
presencia de metalls de transicid en el si de la matriu de TiO, esta ben documentada en
treballs anteriors [20].
TAULA 3.1: Composicio de fases ", mida domini cristal-li ' i mesures BET de

les mostres de TiO»-Fe en funcié del contigut de ferro (550°C) i la temperature de
recuit (0,49 %, ).

Mida domini cristal-li

Composici6 BET (diametre en nm)

fectancs (70 Anatasa Brookita Rutil
Ti0, A 19.58 228 - -
TiO.-0.16 (0.18)* A. B (34 %) 3112 10.4 1.6 -
TiO,-0.33 (0.35)* A.B (31 %) 3045 11.3 12.7 -
Ti0,-0.49 (0.49)* A, B (30 %) 28.86 14.7 13.5 -
Ti0:-0.65 (0.60)* A, B (34 %) 26.35 14.3 159 -
TiO:-400 A, B (35 %) 79.20 19 8.1 =
Ti0.-500 A, B (39 %) 4591 10.5 98 -
Ti0:-550 A, B (30 %) 28.86 14.7 13.5 -
TiO:-600 A B(8%) 2.61 29.3 15.4 50.3
Ti0, 800 R 2.17 - - 85.2

* Percentatge atomic experimental obtingut per [CP.




Caracteritzacio optica.

A ull nu, les mostres dopades amb ferro mostren una gradacié de color que va des
d’un groc ataronjat per a la mostra amb un nivell de ferro més baix (0.16%,.), fins a un
vermell fosc per a la mostra amb major quantitat de ferro afegit (0.65%,.). De manera
similar, el color també es va enfosquint a mida que apliquem el tractament téermic a major
temperatura.

Els espectres de UV-vis en funcio del contingut de ferro i de la temperatura de
calcinacié es mostren a la figura 3.3. L'evolucié que s’observa és paral-lela a la gradacié de
color mencionada anteriorment. L’absorcié de llum augmenta amb el contingut de ferro i
amb la temperatura de calcinacié. La presencia de ferro en el material s’associa amb la
banda d’absorcié a la regié del visible, per sobre dels 400 nm. Aparentment, es poden
distingir dues components que contribueixen a la millora de I'absorcid a la zona del visible.
Les dues contribucions tenen el seu originen en la presencia de Fe™. La primera, I'excitacid
dels electrons 3d del Fe™ a la banda de conduccié del TiO, (transicid de transferencia de
carrega), te lloc al voltant dels 415 nm, d’acord amb els nivells energétics proposats [21]. La
segona, consisteix en una banda ampla centrada als 500 nm que s’associa a la transicié d-d
del Fe™ o a la transicié de transferéncia de carrega entre ions de ferro (Fe+3 +Fe”® D> Fe™+

Fe') 21, 9, 4].
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Figura 3.3 a) Espectres UV-vis DRS amb diferents continguts de Fe™ i tractades a 550°C i b) de la mostra
TiO,(0.49) tractada a diferents temperatures (200, 400, 500, 550, 600, 800).
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Ressonancia Paramagnética d’Electrons.

Els espectres d’EPR (apéndix A) en funcié del contingut de ferro i de la temperatura
de calcinacié es mostren a la figura 3.4. Es poden discernir clarament, en tots els espectres,
dues bandes de ressonancia que corresponen als cations de ferro. Aquestes bandes estan
centrades en un factor giromagnetic de g = 4.3 i g = 2.00 [22-24]. El primer, g = 4.3,
s’assigna habitualment a una configuracié d’espin alt amb un entorn rombic altament
distorsionat com ara la fase anatasa. Alguns autors argumentaren que aquesta senyal esta
relacionada amb vacants d’oxigen i/o degut a la preséncia de cations de ferro en una
estructura ortorombica com ara la brookita [25, 26]. La ressonancia g = 4.3 augmenta amb
el contingut de ferro introduit (figura 3.4a). Aquesta tendéncia refor¢a la idea que la
incorporacio de cations de ferro en posicions substitucionals introdueix vacants d’oxigen a
la matriu de TiO,, ja que del que es despren de les dades obtingudes per XRD el contingut
de la fase brookita no varia substancialment amb I'augment de la quantitat de ferro
introduit. D’altra banda, aquesta mateixa ressonancia disminueix notablement a mida que
la temperatura de calcinacié es major (figura 3.4b). En estudis previs d’EPR en mostres de
ratil impregnades amb ferro varen observar com la ressonancia g = 4.3 creixia quan
s’aplicava el tractament térmic. Els autors associaven tal tendéncia a la difusié dels ions de

ferro des de la seva localitzacié inicial a la superficie del TiO,, cap al interior de la xarxa [27].
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Figura 3.4 a) Espectres d’EPR amb diferents continguts de Fe™ i tractades a 550°C i b) de la mostra Ti0,(0.49)

tractada a diferents temperatures (200, 400, 500, 550, 600, 800).



El fet que nosaltres observen el comportament oposat ho associem a una segregacié parcial
cap a la superficie dels ions de ferro amb la temperatura de calcinacid. Cal remarcar, que en
el cas que ens ocupa, el dopant esta intimament incorporat des del inici amb el gel amorf. El
procés de calcinacid, a mida que cristal-litza I'0xid de titani, promou la difusid i segregacio
dels ions de ferro.

De fet, I'evolucié amb la temperatura del pic de ressonacia g = 4.3 es pot
correlacionar amb el de g = 2.00. Aquest senyal esta originat per dos ressonancies
solapades [23]: i) Un pic ample que correspon a cations de Fe no isolats, que sovint
s’assignen a la presencia de fases riques en ferro com ara oxid de ferro o pseudobrookita
[22, 20, 21]; ii) i un pic més estret que correspon a cations de ferro isolats coordinats amb
una simetria octaédrica en posicions substitucionals de la matriu d’anatasa.

A mida que augmenta la temperatura de calcinacid es pot apreciar (figura 3.4b)
com aquestes dues contribucions a la banda g = 2.00 es van fent més evidents, fins que a
600°C queden clarament diferenciades. D’altra banda, en el cas dels espectres d’EPR en
funcid del contingut de ferro (figura 3.4a) no s’aprecia aquest solapament de bandes, tot i
que si s'observa un eixamplament progressiu a mida que augmenta la quantitat de ferro.

Per tal de confirmar la presencia de les diferents contribucions a la banda de
ressonancia g = 2.00 s’ha dut a terme una deconvolucié en funcions Lorentzianes de
I’espectre d’EPR en la seva forma integral. Com a exemple, a la figura 3.5, es pot apreciar la
forma integral del espectre d’EPR de la mostra amb 0.16%,, amb la corresponent simulacio
dels quatre pics (imatge superior), juntament amb la forma diferencial dels pics
deconvolucionats (imatge inferior). Aquests ajustos revelen I'existéncia d’una banda forga
ampla al voltant de g = 2.9 que no s’aprecia als espectres en la seva forma diferencial
original. Aquesta banda de ressonancia, rarament reportada, té el seu origen en
I’'acoblament ferromagneétic de cations de ferro que es troben molt propers uns als altres.
Les analisis d’EPR a diferents temperatures de treball corroboren que I'evolucid de la banda

de ressonancia corresponent a aquests centres no segueixen la llei de Curie [28, 23].
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Figura 3.5 Forma integrada de I'espectre d’EPR de la mostra TiO,(0.16) amb la corresponent deconvolucié
(superior). Reconstruccié de la senya original de I'espectre d’EPR a partir de la deconvolucié (inferior).

La figura 3.6a mostra les arees dels pics deconvolucionats que contribueixen a la
banda de ressonancia de g = 2 en funcié del contingut de ferro nominal. Mentre que I'area
del pic estret es manté practicament constant, I'area del pic ample, que correspon a cations

de ferro no isolats, augmenta amb el contingut de ferro. Aquesta tendéncia respon al fet
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Figura 3.6 a) Area dels dos pics deconvolucionats de la senyal g = 2.00 i b) Representacié de 'amplada a mitja
algada d’aquests pics en funcié del contingut




que en afegir ferro, aquest, en lloc de crear cations de ferro isolats promou la creacié de
regions amb gran densitat de cations de ferro. Certament, en afegir més quantitat de ferro,
la possibilitat que aquest es situi a regions lliures de cations de ferro es cada cop més
complicada. Un altre aspecte important a estudiar és I'evolucié de I'amplada dels pics
deconvolucionats. En un espectre d’EPR, I'amplada dels pics esta relacionada amb els temps
de relaxacid de les transicions d’espin, la qual és inversament proporcional a I'amplada del
pic de ressonancia (4H). En aquest fenomen estan involucrats dos mecanismes: la relaxacio
espin-xarxa i la espin-espin. El primer d’ells, descriu la dependéncia amb la temperatura de
la interaccié d’un electrd en un estat energetic excitat amb els fonons de la xarxa. El segon
mecanisme consisteix en una transferéncia d’energia provinent d’un electré en un nivell
d’espin superior cap a un electré en un nivell inferior d’espin. Evidentment, per a que
aquest mecanisme tingui lloc, els centres paramagnetics han d’estar molt a la vora uns dels
altres. A la figura 3.6b hem representat I'amplada dels pics en funcié del contingut de ferro.
Com es pot apreciar, només el pic més ample evoluciona apreciablement, augmentant la
seva amplada a mida que incorporem ferro a I'estructura. Aquest resultat és consistent amb
I'assumpcié que aquest pic esta directament relacionat amb cations de ferro localitzats a
regions amb alta concentracié d’espécies de ferro. Efectivament, quan incorporem més i
més cations de ferro a la xarxa, aquests tindran cada cop més probabilitats de trobar-se
envoltats per altres cations de ferro, promovent d’aquesta manera les interaccions espin-
espin. D’altra banda, el fet que I'amplada del pic estret roman practicament constant en
afegir ferro, reforca la nostra assignacié d’aquest pic de ressonancia a cations de ferro
isolats.

Finalment, remarcar que els nostres espectres d’EPR difereixen notablement
d’altres reportats préviament basats en materials obtinguts via impregnacié de ferro o per
meétode d’estat solid [29-31]. Les discrepancies sorgeixen en ultima instancia, de la
diferéncia fonamental entre les dues estrategies de sintesi. Quan introduim ferro després
de la cristal-litzacié del TiO,, els cations de ferro queden localitzats principalment a la
superficie de I'0xid, i solsament a altes temperatures aquests difonen a I'interior de la xarxa
cristal-lina. Tanmateix, a altes temperatures el TiO, no es pas anatasa, si no rutil. | per tant,

els cations de ferro estaran incorporats a la matriu de rutil. D’altra banda, la nostra ruta de
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sintesi, que s’inicia amb la barreja dels precursors a nivell molecular, permet la incorporacié
dels cations de ferro a l'interior de la xarxa des de els seus moments inicials. Durant el
recuit a altes temperatures, els cations de ferro segreguen i finalment, es formen fases

riques en ferro, com ara la pseudobrookita.

Activitat fotocatalitica: degradacio de blau de metilé (MB)

Com ja varem veure en el capitol de sol-gel, en mesures de PEC el transport
d’electrons a través de la capa de material és un factor determinant en I'eficiencia final del
material. Per a poder estudiar les propietats fotocatalitiques del TiO, amb ferro sense la
possible interferencia dels fenomens de transport a través del material varem sotmetre els
nostres materials al conegut test de degradacio de blau de metilé (apendix B).

A la figura 3.6, hem representat la relacié d’absorbancies entre el temps inicial zero
(sense il-luminacid) i les diferents aliquotes extretes i les hem comparades amb una mostra
de TiO, pur. Com es pot apreciar, |'activitat disminueix amb el contingut de ferro
afegit (figura 3.6a), a més de mostrar una activitat inferior a la del TiO, pur en tots els casos.

Aquests resultats contrasten amb aquells reportats per altres autors els quals
sostenien que I'addicié de ferro millorava notablement la activitat fotocatalitica del oxid de

titani [32, 9]. Aquesta millora de I'activitat catalitica s’explicava argumentant que el temps
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Figura 3.7 a) Corbes de degradacié de MB per a les mostres de TiO, amb diferents continguts de ferro i tractades
a 550°C i b) i les mostres de TiO,(0.49) tractades a diferents temperatures. En ambdues es mostra la corba de

degradacid del TiO, pur com a referéncia.



de vida dels electrons i forats formats per I'excitacié de la llum es perllongava degut a la
N . . 3 .
preséncia dels cations de Fe™. Segons aquests autors, aquest juguen un doble rol, com a

trampa de forats i/o d’electrons:

Fe*' +eq > Fe™ electron trap (1)
Fe +Ti" > Fe* + TP migration (2)
Fe*" +hy,' > Fe hole trap (3)
Fe* + OH > Fe®* +OH®  migration (4)

Per a que aquestes reaccions es donin, han de tenir lloc a o a prop de la superficie
des les particules. Per aix0, la localitzacié de cations de Fe™ a I'interior de la xarxa inhibeix
el seu rol en el procés catalitic, bloquejant la transferéncia als llocs de reaccié de les
carregues atrapades. Els cations Fe™ a la xarxa tendeixen a actuar més com a centres de

recombinacio de parells electré-forat:

Fe™ +hy" > Fe® recombination (5)
Fe" +eq > Fe™* recombination (6)
Fe*" + Fe™ > 2Fe™ recombination (7)
Fe* +Ti** > Fe* + Ti"  recombination (8)

La figura 3.6b mostra I'activitat fotocatalitica d’'una série de mostres de TiO, amb
un contingut de 0.49% Fe™ i calcinada a diferents temperatures. Es fa evident que I'activitat
catalitica empitjora lleugerament a mida que augmentem la temperatura de calcinacié. La
introduccié de centres de recombinacié de Fe™ no explica aquesta disminucié en I'activitat
catalitica amb la temperatura de calcinacié donat que la quantitat de ferro, en aquest cas,
és la mateixa per a totes les mostres. Tampoc la presencia de la fase brookita no pot
explicar aquests resultats. Els resultats de XRD mostraren que la relacié entre la fase
brookita i anatasa disminueix amb la temperatura. Una primera possible explicacié seria la
reduccié del area superficial de I'0xid de titani degut al creixement del domini

cristal-lografic en el procés de calcinacié. Un segon factor que creiem que esta darrera
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d’aquesta disminucid de I'activitat catalitica és la segregacié de ferro cap a la superficie i la
conseqlient formacié d’estructures basades en ferro, tals com titanat de ferro o
pseudobrookita. Aquests compostos son altament inactius com a catalitics [33, 7] i ocupen

llocs superficials, reduint d’aquesta manera la concentracié de llocs catalitics actius.

Mesures fotoelectroquimiques (PEC)

La preparacié de les mostres per a les mesures PEC es va dur a terme pel mateix
procediment descrit en el capitol de sol-gel (aerografia) utilitzant les condicions de maxima
eficiencia (minim gruix de la capa) que s’obtingueren. A la figura 3.8a podem observar la
série de mostres de TiO, amb els diferents continguts de ferro ja dipositades sobre el
substrat d’oxid conductor transparent (TCO) on també es pot apreciar la gradacié de color
existent en funcié del contingut de ferro. La grafica d’eficiencies (apendix A) de la figura
3.8b mostra com a mida que el contingut de ferro en el TiO, augmenta, I'eficiencia
obtinguda disminueix. De fet, totes les mostres amb ferro empitjoren considerablement el
rendiment que s’obté amb la mostra de referéncia de TiO, pur. Aquest resultat corrobora
Iactivitat catalitica obtinguda mitjancant el test de degradacié de blau de metilée.

Aixi doncs, els resultats obtinguts ens mostraren que la introduccidé de ferro com
additiu per coprecipitacié dels precursors de titani i de ferro, no només no milloren

I'activitat fotocatalitica del material si no que la disminueixen considerablement. Hem
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Figura 3.8 a) Série de mostres de TiO, amb diferents continguts de ferro ja dipositades per aerografia sobre un
substrat transparent conductor i b) Eficiencies de fotocorrent d’aquestes mateixes mostres comparades amb la

mostra de TiO, pur.



associat aquesta disminucié amb la formacid de centres inactius de ferro en el si de la xarxa
del TiO, i a la segregacio cap a la superficie de TiO, a altes temperatures de fases inactives
basades en ferro tals com la pseudobrookita. Els nostres resultats confirmen que el
processat dels materials i I'etapa d’incorporacié de I'additiu sén parametres
extremadament importants en el rendiment de I'activitat fotocatalitica de semiconductors

de banda prohibida ampla amb metalls de transiciéo com additius.
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3.2 Additius anionics

En l'apartat anterior varem poder comprovar com la incorporacié de metalls de
transicio (ferro) a l'interior de la matriu d’oxid de titani, tot i ampliar la banda d’absorcio a
la zona de I'espectre visible, introdueix centres de recombinacié tant d’electrons com de
forats i fins hi tot es poden arribar a crear fases fotocataliticament inactives, com ara la
pseudobrookita, que redunden en un empitjorament de [l'activitat fotocatalitica del
material. En aquest apartat estudiarem, en contrapartida amb I'anterior, la incorporacio
d’additius anionics. Un dels sistemes més prometedors i més ampliament estudiat és I'0xid
de titani amb nitrogen com additiu anionic [34-39].

Per a incorporar nitrogen en I'0xid de titani es poden utilitzar diverses estratégies,
ja sigui basat en metodes quimics (sintesis sol-gel [34, 36, 40, 41], tractaments quimics en
I’oxid original [35, 37, 38, 42, 43], oxidacié de nitrur de titani [44], etc) o en métodes fisics
(implantacié ionica [42, 45, 46], polvoritzacié catodica [47, 48]). Aquesta diversitat de
procediments porta, almenys en alguns casos, a materials amb propietats una mica

diferents. Independentment del metode de preparacid, un dels punts sotmes a debat es




refereix a la naturalesa quimica i la localitzacié en el solid de les espécies responsables de la
fotoactivitat amb llum visible. Com a responsables d’aquest efecte han estat proposades
diverses espécies quimiques com ara NO, [41, 36, 49-51], N substitucional [35, 52, 53, 42] o
NH, [38]. De fet, durant els tractaments quimics que porten al material final de N-TiO, es
produeixen diverses espécies que contenen nitrogen, i el problema principal és identificar
les especies presents en el sistema i racionalitzar el rol de cadascuna d’elles. En altres
paraules, cal distingir entre subproductes inerts provinents de la preparacié quimica i
especies que juguin un rol efectiu en I'absorcié visible i I'activaci6 molecular. Aquest és
doncs, uns dels factors a tenir en compte alhora d’escollir el métode de preparacié del
fotocatalitzador. En el nostre cas, un altre dels factors determinants en la seleccié del
metode és la seva viabilitat tenint en compte les caracteristiques del material de partida.

A priori, de les rutes de sintesi proposades en el capitol dos, amb la sintesi de
nanotubs amb electrolit de DMSO varem obtenir els resultats més prometedors. Pero, com
ja varem veure, aquests tenien un grau de “contaminacié” de fluor relativament elevat, fet
gue podria donar lloc a un emmascarament dels efectes de la incorporacié del nitrogen en
el TiO,. Aixd sumat a que el contingut de fluor incorporat en els nanotubs de TiO, era forga
arbitrari, feien d’aquesta sintesi un métode inviable per a I'estudi en qliestié. Per tant, el
seglient candidat era els nanotubs de TiO, anoditzats en etilen glicol. Donada la naturalesa
de les mostres que s’obtenien mitjangant I'anoditzacio era clar que calia utilitzar un metode
d’incorporacié de nitrogen un cop l'0oxid de titani ja estigués format. D’aquests, el
tractament térmic en atmosfera de NH; semblava el més factible.

Per avaluar la viabilitat del tractament amb amoniac i per evitar, com en el cas del
ferro, la possible interferencia dels fenomens de conduccié, es va dur a terme un estudi
preliminar sobre mostres de TiO, sol-gel. L’'activitat fotocatalitica d’aquestes es va
determinar mitjancant el test de degradacié de blau de metile. Finalment, en base a
aquests resultats es va realitzar un estudi més acurat de la influencia del nitrogen en les

propietats catalitiques dels nanotubs de TiO, anoditzats en etilenglicol.
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3.2.1 Incorporacio de nitrogen en TiO; sol-gel.

Sintesis TiO, sol-gel amb N com ad(ditiu.

La sintesi del material de partida és la mateixa descrita en el capitol 1 en l'apartat
de sol-gel. Un cop cristal-litzada la mostra en les condicions optimes per a obtenir la fase
anatasa es va dur a terme el procés d’incorporacié del nitrogen mitjangant el tractament
termic d’aquestes mateixes mostres en atmosfera d’amoniac (NH;). Per a veure la
influéncia en la temperatura varem realitzar dos tractaments a 500 (TiO, - N 500°C) i 600°C
(TiO, - N 600°C) durant quatre hores. Donat que la mostra original va ser tractada a 500°C
varem considerar que aquetes temperatures eren prou prudents per a no modificar

(almenys substancialment) I'estructura cristal-lina.

Caracteritzacio estructural i optica.

Els espectres d’XRD de les mostres (figura 3.9) revelen com el tractament térmic
realitzat en atmosfera d’amoniac no provoca cap canvi estructural significatiu. La fase, tant
de les mostres nitrurades com la de referéncia, continua essent anatasa. L’Unic canvi
apreciable deriva, com era d’esperar, del creixement del domini cristal-lografic causat pel
tractament termic. L’estimacié obtinguda mitjancant la férmula de Scherrer” és de 16-17
nm per a les mostres de TiO, pur i TiO, - N 500°C i de 20 nm per a la mostra de TiO, - N
600°C.

Per a determinar el contingut de nitrogen incorporat mitjancant el tractament
termic es va dur a terme l'analisi elemental (apéndix A) de les mostres tractades en
amoniac. El resultats de I'analisi evidencia la preséncia de nitrogen en un 0.4% i 1.2% en les
mostres de TiO, - N 500°C. i TiO, - N 600°C, respectivament. Tot i que el contingut de
nitrogen pot semblar poc, és suficient per a que les mostres presentin una certa coloracio a

ull nu, des de un groc pal-lid per a la mostra TiO, - N 500°C fins a un verd per a la mostra

) Apéndix A: Calcul de la mida de gra (formula de Scherrer).
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Figura 3.9 Espectres d’XRD de les mostres nitrurades en amoniac a 500 i 600°C juntament amb la mostra de
referéncia TiO, pur. Patré de difraccié de I'anatasa (JCPDS 21-1272).

Intensitat (u.a.)

TiO, - N 600°C (figura 3.10). Els espectres UV-vis revelen com les mostres tractades en
amoniac tenen

absorcié a la zona visible de I'espectre (figura 3.10b). La mostra de TiO, - N 500°C presenta
una banda d’absorcié prou significativa centrada als 420 nm. D’altra banda, la mostra TiO, -
N 600°C presenta una absorcié gairebé a tot I'espectre. Tot i que les mostres presenten
bandes d’absorcié a la regié del visible, no podem determinar de manera immediata que

hem introduit nous nivells energétics a I'interior de la banda prohibida del TiO,. Existeix
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Figura 3.10 Espectre UV-vis de les mostres nitrurades juntament amb la mostra de referéncia de TiO, pur.
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certa probabilitat que les bandes que s’observen mitjancant espectroscopia difusa tinguin el
seu origen no en transicions de banda a banda si no degut a excitacions d’electrons des de

estats locals situats a la banda prohibida cap a estats desocupats [54, 55].

Activitat fotocatalitica: degradacio de blau de metilé (MB)

Com ja varem fer en el cas de les mostres de TiO, amb ferro com additiu, es va
utilitzar el test de degradacié de blau de metile (apéndix B) per a determinar I'activitat
fotocalitica de les mostres de TiO, tractades en amoniac. A la figura 3.11 hem representat la
relacié d’absorbancies entre el temps inicial zero (sense il-luminar) i les diferents aliquotes
extretes en intervals de 60 minuts i les hem comparades amb la mostra de referéncia de
TiO, pur. En el cas de la mostra de referéncia, fins hi tot després de 300 minuts
d’il-luminacié només el 50% del MB ha estat degradat. Per contra en el cas de les mostres
tractades téermicament en una atmosfera d’amoniac podem considerar que entre els 180 i
els 240 minuts el MB ja esta completament degradat. Aixi doncs, I'eficiencia en la
degradacié del MB de les mostres nitrurades millora substancialment respecte a la mostra
de referencia. D’altra banda, tot i que no existeix gaire diferencia entre les mostres TiO, - N
500°Ci TiO, - N 600°C, és clar que la primera manifesta un millor comportament tot i que la

segona semblava tenir una major absorcié a la regié del visible i un major contingut de

1.0+ o —a— TiO2 pur
. o TiO,-N 500°C
0.8t T~ o TiO,-N 600°C
.06} T
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Figura 3.11 Test de degradacid de blau de metilé per a les mostres nitrurades. Com a referéncia s’ha utilitzat la
mostra de TiO, pur.
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nitrogen. Aquesta petita diferéncia pot estar relacionada amb el fet que la mostra TiO, - N
600°C té una mida domini cristal-lografic més gran degut a la major temperatura de
calcinacid durant el tractament i per tant menor superficie activa. Una altra possibilitat és la
possible formacio de fases inactives com ara el nitrur de titani (TiN). Per a clarificar aquest
punt varem dur a terme mesures de XPS. A la figura 3.12 hem representat I'espectre d’alta
resolucié a la regid d’energia d’enllag del nitrogen 1s (N1s). Al voltant dels 400 eV apareix
una contribucié que és comuna als espectres de totes les mostres i que pot ser adscrita a
I'estat y- N del nitrogen molecular N, quimiadsorbit [56, 57]. Només a la mostra TiO, - N
600°C apareix una segona contribucié al voltant dels 396 eV, el qual ha estat assignat
majoritariament a la preséncia de TiN [58, 59]. La formacié de TiN sobre la superficie de

TiO, també explicaria la major absorcid en al regié del visible de la mostra TiO, - N 600°C, ja

TiN N

1" Tio, - N 500°C

TiO, - N 600°C

382 394 396 398 400 402 404 406
Energia d’enllag (eV)

Figura 3.12 Espectres d’XPS a la regié d’energia d’enllag del nitrogen 1s de les mostres nitrurades i la de
referéncia.
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que la banda prohibida del TiN esta al voltant dels 2.0 eV.

Aixi doncs, un excés en la nitruracié pot donar lloc a la formacié de fases com el
TiN, que tot i tenir una major absorcio aparent a la regio del visible empitjoren el rendiment
catalitic del material. Tot i 'empitjorament per la preséncia de TiN en la mostra tractada a
600°C, es va poder comprovar com la introduccié de nitrogen com additiu del TiO, millora el
rendiment catalitic del material i per tant és un bon candidat per a traslladar aquesta

millora a als altres tipus de materials com ara els nanotubs anoditzats en EG.
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3.2.2 Incorporacié de nitrogen en nanotubs de TiO, (etilen glicol).

A I'apartat anterior hem estudiat la incorporacié de nitrogen en el TiO, mitjangant
un tractament téermic en atmosfera d’amoniac. Mitjangant analisi elemental i mesures
d’XPS varem confirmar la preséncia de nitrogen en el TiO, i varem comprovar com les
mostres tractades presentaven una gran millora en el rendiment catalitic respecte a la
mostra no tractada. També varem veure com un excés en el procés de nitruraciéd pot
derivar en la formacié de TiN, el qual és molt ineficient. Aquest fet ens va portar a plantejar-
nos també la possibilitat d’utilitzar altres gasos (o barreja de gasos) per a introduir el
nitrogen i tractar d’evitar la formacid de fases indesitjables.

En aquest apartat estudiarem la incorporacié de nitrogen en nanotubs de TiO,
anoditzats en etilen glicol mitjangant el tractament termic en dues atmosferes diferents
(amoniac pur i hidrogen diluit en nitrogen al 5%). Mitjancant els resultats de XPS i de
fotoluminescéncia varem determinar i correlacionar amb I’activitat fotocatalitca de les
mostres els estats introduits per la presencia del nitrogen en el si de la matriu del TiO,.
D’aquest treball resulta la publicacio d’un article (Nanotechnology, 2011, 22, 235403,
Apéndix C).

El procés de sintesi dels nanotubs mitjangant anoditzacio de titani va ser descrit
detalladament en el capitol 2. Un cop obtingudes les mostres ja tractades en oxigen per a

una completa cristal-litzacié es va dur a terme un segon tractament térmic a 500°C sota

Figura 3.13 a) Imatge de FESEM de la mostra TiO, — H, i b) de la mostra TiO, — NHs.
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atmosferes de NH; (TiO, — NH;) per una banda i H, (TiO, — H,) per I'altra.

La caracteritzacido estructural (GIXRD) i morfologica (FESEM, figura 3.13)
esdevingué idéntica a la obtinguda després d’haver fet el tractament térmic en oxigen.
Donat que el segon tractament és a la mateixa temperatura només es va poder observar

canvis quimics pero no estructurals.

Espectroscopia fotoelectronica de raigs X (XPS).

Els espectres d’XPS de les mostres es varen enregistrar un cop fet el tractament
téermic corresponent per a examinar les tres regions principals: la regio del Ti 2p al voltant
dels 460 eV, la regio del O 1s al voltant dels 530 eV ii la regié del N 1s al voltant dels 400 eV.

Totes les mostres presenten un pic d’energia d’enllag centrat a 529.5 eV,
caracteristic de I'orbital O 1s en el TiO,. També s’observa un pic addicional d’oxigen a major
energia d’enllag (531. eV), perd de menor intensitat, que suggeria la preséncia de grups
hidroxils superficials [56]. A la figura 3.14 s’ha representat els espectres adquirits de la regio
N 1s de les mostres (a) TiO, pur, (b) TiO, — H, i (c) TiO, — NH;. De entre tots ells es poden
distingir tres contribucions diferents a energies d’enllag ~ 400 eV, 397 eV i ~ 396 eV. El
primer, que apareix a totes les mostres i que ja varem observar en la sintesi sol-gel de
I'apartat anterior i assignar a I'estat Y- N del nitrogen molecular N, quimiadsorbit. Tot i la
gran controvérsia existent en I'assignacié dels diferents estats en que pot ser trobat el
nitrogen a l'estructura del TiO,, el mencionat anteriorment és un dels que aglutina major
consens entre els autors. Pel que fa a les altres dues contribucions, la corresponent a una
energia de 396 eV també va ser observada en I'apartat anterior i concretament en la mostra
tractada amb amoniac a 600°C i que varem assignar al TiN. Per altra banda, la contribucié a
energia 397 eV que no varem poder apreciar en la sintesi sol-gel es fa evident tant en la
mostra TiO, — H, com la TiO, — NH;. Nosaltres varem atribuir aquest pic al nitrogen
substitucional en el TiO, en base al seglient raonament: per a introduir nitrogen a les
nostres mostres es van utilitzar dos condicions ambientals molt diferents. Una de les
atmosferes contenia hidrogen diluit en nitrogen. Tenint en compte la baixa reactivitat del

N, i la baixa concentracié de I'agent reductor (H,), la reduccié de Ti"aTi"ila conseqlient

107



N1IS I . | | I a IN15I I I I I I b

405 404 403 402 40 400 9 S g 2ol L L L s . s
Birsing Energy (8] 403 402 am 400 59 398 a7 %6
Binding Energy (gV)
N 1s C Tizp
TiO, (BE = 458.50 &V)
250+ X
N TiOH, (BE=458.38¢eV)
- i TiO,/NH, (BE = 458.34 ev) /
B g : .l"ll
180 z .-'l
/
'k 4,
00 / \
: S il
] or
& f,k somert e
403 402 401 400 399 358 397 396 395 34 393 455 456 457 458 459 45D

Binding Energy (sV) Binding energy (eV)

Figura 3.13 Espectres XPS de les regions a) N 1s de la mostra de TiO, pur, b) TiO, — H,, ¢) TiO, — NH3 i d) de la
regio Ti 2p.

reaccié amb nitrogen per a formar TiN sembla inviable. El segon dels ambients consisteix en
una atmosfera d’amoniac altament reductora (a alta temperatura es descompon en H, i N,)
i reactiva. Aquestes condicions son més adients i fan més factible la formacié de TiN en

superficie com a resultat de les seglients reaccions:

TiO, +H, — Ti,0, +H,0 procés de reduccié (1)

TiO, + NH, = TiN +H,0 procés de nitruracié (2)

De fet, la reaccid (1) no és un procés directe, ja que es produeixen a través de diverses

etapes que se superposen a altes temperatures:

Tio, — Ti,0, — Ti,0, (3)
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Efectivament, tal com es mostra a la figura 3.13(d), I’energia d’enllag del pic del Ti
2p3, es desplaga a energies més baixes quan I'estat de valéncia del Ti** es reduit a Ti". A
més a més, és facil apreciar el major desplagament a energies més baixes que es produeix
en el cas de la mostra tractada en NHs, la qual cosa recolza la nostra tesi en quant al major

poder de reduccié d’aquest ambient.

Mesures de fotoluminiscéncia (PL).

La fotoluminiscencia (apéendix A) és una téecnica molt emprada per a investigar
I'eficiencia de captura, de migracio i de transferencia de carregues per tal de comprendre la
destinacié o funcié dels parells electré-forat en un semiconductor [60, 61]. En general, es
complicat observar el fenomen de la fotoluminiscéncia a temperatura ambient en el TiO,
degut a que el seva banda prohibida és de caire indirecta. Tot i aixi, algunes particules de
TiO, de mida nanométrica i pols de TiO, amb estructura mesoporosa s’han reportat per
exhibir fotoluminiscéncia a temperatura ambient [60, 61].

La figura 3.14 mostra els espectres de PL a temperatura ambient de les mostres de
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Figura 3.14 Espectres de fotoluminiscencia de les mostres de TiO, pur, TiO, — H, i TiO, — NH;. Requadre: augment
de la regidé de les emissions corresponents a les transicions entre les bandes de valéncia i de conduccié de les
fases anatasa i rutil.
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TiO, pur, TiO, — H, i TiO, — NH3 excitades amb una font laser de 325 nm. Com era d’esperar,
I’emissio degut a la transicio directa des de la banda de conduccié a la banda de valencia de
les fases anatasa (3.2 eV) i rutil (3.0 eV) son presents a totes les mostres (figura 3.14
requadre). També s’observa a totes tres mostres una banda ampla a la regié visible. En el
cas de les mostres de TiO, i TiO, — H, aquesta banda consisteix en dos emissions ben
diferenciades i situades a 550 i 610 nm, respectivament. L'origen d’aquestes bandes
d’emissié han estat tipicament atribuides a defectes superficials, vacants d’oxigen i/o
electrons auto capturats (STE) [62-67]. Els espectres d’aquestes dues mostres son gairebé
identics i només difereixen en la intensitat de les seves emissions. Aquesta banda esta
formada per la superposicid de transicions que involucren trampes d’electrons i forats
espacialment separats, que es troben, respectivament, entre 0.7-0.6 eV i 1.8-2.5 eV per sota
de la banda de conduccié [68]. D’acord a aquests resultats varem proposar un model
esquematic de I'estructura de la banda prohibida i dels estats intermitjos introduits (figura
3.15).

Per una altra banda, la mostra de TiO, — NH; presenta una emissid més intensa a la
zona dels 520 nm. Ha estat demostrat per calculs amb DFT que el dopatge amb nitrogen

afavoreix la formacié de vacants d’oxigen. Experimentalment s’ha trobat que aquestes
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Figura 3.15 Esquema proposat del model de I'estructura de la banda prohibida i dels estats intermitjos
introduits.
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introdueixen un nivell energétic a 0.8 eV per sota de la banda de conduccié [69] i que poden
actuar de manera eficient com a centres d’absorcié i emissié de llum [56]. Aquest resultat
esta en concordanga amb els resultats obtinguts amb XPS que mostren que la mostra de
TiO, — NH3 té un major contingut de titani reduit degut al major poder de reduccié del NH3 i

de la gran concentracié d’'impureses de nitrogen introduides.

Mesures fotoelectroquimiques (PEC)

La figura 3.16 mostra la corba d’intensitat-voltatge caracteristica de cada mostra
juntament amb la corresponent maxima eficiencia de conversid sota llum solar simulada en
un electrolit 1.0 M NaOH. Els electrodes mostren un comportament de tipus-n, es a dir,
corrents positius a potencials anodics. La corrent a les fosques és negligible en tots els casos
i no s’observa saturacid en la fotocorrent.

Com es pot veure, la mostra tractada en amoniac, a part de mostra un menor
potencial a circuit obert (OCP), presenta una fotocorrent fins hi tot menor que la
corresponent a la mostra de referencia (TiO, pur). Aquesta degradacié en la mostra de TiO,
— NH; es pot explicar en base als resultats obtinguts per XPS i de manera analoga als
resultats obtinguts amb les mostres de sol-gel. Tal com varem mencionar abans, una de les

contribucions de I'espectre N 1s podia ser assignada a la presencia de TiN en superficie, el

0.30 - - TiO, 7,,.= 0.08% (at V = -0.45 (vs AgiAgC1))
----- TiO/H, 7n.,.=013% (at V =-0.30 (vs AgiagCi)
0.25 TIO/NH, 5 =0.05% (at V = -0.30(vs Ag/AgCl))
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Figura 3.16 Corrent respecte voltatge i la corresponent eficiencia maxima de fotoconversio sota llum solar
simulada de les mostres de TiO, pur, TiO, — H, i TiO, — NHa.
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qual ja varem demostrar que és contraproduent [70]. En contraposicid, la mostra TiO, — H,
presenta una millora considerable en la fotocorrent i I'eficiencia de conversio respecte a la
de referencia. Aquesta millora es pot argumentar en el fet que la reduccié en atmosfera
d’hidrogen amb la conseqient formacié de vacants d’oxigen genera una major
conductivitat de tipus-n [71], que resulta en una millor col-leccié de carrega a través del
contacte. Aquest fet pot ser correlacionat amb els resultats de PL mostrats anteriorment.
Tenint en compte que la emissi6 de PL és el resultat de recombinacions radiatives
d’electrons i forats excitats, la menor intensitat d’emissié de PL de la mostra de TiO, — H,
implica una major contribucié de processos no radiatius, tals com captura d’electrons i
forats, defectes superficials, etc on la reaccié de trencament de la molecula d’aigua pugui
tenir lloc.

Mesures de IPCE (apéndix B) es varen portar a terme amb |’objectiu de clarificar
I'impacte en la resposta fotoelectroquimica a diferents longituds d’ona de les mostres
(figura 3.17). Els resultats mostren clarament que la mostra de TiO, — H, no només respon
més a la zona UV de I'espectre que les altres dues mostres si no que també presenta una
major activitat a la part visible de I'espectre solar. D’acord amb la literatura, I’habilitat de
col-lectar llum solar pot ser atribuida tant als nivells introduits per les vacants d’oxigen per
sota de la banda de conduccié com els nivells introduits per nitrogen substitucional per

sobre de la banda de valéncia [35, 69].
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Figura 3.17 Mesures de IPCE de les mostres de TiO,, TiO, —H, i TiO, — NHs.
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Conclusions

En la primera part del capitol, els resultats obtinguts ens mostraren que la
introduccié de ferro com additiu per coprecipitacié dels precursors de titani i de ferro, no
només no milloren I'activitat fotocatalitica del material si no que la disminueixen
considerablement. Hem associat aquesta disminucié amb la formacié de centres inactius de
ferro en el si de la xarxa del TiO, i a la segregacié cap a la superficie de TiO, a altes
temperatures de fases inactives basades en ferro tals com la pseudobrookita. Els nostres
resultats confirmen que el processat dels materials i I’etapa d’incorporacié de I'additiu son
parametres extremadament importants en el rendiment de l'activitat fotocatalitica de
semiconductors de banda prohibida ampla amb metalls de transicié com additius.

Per altra banda, hem vist com la introduccio de certs nivells energétics a l'interior de la
banda prohibida del TiO, mitjancant la incorporacié d’espécies anioniques com ara el
nitrogen milloren de manera significativa (gairebé duplicant I'eficiencia) el rendiment en la
fotoconversid. Aquesta millora té el seu origen en dos aspectes principalment. El primer, el
tractament termic en ambients reductors promociona el caracter tipus-n del material i per
tant, millora la seva conductivitat a traves del contacte, i segon, la introduccié d’aquests
nivells (ja sigui per les vacants d’oxigen, el nitrogen substitucional i/o les trampes de
electrons i forats) estenen I'absorcié de llum a la regid visible i per tant, contribueixen a
I'eficiencia de fotoconversié. També s’ha trobat que I'ambient utilitzat en el tractament
termic és fonamental alhora d’evitar I'aparacid de fases inactives com ara el TiN degut a
I’excés de poder reductor del gas en questio (NH3). En aquest tipus de mostres (TiO, — NH;)
es va trobar que tot i haver introduit un major contingut d’'impureses de nitrogen i alhora
haver augmentat el nimero de vacants d’oxigen, la formacié de TiN en superficie va

redundar en un empitjorament de |'eficiéncia fins hi tot respecte a la referencia de TiO, pur.
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Capitol 4

Heteroestructures

En el capitol anterior hem pogut veure diferents métodes per a la modificacid de
I'estructura de I'0xid de titani mitjangant la introduccié d’elements aliens, com ara el ferro i
el nitrogen. La introduccié d’additius en el TiO,, generalment comporta una major absorcié
de llum en la zona visible de I'espectre, tot i que també pot tenir com a efecte secundari la
formacié de fases inactives i per tant perjudicials per a les propietats fotocatalitiques del
TiO,. En qualsevol cas, tot i que la millora resultant d’aquestes modificacions en el millor
dels casos ronda el 60% (nitruracié de nanotubs de TiO, en 5% de H, (resta N,)), la seva
eficiencia maxima (~ 0.13%) esta molt lluny de la que s’espera per a tenir aplicacions reals
(~ 10%). En aquest capitol explorem una altra aproximacio, que consisteix en la utilitzacid
d’altres materials amb una banda prohibida adient en conjuncié amb el TiO,
nanoestructurat, més concretament el sulfur de cadmi (CdS). A banda de determinar la
nanoestructura de TiO, més optima per al sistema es varen explorar diferents métodes per
a dipositar el CdS. Part d’aquest treball es va realitzar en col-laboracié amb el grup del Prof.
Dr. Sanjay Mathur del Institute of Inorganic Chemistry, Department of Chemistry de la

University of Cologne.
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4.1 Composicid de semiconductors o sensibilitzacié amb punts quantics.

La composicié de semiconductors o sensibilitzaci6 amb punts quantics és un altre
meétode per poder aprofitar amb major eficiéncia la llum visible per a la produccié
d’hidrogen. Quan acoblem dos semiconductors, els electrons de la banda de conduccié d’un
poden ésser injectats en I'altre sempre i quan la banda de conduccié del primer sigui més
negativa que la del segon. Aquesta configuracié permet una bona separacié dels electrons i
els forats i per tant un temps de vida superior. L'exit en l'acoblament de dos
semiconductors per a la produccié d’hidrogen amb llum solar depén del compliment dels
seglients requisits: i) els semiconductors han d’estar lliures de la possible fotocorrosio, ii) el
semiconductor de banda prohibida estreta ha de ser capag de ser excitat per la llum visible,
iii) la banda de conduccioé del semiconductor amb banda prohibida més petita ha de ser més
negativa que no pas el de banda prohibida més gran, iv) la banda de conduccié del
semiconductor de banda prohibida ampla ha de ser més negatiu que el nivell redox HZ/H+ i

v) la injeccid d’electrons ha de ser rapida i eficient.
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Figura 4.1 Esquema d’una configuracié en composicié de dos semiconductors de diferent banda prohibida.

En aquesta configuracid particular, el semiconductor de banda prohibida més
ampla (TiO, en el nostre cas) actua com a material de suport. En principi, el seu rol principal
és el de col-lectar els electrons generats en el semiconductor de banda estreta i extreure’ls
cap el circuit, pero també pot actuar com absorbidor de la llum més energética (UV). Aixi
doncs, les caracteristiques optimes del semiconductor suport sén similars a les exposades
durant els capitols anteriors (bona percolacié i conductivitat d’electrons, gran area
superficial, etc...). Aixi doncs, I'0xid de titani nanoestructurat, com ara els nanotubs de TiO,,
és un excel-lent candidat ja que la seva particular estructura permet una millor absorcié de
la llum degut a la dispersié que es produeix per la propia estructura. D’altra banda, com
varem veure anteriorment els nanotubs proporcionen un cami de percolacié d’electrons
molt directe cap el contacte eléctric, mentre que els forats fotogenerats han de recérrer
una petita distancia per a trobar la solucid ionica que oxidar i per tant, reduint les perdues
per recombinacié.

Pel que fa al semiconductor de banda estreta (absorbent) aquest ha de ser capag
d’absorbir eficagment la llum visible, el que es tradueix en una banda prohibida limitada
entre 2.75 eV i 1.4 eV aproximadament. Els materials que compleixen aquesta condicio sén

tipicament de la familia dels sulfurs, selenitirs i/o tel-lurs (taula 4.1). De entre tots ells el CdS
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Taula 4.1 Bandes prohibides i nivells energétics d’alguns semiconductors de banda estreta

Banda prohibida (eV) | BV (vs NHE) | BC (vs NHE)
TiO, 3.2 -0.1 31
Cds 2.4 -0.5 1.4
CdSe 1.7 -0.35 1.35
CdTe 1.4 -0.4 1
ZnSe 2.7 -0.8 1.9
ZnTe 2.2 -1.8 0.55

és el material que millors resultats ha obtingut degut a que la seva banda prohibida
coincideix amb el maxim d’intensitat de llum de I’espectre solar (~ 500 nm).

Per a poder introduir aquest materials a l'interior dels nanotubs s’han utilitzat
diverses técniques, com ara, la deposicié electroquimica [1, 2], deposicid per bany quimic
[3-5], esprai pirolisis [6], etc... Aquest és un dels principals factors que determinaran I'éxit
de la composicié de materials. Sovint el resultat de dipositar el material absorbent sobre el
material suport té com a resultat I'obstruccid dels porus i la mala distribucié del material
per tota la superficie, donant lloc a un empitjorament en el rendiment fotocatalitic.

Un altre aspecte que cal tenir en compte és que ben bé tots els absorbents a la
regio visible de I'espectre, com els mencionats a la taula 4.1, es degraden amb facilitat en
medi aqués donant lloc a dissolucié anodica [7, 8]. Concretament el CdS en ser il-luminat
genera el parell electré-forat corresponent. L'electrdé a la banda de conduccié abandona el
CdS a través del TiO, cap el circuit extern, deixant enrere un forat. Aquest, que en
condicions normals hauria d’oxidar I'aigua per a formar oxigen li és més favorable oxidar el

mateix CdS [7]:
CdS+2h" - Cd™ +5(s) (1)
La reaccio total tenint en compte la preséncia d’oxigen és:

CdS+20, — Cd™ + 50} (2)

Aix0 no només resulta en la destruccié del catalitzador, si no que, i encara més important,

I"alliberacid del cadmi dissolt en I’electrolit.
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Amb l'objectiu de prevenir aquesta corrosio, cal introduir agents de sacrifici que
competeixin amb la corrosié del CdS. El treball realitzat per Buehler et al. [9] sobre la
fotocorrosid del CdS i els productes d’oxidacié formats en la reaccid va establir un punt de
referéncia. Un combinacid polisulfatada (Na,S i Na,SO3) és la més adient per actuar com a
donador d’electrons i aixi evitar la degradacié del CdS alhora que no actua com a
competidor en la reduccio de protons per a la formacié d’hidrogen.

Aixi doncs, en aquest capitol estudiarem el sistema CdS com a material absorbidor i
nanotubs de TiO, com a semiconductor suport i introduirem una nova nanoestructura de
TiO, reportada recentment [10] que ens servira també com a material de suport. També
compararem i discutirem dos metodes de deposicié de CdS sobre TiO,: deposicid per bany

quimic (CBD); i adsorcid i reaccid de capes ioniques successives (SILAR).
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4.2 Nanotubs de TiO, sensibilitzats amb CdS (deposicié per bany quimic).

Com ja varem discutir en capitols anteriors, tot i que la introduccié d’additius en el
TiO, pot millorar el rendiment fotocatalitic tot introduint nous nivells a I'interior de la banda
prohibida, 'augment en I'eficiencia no és suficient per a crear dispositius amb aplicacions
reals i comercialment competitives. De les nanoestructures de TiO, estudiades, els
nanotubs anoditzats en DMSO oferien les millors prestacions degut a la seva gran superficie
activa i la bona conduccié i percolacio d’electrons a través de les parets dels tubs. En aquest
apartat estudiarem la viabilitat de la sensibilitzacié dels nanotubs de DMSO mitjangant la
introduccié de CdS com a material absorbent en la regié del visible. De entre tots els
meétodes de deposicid mencionats en I'apartat anterior varem escollir la deposicio per bany
quimic (CBD), ja que com veurem, és a priori la tecnica en la qual sembla més factible una
introduccié del CdS a l'interior dels nanotubs de TiO,. La penetracid dels precursors de CdS
al interior de les nanoestructures de TiO, és un factor determinant en la sensibilitzacié del

material.
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Deposicio de CdS per bany quimic.

La deposicié de CdS en nanotubs de TiO, anoditzats en DMSO és va dur a terme via
CBD. La solucié precursora de CdS es va preparar dissolent CdSO, i tiourea (relacié molar
cd* = 5:1) en solucid 1M d’amoniac. Mostres de nanotubs de TiO,, sintetitzades pel
meétode descrit en I'apartat 2.2.2, varen ser submergides en la solucid precursora durant
alguns minuts per assegurar la completa penetracid dels precursors en la nanoestructura.
Aleshores, la solucié amb els nanotubs immersos s’escalfa en un bany d’oli fins a 60°C
durant 15 min. El contingut de CdS introduit es va controlar variant la concentracié de
precursors en solucié (0.5, 1 i 2 mM CdSQ,). Les mostres les varem anomenar: CdS@DMSO
-1, -2, -3, en ordre creixent de concentracié de precursors. Després de finalitzar el procés
CBD, les mostres es retiraren immediatament i es rentaren amb aigua desionitzada i etanol.
Finalment, la heteroestructura de CdS@TiO, obtinguda es va sotmetre a un tractament
térmic a 350°C en atmosfera de nitrogen durant 1h per a millorar I'adhesié entre el CdS i el

TiO, i assegurar una bona cristal-litzacio.

Caracteritzacio estructural.

Per a determinar I'estructura formada pel CdS en el procés de CDB i el posterior
tractament termic es varen realitzar mesures d’XRD. A la figura 4.2 podem apreciar els
espectres de les tres mostres amb diferent contigut de CdS (CdS@DMSO -1, -2, -3) i els
patrons de difraccié de I'anatasa (JCPDS 21-1272) i el CdS (JCPDS 06-0314). Com es pot
veure, mitjancant I’XRD és dificilment apreciable la contribucio de les reflexions del CdS en
comparacié amb la senyal de TiO,. Aixo és degut a que I’XRD és una técnica de volum, el
qgual en les mateixes condicions depen principalment del grau de penetracid dels raigs X.
Com que aquests penetren molt en la mostra, el volum de TiO, irradiat és molt més gran
gue no pas el volum de CdS que es troba gairebé tot concentrat a la superficie. Aixo sumat
al fet que existeix cert solapament en les reflexions d’ambdues fases, fan molt dificil la
indexacio i deteccid del CdS mitjangant espectroscopia de raigs X. Per a poder confirmar la

preseéncia de CdS en les mostres varem utilitzar una altra tecnica de caracteritzacio
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CdS@DMSO-3
CdS@DMSO0-2
CdS@DMSO0-1

TrO‘ JCPDS 21-1272

CdS JCPDS 06-0314

Figura 4.2 Espectres de XRD de les mostres sensibilitzades amb CdS amb diferents continguts. Patrons
de referencia del TiO, anatasa i I'estructura hexagonal del CdS.

estructural pero que degut a la naturalesa d’aquesta, tot i ser també una tecnica de volum,
el grau de penetracié és molt inferior que no pas amb XRD.
L’espectroscopia de dispersid Raman utilitza com a font d’excitacié llum UV per a

excitar els modes de vibracié i rotacid de la xarxa cristal-lina, els quals son caracteristics de

CdS CdSs

To,  TiO,  TiO

5
o
@ CdS@DMSO - 3
o
w0
2
£ CdS@DMSO - 2
(=]
Q

CdS@DMSO - 1
i 1 1 1 1 L 1 i 1 i
200 300 400 500 600 ?_qo 800 900
Desplagament Raman (cm )

Figura 4.3 Espectres Raman dels nanotubs de DMSO sensibilitzades amb CdS.

125



cada material. En el cas de I'estructura hexagonal del CdS els modes de vibracié principals
es troben, un al voltant dels 301 cm™ilaltre cap els 602 cm™ [11] corresponents al fond LO

i el segon harmonic d’aquest, respectivament. A la figura 4.3 hem representat els espectres

i b ”
881163 3@8.8kV

Figura 4.4 Imatges de SEM de les mostres dipositades amb CdS per CBD amb diferents concentracions dels
precursors en solucié.

126



Heteroestructures

Raman de les tres mostres sensibilitzades amb CdS. Apareixen molt clarament les dues
vibracions mencionades situades a 301 i 602 cm™ i la intensitat d’aquestes en les mateixes
condicions experimentals sén proporcionals al contingut de CdS de la mostra. A diferéncia
de I’XRD, amb I'espectroscopia Raman tot i apareixer la contribucié de I'anatasa (395, 515,
633 cm‘l) es pot apreciar amb molta claredat la senyal del CdS.

El grau de recobriment del CdS dipositat sobre els nanotubs de TiO, el podem
observar a les imatges de microscopia d’electrons de la figura 4.4. Les particules de CdS
varen quedar dipositades principalment a la superficie de les mostres sense arribar a
penetrar al interior dels nanotubs. Tot i haver mantingut la mostra en remull durant minuts
per tal que la solucié precursora mullés tota la superficie exposada és evident que la gran
tensidé superficial de I'aigua i el fet que els porus fossin només d’uns pocs centenars de
nanometres varen impossibilitar la penetracié del liquid i per tant el creixement del CdS es
va produir principalment en superficie. De fet, en el cas de la mostra sensibilitzada
mitjangcant CBD amb la major concentracié s’arriba a formar una capa que gairebé recobreix

els nanotubs deixant exposada només una petita part de I'embull de nanotubs (figura 4.4c).

Propietats optiques.

La figura 4.5 mostra I'espectre |'absorcid optica de les mostres de TiO, DMSO amb

- CdS@DMSO -3
CdS@DMSO -2
CdsS@DMSO -1

\——TiO, DMSO

unitats arbitraires
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300 350 400 450 500 550 600 650
A (nm)

Figura 4.5 Espectre UV-vis per reflectancia difosa de les mostres sensibilitzades amb diferents continguts de CdS.
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Figura 4.6 Espectre de PL d’una capa de CdS i una mostra de TiO, DMSO sensibilitzada amb CdS.

diferents continguts de CdS juntament amb una mostra de referéncia de TiO, DMSO pur. En
totes elles, exceptuant la de major contingut de CdS, podem observar una banda d’absorcio
al voltant dels 380 nm corresponent a la banda prohibida de I'anatasa (3.2 eV). També
s’observa a les mostres sensibilitzades amb CdS, una altra banda d’absorcié a la regié del
visible atribuible a la banda prohibida del CdS (~ 2.42 eV) que augmenta en funcié del
contingut de CdS.

L'espectre de fotoluminescencia (PL) d’'una capa de CdS directament dipositada
sobre un substrat de safir (figura 4.6) revela la banda d’emissio tipica al voltant dels 650 nm

corresponent a I’emissié banda-banda produida per la recombinacié dels excitons. Aquesta

a CdsS b cds TiO2
(&) -~
Emissio PL § % %
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Figura 4.7 a) Esquema de I'emissié PL centrada a 600 nm produida pels defectes superficials i b) esquema de la
inhibicié de I'emissié PL del CdS degut a la injeccié d’electrons a la banda de conduccié del TiO,
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emissio que esta considerablement desplaca cap el vermell (~ 2.0 eV) respecte a I'emissié
del CdS monocristal-li (~ 2.42 eV), es deu a la recombinacié del parell electré-forat en
defectes superficials que introdueixen nivells profunds al interior de la banda prohibida [12,
13] i donant lloc a un espectre d’emissié molt ample (figura 4.7a). En canvi, 'espectre de
fotoluminescéncia d’una mostra de TiO, nanotubs amb CdS mostra com aquesta emissid
queda completament inhibida degut a I'efecte de separacid de carregues existent entre el
CdS i el TiO, (figura 4.7b). Com era d’esperar, com que la banda de conduccié del TiO, esta
situada per sota (més positiva) de la banda de conduccié del CdS, els electrons fotogenerats
al CdS tenen tendéncia a ser injectats a la banda de conduccié del TiO, evitant d’aquesta

manera les recombinacions radiatives i la conseqlient emissio de PL [14-16].

Mesures fotoelectroquimiques (PEC)

Com ja varem comentar en la introduccid del capitol per a evitar la fotocorrosié del CdS cal
utilitzar un electrolit amb agents de sacrifici basats en sofre, concretament una combinacid
de Na,S (0.25M) i Na,S0; (0.35M). A la figura 4.8a hem representat la fotocorrent generada
en funcid del potencial respecte I'electrode de referéncia (Ag/AgCl) amb il-luminacié solar
de 100 mW/cmz. L'augment de la fotocorrent en les mostres sensibilitzades amb CdS és
considerable comparat amb la fotocorrent generada per la mostra de referéncia de TiO,
DMSO. El maxim de fotocorrent de la mostra de TiO, DMSO ronda els 0.2 mA/cmZ, mentre
que en el cas de la mostra de CdAS@DMSO-2 s’assoleix els 1.25 mA/cmZ, gairebé un ordre de
magnitud de diferéncia. Es evident que la contribucié a I'absorcié de la llum de la zona del
visible del CdS és el responsable directe d’aquesta millora tan notable observada en la
fotocorrent. En termes d’eficiéncia (figura 4.8b) s’assoleixen percentatges per sobre del 1%
comparats amb els 0.13% de la mostra de TiO, DMSO sense CdS. Cal destacar que tot i que
el maxim d’eficiéncia s’assoleix amb la mostra amb un contingut relativament elevat de CdS
(CdS@DMSO -2), el fet d’augmentar el contingut de CdS, i per tant |'absorcié a la regid
visible com varem veure en les mesures de reflectancia difusa, no necessariament ha de
suposar una millora en la eficiencia. De fet, la mostra amb un major contingut de CdS

(CdS@DMSO -3) pateix un descens considerable en la seva eficiencia en comparacié amb
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Figura 4.8 a) Fotocorrent en funcié del voltatge aplicat (vs Ag/AgCl) de les mostres sensibilitzades amb CdS sota
de 100 mW/cm? il-luminacié solar en un electrdlit de Na,S (0.25M) i Na,SO; (0.35M) i la corresponent b)
eficiencia de fotoconversié.
les mostres de menor contingut. Aquest descens pot ésser atribuit al fet que en aquesta
mostra, com s’aprecia a les imatges de SEM (figura 4.4c), el CdS dipositat recobreix ben bé
tota la superficie dels nanotubs disminuint d’aquesta manera la superficie efectiva
exposada a l'electrolit. També cal tenir en compte que si el CdS dipositat forma una capa
molt gruixuda o les particules sdn molt grans, els electrons fotogenerats poden recombinar
abans de poder ser separats i injectats a la banda de conduccié del TiO,. Aixi doncs, cal
trobar un compromis entre maximitzar I'absorbancia a la regié del visible per part del CdS
pero evitant disminuir la superficie activa i la formacié de grans estructures de CdS que
dificultin la separacid dels portadors fotogenerats.

Teoricament, un recobriment de la nanoestructura amb particules de pocs

nanometres donaria lloc a la maxima eficiéncia de fotoconversid. Malauradament, en el cas
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de la deposicié per CBD sobre nanotubs de TiO, DMSO hem pogut veure com la solucié
precursora, en no ser de penetrar en els porus dels nanotubs, la sensibilitzacié d’aquests ha
guedat reduida practicament a la superficie. Caldria doncs que, tot i sacrificant la quantitat
de superficie efectiva exposada, la utilitzacié d’un material suport de TiO, nanoestructurat
amb porus o obertures més grans per a facilitar la penetracié de la solucié precursora.

En el seglent apartat introduirem un nou meétode de sintesi de TiO,

nanoestructurat amb caracteristiques ben diferents a les dels nanotubs.
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4.3 Nanofils de TiO, verticalment orientats i transparents.

En aquest apartat introduirem una sintesi relativament nova que consisteix en el
creixement de nanofils d’oxid de titani verticalment orientats sobre un substrat transparent
conductor (oxid d’estany dopat amb fluor, FTO) [10]. En I'apartat anterior ja varem veure
que tot i el gran rendiment teoric dels nanotubs com a material de suport, la seva particular
morfologia dificulta la penetracié de la solucid precursora de CdS en els porus provocant
gue aquest creixi principalment a la part superior dels nanotubs. La sintesi que introduirem
en aquest apartat permetra la formacié d’'una nanoestructura també ordenada pero amb
unes cavitats i porus més grans per a facilitar la humectabilitat del TiO,. Aix0 evidentment

repercutira en una superficie activa menor que no pas els nanotubs de TiO,.

Sintesis de nanofils de TiO,.

Nanofils de TiO, verticalment orientats es varen sintetitzar mitjangant el métode

hidrotermal en un reactor d’acer inoxidable amb un recipient de teflé6 de 100 ml de volum.
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Tres substrats de FTO es recolzaren sobre la paret del vas formant un angle de
aproximadament 45° i amb la banda conductora encarada cap a la paret. Com a solucid
precursora es va preparar una solucié de 60 ml diluida al 50% de HCl juntament amb 1 ml
de butoxid de titani. Finalment, el reactor es mantingué a 200°C durant 4 hores i el
substrats recoberts es netejaren amb aigua desionitzada per a retirar les restes d’organic i

de solucio acida.

Caracteritzacio estructural

La morfologia d’'una de les mostres sintetitzades per aquest metode es pot apreciar
a la figura 4.9. La visid zenital ens mostra els nanofils crescuts en forma tetraédrica i, tot i
gue una mica inclinats, verticalment alineats. La seccid transversal indica que la longitud
dels nanofils sén aproximadament dues micres i un diametre promig de 100 nm. De fet, en

augmentar la quantitat de precursor de titani (butoxid de titani), el gruix dels nanofils

Figura 4.9 a) Imatge zenital de SEM d’una mostra de nanofils verticalment alineats, b) seccio transversal, c)
i d) amb un major contingut de precursors de titani.
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Figura 4.10 Espectres d’XRD d’una mostra de nanofils crescuts sobre un substrat d’FTO amb els corresponents
patrons de difraccié del TiO, rutil (JCPDS 21-1272) i el SnO, (JCPDS 41-1445).

augmenta (figura 4.9c¢) fins a col-lapsar completament (figura 4.9d).

La figura 4.10 mostra I'espectre d’XRD d’una mostra de nanofils de TiO, sense cap
mena de tractament posterior que no sigui la neteja amb aigua desionitzada. A banda de la
contribucié dels pics provinents del substrat d’oxid d’estany, podem observar també tres
pics corresponents a la fase rutil del TiO,, i en particular, dos de molt intensos corresponent
als plans cristal-lins (101) i (002). Aixi doncs, el grau de cristal-litzacié de les mostres és molt
elevat tenint en compte que no ha calgut cap tractament posterior. Tot i que les mostres
han estat sintetitzades a baixes temperatures (200°C), les altes pressions a la que han estat
sotmeses al interior del reactor fan que aquestes cristal-litzin en la fase més estable
possible del TiO,, el ratil. Un altre detall a destacar, es veure com la relacié d’intensitat dels
pics de difraccid no es correspon en absolut amb els patrons de rutil policristal:li (JCPDS 21-
1272), el qual ens indica que existeix una certa orientacié privilegiada en els nanotubs. Per
exemple, la reflexid principal del ruatil (001) no apareix.

Per a confirmar aquest punt es va dur a terme I'analisi estructural d’un sol nanofil
mitjancant HRTEM (figura 4.11). Els nanofils s6n completament cristal-lins al llarg de tota la
seva longitud (figura 4.11b), confirmat també mitjancant la FFT (requadre). L'interespaiat
dels plans cristal-lins de la xarxa (d;gp = 0.32 nm i dgp; = 0.29 nm) sén consistents amb les

dades obtingudes per XRD per a la fase rutil. L’eix [100] és perpendicular a les parets del
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[001], 0.29 nm

Energy (keV)
Figura 4.11 a) i b) Imatges d’"HRTEM d’un sol nanofil i la corresponent difraccié i c) espectre de EDX
nanofil i el creixement té lloc en la direccié [001]. L'estequiometria dels nanofils va ser

examinada per EDX, confirmant una ratio atomica entre el Tii 'O de 1:2 (figura 4.11c).
També és destacable que, tot i que els nanofils creixen al llarg de la direccié [001],
en els espectres de difraccié apareix un pic forca destacat en la direccié (101), el qual és
significativament diferent d’altres nanoestructures 1D amb un creixement preferent en la
direccié [001] [10, 17-19]. Es raonable que cristalls tetragonals 1D tinguin preferéncia en
créixer en la direccié [001] degut a la menor energia del pla cristal-li (110) [10, 17-22]. A

més a més, els ions de ClI' poden adsorbir-s’hi de manera selectiva en el pla (110), i provocar

Figura 4.12 a) Imatge ampliada dels nanofils on s’observa I'agrupament de diferents nanofils més prims i la seva
superficie en forma piramidal. b) Imatge D’HRTEM de la interficie formada entre dos nanofils diferents.
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un creixement anisotrop del TiO, al llarg de la direccié [001] [10, 19, 21]. De fet, tal com es
mostra a la figura 4.12a els nanofils estan formats, en realitat, per un grapat de nanofils
més prims i enganxats paret amb paret. La interficie formada entre aquests nanofils es va
poder observar al llarg de la direccid longitudinal d’'un nanofil senser (figura 4.12b). Un altre
aspecte en el que varem reparar, era que el cap o part superior dels nanofils no sén
completament plans (figura 4.12a), si no que més aviat presenten una estructura piramidal.
Aguest fet es pot explicar en termes d’estabilitat energética superficial i simetria. Tenint en
compte la série d’energies superficials (001) > (101) > (100) > (110) [22], podem assumir
que el pla (001) de creixement queda completament reemplagat per I'energeticament més
estable (101). Motiu pel qual, com comentavem anteriorment, en l|'espectre d’XRD

s’observa, de manera destacada, aquest pla de difraccié.

Propietats optiques.

Una de les caracteristiques més importants d’aquesta mena de sintesi, i a
diferéncia de les descrites fins ara (sol-gel, nanotubs...), és que la mostra resultant, degut a
que el grau de cristal-litzacio és molt elevat, és practicament transparent (figura 4.13).

L’espectre de transmitancia mesurat en una de les mostres revela com, a la regio visible, la
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Figura 4.13 a) Espectre de transmissié d’'una mostra de nanofils crescuts sobre FTO (linia continua) i la seva
primera derivada (linia discontinua) amb una imatge real d'una de les mostres i b) esquema
multiheteroestructura.
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transmissid arriba fins el 60%. La primera derivada (linea discontinua) de la transmitancia
ressalta el canvi de pendent degut a I'absorcié del TiO, corresponent a la seva banda
prohibida (3.05 eV). La transparéncia en aquest tipus de mostres resulta indispensable en
algunes aplicacions como ara les cel-les de Graetzel [23]. També resulta de gran utilitat en el
cas d’utilitzar multiheteroestructures amb diferents materials absorbidors, cadascun dels

quals té el maxim d’eficiencia d’absorcid en una certa regié de I'espectre (figura 4.13b).

Mesures fotoelectroquimiques (PEC).

Per a comparar el rendiment dels nanofils de TiO, amb la resta de sintesis
estudiades al llarg del nostre treball varem realitzar I'experiment de trencament de la
molecula d’aigua tal com s’ha descrit amb anterioritat (electrolit 1M NaOH i sota
il-luminacio solar de 100 mW/cmz). A la figura 4.14 hem representat les corbes d’eficiencia
obtingudes amb els quatre tipus de materials caracteritzats (sol-gel, DMSO, EG i nanofils) i
les corresponents eficiencies maximes. Com es pot veure, els nanofils, tot i tractar-se d’un
material altament cristal-li amb una nanoestructura completament ordenada que facilita el
transport d’electrons, presenta un rendiment sensiblement inferior als dos tipus de

nanotubs. També cal afegir que en principi, donada la naturalesa de la sintesi, els nanofils
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Figura 4.14 Corba d’eficiéncia dels nanofils de TiO, (blau) juntament amb les obtingudes per els altres tipus de
materials estudiats.
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Figura 4.15 Seccié transversal d’una mostra de nanofils on es pot observar el substrat de vidre, la capa
conductora de SnO,:F amb els nanofils crescuts sobre aquesta.

creixen sobre el substrat gracies a la gran coincidéncia entre les xarxes cristal-lines del TiO,
ratil i el Sn0O,. Ambdds tenen estructura rutil tetragonal amb uns parametres de xarxa que
nomé discrepen en un 2% (FTO: a = b = 0.4687 nm; TiO,: a = b = 0.4594 nm) [10], el que
permet un creixement epitaxial dels nanofils i per tant un bon contacte ohmic entre els
nanofils i el substrat conductor (figura 4.15).

Aixi doncs, la diferéncia en el rendiment s’ha d’explicar en termes de superficie
efectiva i/o fase cristal-lografica del TiO, (anatasa — rutil). Pel que fa a la superficie és
evident que la superficie de les mostres de nanofils no sdn, ni de bon tros, comparables a la
dels nanotubs de DMSO. Només el fet de tenir una longitud gairebé deu cops més petita
que no pas els nanotubs de DMSO representa com a minim el mateix factor en superficie.
En quant a la fase cristal-lografica, com ja varem discutir en el primer capitol, les
prestacions del rutil sdn intrinsecament inferiors a les de la fase anatasa.

Per tant, hem obtingut un material amb el que a priori sembla més factible la
introduccid de la solucié precursora de CdS entre el seus porus, malgrat que aixo suposi un
sacrifici en quant al rendiment intrinsec respecte els nanotubs degut a una disminucio de la

superficie activa i la obtencié de la fase rutil del TiO,.
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4.3.1 Deposicio de CdS sobre nanofils de TiO, per CBD.

En aquest apartat i de manera analoga al cas dels nanotubs de DMSO sensibilitzats
amb CdS varem estudiar I'efecte de la deposicié de CdS sobre nanofils de TiO, mitjangant la
tecnica CBD (deposicid per bany quimic). El procés de sensibilitzacié amb CdS és identic al
descrit en l'apartat 4.2. Es varen sintetitzar tres mostres amb els mateixos continguts

teodrics de CdS que per els nanotubs de DMSO (TiO, CBD — 1 < TiO, CBD — 2 < TiO, CBD - 3).

Caracteritzacio estructural.

En aquest cas i analogament al que va passar amb els nanotubs de DMSO, la
presencia de CdS no és evident mitjancant difraccié de raigs X. Només es pot arribar a
detectar lleugerament en el cas de les mostres amb un major contingut de CdS (figura 4.16).
Tot i aixi, a les imatges de SEM (figura 4.17a i b) es pot apreciar com la concentracié de CdS
dipositat varia des de petits clisters dispersos fins a un recobriment continu de CdS. De les
imatges de TEM podem observar (figura 4.17c i d) la formacié d’una capa homogenia d’uns
10 nm de gruix en el cas de la mostra amb major contingut de CdS (TiO, CBD - 3). La

composicié de la capa és va confirmar mitjancant mesures d’'HRTEM (figura 4.17e) on es va
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Figura 4.16 Espectre d’XRD de les tres mostres de nanofils sensibilitzades amb CdS juntament amb la mostra de
referéncia.
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.

poder observar entre altres els plans (002), (101) i (102) corresponents a la fase hexagonal

del CdS. A més a més, es va observar una altra evidencia que els nanofils en realitat estan
formats per nanofils més estrets (figura 4.17c). Els espectres d’EDX (figura 4.17f) de les

mostres indiquen la presencia de Cd i S amb un ratio atomic aproximat de Cd:S ~ 1:1.
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Figura 4.17 Imatges de SEM dels nanofils parcial (a) i completament coberts (b) amb CdS, (c-e) imatges de TEM
de la mostra completament coberta. (f) Espectre d’EDX d’una mostra abans i després de sensiblitzada amb CdS.
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Figura 4.18 Espectre UV-vis de les mostres de nanofils amb diferents continguts de CdS i comparades amb el
nanofils de TiO, pur.

Propietats optiques.

La figura 4.18 mostra I'espectre d’absorcié optica dels nanofils de TiO, pur i les
heteroestructures de CdS amb diferents carregues, les quals presenten una absorcid
creixent en la regid visible fins gairebé els 600 nm. Amb excepcié de la mostra CdS CBD — 3,
en totes es pot discernir la banda d’absorcié a la regid UV corresponent a la banda
prohibida del rutil TiO, manifestant que no hi ha un recobriment complet almenys des de el
punt de vist optic. En canvi, a la mostra amb major contingut de CdS, només es pot apreciar

la banda d’absorcié optica corresponent a la banda prohibida del CdS.

Mesures fotoelectroquimiques (PEC).

Les mesures fotocatalitiques dels nanofils de TiO, decorats amb CdS es varen
realitzar en les mateixes condicions de 'apartat 4.2. Com ja s’argumenta amb anterioritat,
per assegurar |'estabilitat fotocatalitica del CdS es va utilitzar com a electrolit una solucié
sulfatada de Na,S (0.25M) i Na,SO; (0.35M). A la figura 4.19 hem representat les corbes de
fotocorrent generada en funcié del voltatge (vs Ag/AgCl) juntament amb les corresponents
eficiencies de fotoconversid. Les corrents fotogenerades, com era d’esperar, augmenten

amb el contingut de CdS dipositat a la mostra. Pero, a diferéncia del que varem obtenir amb
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Figura 4.19 Corbes de fotocorrent generada per les diferents mostres de nanofils decorades amb CdS juntament
amb les corresponents eficiéncies.

els nanotubs de DMSO decorats amb CdS, la mostra amb el major contingut de CdS tenia
una pitjor resposta degut a que el CdS dipositat no penetrava en els nanotubs arribant a
taponar la superficie. En el cas dels nanofils de TiO,, com varem veure per SEM i TEM, el
CdS recobria completament la superficie dels nanofils en la mostra amb el contingut més
gran de CdS.

Tot i aixi, tant la fotocorrent com I'eficiencia corresponent de les mostres de
nanofils amb CdS presenten un menor rendiment que no pas els nanotubs de TiO, DMSO.
La diferéncia no és massa gran, perd prou significativa. Probablement i com ja varem
anticipar, amb la sintesi de nanofils sacrificavem superficie activa per a poder recobrir de

manera més uniforme la superficie de la nanoestructura. Aixo afegit al fet que la fase
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cristal-lografica rutil obtinguda en la sintesi de nanofils de TiO, explicaria, en gran mesura,
les prestacions obtingudes en comparacié amb els nanotubs de TiO, DMSO.

Aixi doncs, per tal de millorar I'eficiencia obtinguda amb els nanofils de TiO,, varem
intentar introduir una capa d’anatasa entre la fase rutil dels nanofils i el CdS i determinar,

d’aquesta manera, la influéncia real de la preséncia o no de la fase anatasa.

Multiheteroestructura CdS@anatasa@nanofils-TiO,.

Amb la finalitat de millorar el rendiment dels nanofils de TiO, ens varem plantejar
la possibilitat de recobrir-los amb una capa d’anatasa. Com ja sabem, la fase rutil, tot i tenir
una banda prohibida menor que la de l'anatasa, té unes propietats fotocatalitiques
lleugerament inferiors. A més a més, i com ja varem estudiar en el capitol 2.2.1, la
combinacié d’aquestes dues fases, degut a la particular disposicié de les bandes de valéncia

i de conduccid, resulta en una millora de I'activitat catalitica respecte a qualsevol de les
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Figura 4.20 Esquema de les bandes i dels processos involucrats en la multiheteroestructura

CdS@anatasa@nanofils-TiO,.
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dues fases individualment [24, 25] . De la combinacié de les fases anatasa i rutil i la
posterior sensibilitzacid amb CdS resulta en una estructura de bandes que es resumeix en la
figura 4.20. Els electrons fotogenerats en el CdS sdn separats rapidament a la interficie
entre el CdS i I'anatasa gracies al potencial generat entre ambdues bandes de conduccid.
Alhora, aquests electrons son transferits als nanofils de rutil ajudats, també, per la
diferéncia de potencial entre les bandes de conduccid de I'anatasa i el rutil. Finalment, els
electrons col-lectats als nanofils de ratil sén conduits cap al contacte de FTO afavorits pel
cami de conduccié dels nanofils i la seva gran cristallinitat. Per altra banda, els forats
fotogenerats queden disponibles per a les reaccions d’oxidacié del sistema redox: en el

nostre cas els agents de sacrifici introduits.

Sintesi de nanofils de TiO, amb un recobriment d’anatasa.

Per a realitzar el recobriment dels nanofils amb una petita capa d’anatasa varem
hidrolitzar una solucié aquosa de TiCl, directament sobre una mostra de nanofils de TiO,.
Les mostres s’introduiren en un bany amb una solucié 0.05M de TiCl, a 70°C durant 1h.
Després de rentar-la amb etanol, a la mostra tractada en TiCl,, es tractava téermicament en
aire a 450°C per a obtenir la cristal-litzacié de la capa d’anatasa. Després d’aquest procés les
mostres eren decorades amb CdS en les mateixes condicions de |'apartat anterior. Per tant,
varem obtenir tres mostres diferents segons el contingut de CdS (CdS@anatasa — 1,

CdS@anatasa— 2 i CdS@anatasa — 3).

~ Anatase TiO;

Rutile TiO,

Figura 4.21 Imatge de TEM de la interficie entre la capa d’anatasa introduida i el nanofil de TiO,
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Per a confirmar la preséncia d’aquesta capa d’anatasa sobre els nanofils de TiO,
varem realitzar imatges de TEM (figura 4.21) que revelen la presencia d’una capa de 10 nm
de gruix que recobreix el nanofil. A més a més, aquesta capa afegeix un cert grau de
rugositat als nanofils, de manera que, la superficie efectiva es veu també incrementada [26,

27].
Mesures fotoelectroquimiques.
A la figura 4.22 hem representat les corbes de fotocorrent i d’eficiencia de

fotoconversid obtingudes. El primer que cal destacar és que, de la mateixa manera que en

el cas de les mostres sense anatasa de |'apartat anterior, existeix un increment de la

Fotacorrent (mA/cm’)

0.0 [—f—<t=—t——"p—+—1 F——t——
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Eficiéncia de fotoconversio (%)

0.2

0.0+ ; f—— . . ;
10 -08 -06 -04 -02 00 0.2 04
V (V vs Ag/AgCl)

Figura 4.22 Corbes de fotocorrent generada per les diferents mostres de nanofils decorades amb CdS i amb una
capa intermédia d’anatasa juntament amb les corresponents eficiéncies.
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fotocorrent i de [l'eficiéncia en funcid del contingut de CdS sense arribar al punt
d’empitjorar el rendiment degut a un excés de CdS. En segon lloc, mencionar que la mostra
de referéncia de nanofils de TiO, sense CdS, presenta una millora substancial respecte a la
mateixa mostra sense el recobriment d’anatasa. Com era d’esperar, la sola preséncia
d’anatasa redunda en una millor activitat catalitica. Aixd sumat a que la particular disposicid
de les bandes de conduccid del rutil i I'anatasa afavoreixen la separacio de carregues resulta
en una millora del rendiment total en un factor 2. Aquesta tendéncia en la millora del
rendiment és extensible, també, a les mostres sensibilitzades amb CdS. Totes elles milloren
en un factor 2 o més respecte a las analogues sense la capa intermédia d’anatasa. De fet, si
comparem amb els rendiments obtinguts amb els nanotubs DMSO amb CdS, superem amb
escreix la maxima eficiencia de la mostra CdS-DMSO — 2 (figura 4.8) que era de I'l%
aproximadament. En el cas que ens ocupa fins a un maxim del 1.4% es va obtenir amb la
mostra amb el major contingut de CdS (CdS@anatasa — 3).

Aixi doncs, hem pogut veure que, tot i sacrificant una propietat tan fonamental en
el rendiment fotocatalitic d’'un material com és la superficie efectiva, la seva activitat
catalitica pot millorar gracies al millor recobriment i/o acoblament del semiconductor
absorbidor sobre el semiconductor suport. També hem pogut comprovar que una
composicié amb multiples capes i amb I'estructuracié de les bandes adient suposa una gran
millora en I'activitat. Cal destacar, que aquesta millora és purament a nivell electronic o
d’estructura de bandes, sense cap mena d’influencia en la quantitat de llum absorbida ni el
tipus de reaccié que s’esta donant.

L’eéxit obtingut amb els nanofils de TiO, com a semiconductor suport i el CdS com a
absorbent en una heteroestructura combinada per aplicacions fotocatalitiques ens va fer
plantejar-nos la possibilitat d’utilitzar altres técniques de deposicid de la capa absorbent
(CdS). En el seglient apartat introduirem i estudiarem una d’aquestes técniques, en concret,
el métode SILAR (adsorcid i reaccio de capes ioniques successives) i veurem la seva viabilitat

en comparacié amb la tecnica CBD.
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4.3.2 Deposicio de CdS sobre nanofils de TiO, pel métode SILAR.

El metode SILAR va ser introduit per Nicolau I'any 1985 [28]. El métode ha estat
principalment utilitzat per a fer créixer capes de la familia de components II-Vl, com ara
CdS, ZnS i multicapes de CdS/ZnS. El métode SILAR consisteix en la immersié successiva d’un
substrat sobre dues solucions precursores separades. Entre ambdues immersions es renta
el substrat amb aigua per netejar les especies debilment lligades. Per tant, un cicle SILAR
consisteix en I'absorcido dels precursors de cations, neteja amb aigua, adsorcié dels
precursors d’anions seguit de la reaccid pertinent i finalment una altra neteja amb aigua. Els
parametres que determinaran les caracteristiques de la deposicid sén principalment:
concentracio de les solucions precursores, temps d’'immersié en cadascuna de les solucions
i nimero de cicles realitzats i en menor mesura, pH i temperatura de les solucions.

En el cas que ens ocupa, es va dur a terme la deposicié pel metode SILAR de capes
de CdS sobre nanofils de TiO, crescuts sobre un substrat de vidre conductor (FTO). També
varem observar la influéncia en el grau de penetracié dels precursors en la nanoestructura
en variar la concentracié de les solucions precursores i de quina manera afecta aquesta

variacié al creixement de les particules de CdS.

Recobriment de nanofils de TiO, amb CdS mitjancant SILAR.

Com a precursors de cations i anions per al recobriment de nanofils de TiO, amb
CdS varem utilitzar unes solucions aquoses de 0.05 M de Cd(NO;), i 0.05M de Na,S,
respectivament. El cicle SILAR emprat va ser el seglient: immersid de 25 segons en la solucié
de cations de cadmi seguit d’una neteja per immersié en aigua durant 30 segons; immersié
de 25 segons en la solucié d’anions de sofre amb la corresponent neteja de 30 segons.
Varem obtenir tres mostres amb diferent contingut de CdS realitzant un namero de cicles
SILAR de 30, 45 i 60 (SILAR g 05) — 30, SILAR(g05) — 45, SILAR(g.05) — 60). Un cop obtingudes les
mostres es varen sotmetre a un tractament térmic sota atmosfera de nitrogen per a

garantir una bona cristal-litzacié i adherencia amb el substrat, evitant I'oxidacié del Cd.
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Caracteritzacio estructural.

Les imatges de SEM mostren com, efectivament, el contingut de CdS dipositat
augmenta amb el nombre de cicles SILAR (figura 4.23). A la mostra SILARggs) — 30 podem
apreciar tot un seguit de nanoparticules disperses sobre les parets dels nanofils i en major
mesura als extrems d’aquests. En canvi, a la mostra SILARggs) — 45 ja no és tan evident la
presencia de nanoparticules, si no més aviat, un petit recobriment que es tradueix en un
augment de la rugositat a les parets dels nanofils. També es fa evident I'acumulacié de CdS
a 'extrem dels nanofils. Finalment, a la mostra SILAR(g0s) — 60 queda patent com un excés
en el nombre de cicles SILAR pot redundar en un aglomeracidé de les particules de CdS,

arribant a formar, fins hi tot, un tel sobre els nanofils.

Figura 4.23 Imatges de SEM de (a) nanofils TiO, sense recobrir i les mostres (b) SILAR(o.05) — 30, (c) SILAR(.05) — 45 i
(d) SILAR(.05) — 60.
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Figura 4.24 Espectre Raman de les mostres de nanofils dipositades per SILAR. (Requadre) Ampliacié de la regid
dels 600 cm™ on es solapen les contribucions del CdS i el TiO, rutil.

Per a corroborar la formacié de CdS i la bona cristal-litzacié durant el tractament
termic es varen realitzar mesures Raman (figura 4.24). Com ja hem vist amb anterioritat la
determinacié del contingut de fases cristal-lografiques per XRD només és factible amb els
continguts més alts de CdS, i tot i aixi, amb una molt baixa resolucié. En canvi, per Raman,
és facil observar els pics corresponents als modes de vibracid principals del CdS (301 i 602
cm™). Tot i que la vibracié situada a 602 cm™ estd solapada amb una altra vibracié
corresponent a la fase rutil del TiO, (610 cm'l) , és facil apreciar el desplacament d’aquest

pic a a mida que augmenta el contingut de CdS (figura 4.24 requadre).

Caracteritzacio optica.

L’espectre de transmissié de les mostres SILAR(qs) — 30, SILAR(g.05) — 45 i SILAR(g05)
— 60, juntament amb una mostra de referencia de nanofils de TiO, pur es mostren a la
figura 4.25. També s’adjunta una fotografia de les mostres on es pot apreciar la gradacié de
colors en funcié del contingut de CdS de la mostra. Una altra aspecte a destacar és veure
com I'amplada de la finestra d’absorcié augmenta en funcié del contingut de CdS, el que
indica que la banda prohibida és lleugerament diferent en cadascuna de les mostres.
Aquesta particularitat esta relacionada amb el conegut efecte de confinament quantic que

es dona en els materials amb dominis cristal-lografics en I'escala nanometrica [29, 30], en
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Figura 4.25 Espectres de transmissié de les mostres amb CdS dipositades per SILAR i fotografia de les mostres on
s’observa la gradacié de color corresponent.

els que la banda prohibida augmenta amb la disminucid de la mida del domini
cristal-lografic. En el cas que ens ocupa, la banda prohibida aparent de les mostres va des
dels 2.6 eV de la mostra SILARps) — 30 fins els 2.43 eV de la mostra SILAR (g s) — 60. Aquest
ultim, ja correspon al valor reportat generalment a la literatura [31], ja que, com varem
veure per SEM, en la mostra SILAR(gs) — 60 es produia aglomeracio i formacio de grans
estructures de CdS, i per tant, molt allunyat de la mida nanométrica necessaria per a que es

produeixi els efectes de confinament quantic.

Mesures fotoelectroquimiques (PEC).

La fotocorrent produida i el corresponent rendiment de les mostres recobertes
mitjanant SILAR en soluciones precursores 0.05M es mostren a la figura 4.26. Les condicions
experimentals son les mateixes que en els casos anteriors: electrolit sulfatat de 0.35M
Na,SO; i 0.25M Na,S i il-luminacié solar de 100 mW/cmz. Els resultats obtinguts sén
completament analegs als trobats amb els nanofils recoberts amb el métode CDB (figura
4.19, apartat 4.3.1) amb la diferéncia que en el cas del métode SILAR la mostra amb el
major contingut de CdS (SILARq ¢s) — 60) empitjora el rendiment respecte a les mostres amb

30 45 cicles SILAR. Tal com varem observar per SEM (figura 4.23d) la mostra amb 60 cicles
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Figura 4.26 Corbes de fotocorrent generada per les diferents mostres de nanofils decorades amb CdS pel métode
SILAR(0.05) juntament amb les corresponents eficiéncies.

SILAR presentava un recobriment molt superficial i amb grans aglomeracions de CdS. Una
imatge de SEM ampliada d’aquesta mostra (figura 4.27) delata com el contacte entre el CdS
i el de TiO, es redueix practicament a I'extrem dels nanofils, dificultant la separacié de
carrega ja que els electrons han de recérrer grans distancies abans d’assolir el TiO, i per
tant, existeix una gran probabilitat de que els parells electré-forat recombinin.

Aixi doncs, amb el métodes SILAR tot i obtenir un recobriment no tant optim com
el cas del métode CBD els rendiments obtinguts sén similars. Probablement, millorant el
grau de penetracio dels precursors cationics i anionics per tal d’obtenir un recobriment més
uniforme i evitar I'aglomeracié de CdS en la superficie, obtindriem una millora en el
rendiment. Si reduim la concentracié d’ions en les solucions precursores evitariem la

formacio de grans clusters de CdS.
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Figura 4.27 Imatge de SEM ampliada de la mostra SILARq 0s) — 60.

Per a comprovar la influencia de la concentracié de precursors en solucié varen
realitzar una nova serie de mostres perd amb una concentracié de 0.025 M tant de Na,S
com de Cd(NOs3),. Per a poder comparar aquesta série de mostres amb les anteriors, en
guan a quantitat de CdS dipositat i tenint en compte que varem utilitzar la meitat
concentracid de precursors, realitzarem el doble de cicles SILAR (SILAR(q o25) — 60, SILAR g 025)
—90, SILARq.025) — 120).

La figura 4.28 mostra les imatges de SEM de les mostres dipositades en aquesta
serie de mostres mitjancant el metode SILAR i utilitzant una concentracié de precursors
inferior, juntament amb una mostra de referéncia sense dipositar. La mostra SILAR g g,5) — 60
presenta un recobriment molt lleuger només apreciable gracies a les petites particules que
es poden apreciar sobre la superficie dels nanofils i que no apareixen en la mostra de
nanofils TiO, (figura 4.28a). En canvi la mostra SILAR( 0,5 — 90 ja presenta un recobriment
més uniforme sobre els nanofils atorgant-los d’una major rugositat i per tant major
superficie. Finalment, a la mostra amb major contingut de CdS, SILAR(g a5 — 120, es pot
apreciar com en aquestes condicions |'excés de deposicié de CdS resulta en un gran
recobriment dels nanotubs i la formacié de grans clusters. Tot i aixi, si comparem amb la
mostra SILARg0s) — 60 de 'apartat anterior (figura 4.27) on el CdS quedava concentrat a la
superficie sense arribar a penetrar ni depositar-se sobre els nanofils, veiem com en aquest

cas el recobriment, tot i que excessiu, si penetra en la nanoestructura.
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Figura 4.28 Imatges de SEM de (a) nanofils TiO, sense recobrlr iles mostres (b) SI LAR(O 025) 60 (c) SILAR(O 025)— 90
i (d) S”.AR(o.ozs) —120.

L'espectre de transmissio de les mostres (figura 4.29) ens va confirmar

I'equivaléncia en quant al poder d’absorcid de les mostres SILAR g o5y — 30-45-60 de I'apartat
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Figura 4.29 Espectres de transmissid de les mostres SILARo.025) juntament amb una imatge real de les mostres on

s’aprecia la gradacié de colors corresponent.
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Figura 4.30 Corbes de fotocorrent generada per les diferents mostres de nanofils decorades amb CdS pel metode
SILAR(0.025) juntament amb les corresponents eficiéncies.

anterior i les mostres SILAR(g 5y — 60-90- 120 d’aquest apartat, respectivament. També
s’observa un gradacié del color de les mostres molt similar a les obtingudes anteriorment.
Les mesures de fotoelectroquimiques realitzades a les mostres SILAR(q o25) — 60-90-
120 confirmen que, efectivament, el fet d’utilitzar una menor concentracié de precursors a
les solucions i augmentant el nimero de cicles SILAR millora la qualitat del diposit i per tant
la fotocorrent generada i la corresponent eficiencia (figura 4.30). L'eficiencia maxima
obtinguda corresponent a la mostra SILAR g o25) — 90 esta per sobre del 1.2% i gairebé triplica
la maxima eficiéncia obtinguda en I'apartat anterior amb la mostra SILARq o5) — 45 (0.45%).
La mostra SILAR(g025) — 120, al igual que en el cas equivalent de la mostra SILAR 05y — 60,
presenta una disminucié en el rendiment respecte a la mostra SILAR( 0,5y — 90 degut a
I’excés de CdS que cobreix part de la nanoestructura. Tot i aixi, I'empitjorament no és tant

drastic com el que es produia en la série de mostres amb major concentracié de precursors
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on la mostra amb major contingut queia fins hi tot per sota del rendiment de la mostra amb
el menor contingut de CdS. En aquest cas, tot i caure lleugerament, es manté per sobre del

1% d’eficiencia.

Conclusions

En aquest capitol em presentat com la utilitzacié d’estructures composades de
varis semiconductors permeten millorar amb escreix els rendiments obtinguts mitjancant la
introduccié d’additius per tal de modificar I’estructura de I'0xid de titani. En concret, hem
estudiat la heteroestructura CdS@TiO,. En aquesta mena d’estructura el CdS actua com a
material absorbidor i I'Oxid de titani com a material suport que proporciona la
nanoestructura necessaria per a dotar el dispositiu d’una bona conduccié d’electrons i
d’una gran superficie activa.

Com a material suport varem utilitzar els nanotubs de DMSO i a més a més, varem
introduir un nou material suport, nanofils de TiO, ultracristal-lins i transparents. Per a
dipositar el CdS sobre el substrat suport varem utilitzar en primer lloc, la técnica de
deposicio per bany quimic (CBD). Aquesta tecnica permetia dipositar CdS amb un grau
d’uniformitat prou elevat, almenys en el cas dels nanofils, i un bon control de la quantitat
dipositada. Com alternativa, varem utilitzar la técnica de deposicid, adsorcid i reaccid de
capes ioniques successives (SILAR).

Els resultats obtinguts en la deposicid pel metode SILAR confirmaren la viabilitat
d’aquest com alternativa al CBD. També varem veure com el control de la solucié
precursora pot ser determinant en la manera en qué es produeix el diposit de CdS, com ara
la velocitat de reaccid i la penetracid de la solucié en els porus dels nanomaterials. En
aquest sentit, caldria estudiar altres parametres que també podrien influenciar en la reaccio
com sén el pH i la temperatura de solucid o fins hi tot I'Us d’una altre solvent amb una

tensid superficial inferior com pot ser I'etanol o el metanol.
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Conclusions

Capitol 5

Conclusions i perspectives
futures

En aquest capitol recopilarem els resultats i les conclusions més importants que
s’han derivat del treball realitzat i exposat en aquesta tesis i també presentarem les linies
d’actuacié per a continuar amb la recerca i el desenvolupament de nous materials i
dispositius nanoestructurats per aplicacions energétiques.
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5.1 Conclusions

Al llarg del treball realitzat durant aquesta tesis hem estudiat les propietats, les
caracteristiques i la viabilitat de I'0xid de titani com a material amb aplicacions
energetiques i concretament, com a fotocatalitzador en el procés de trencament de la
molécula d’aigua.

En el segon capitol hem analitzat varies de les rutes de sintesis que permeten
obtenir nanoestructures d’oxid de titani amb caracteristiques ben diferents. La sintesi sol-
gel permet I'obtencié de pols de TiO, amb certa estructura porosa i amb una gran superficie
activa d’una manera senzilla i poc costosa. Es tracta d’una tecnica facilment escalable, pero
amb l'inconvenient que, per a certes aplicacions, com ara en I'Us de fotoanodes, cal
dipositar el material sobre un substrat conductor. En el nostre cas, varem utilitzar vidre ITO
com a substrat i la técnica d’aerografia per dipositar el material. Aquesta técnica, tot i que
permet la formacié de capes forca uniformes i primes, té com a contrapartida la perdua de
grans quantitats de material durant el procés. Pel que fa a les propietats fotocatalitiques, el

rendiment obtingut amb aquest tipus de mostres en la fotogeneracié d’hidrogen amb llum
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Conclusions

solar era molt baix. Degut a l'aleatorietat de la nanoestructura formada, els camins de
percolacié dels electrons fotogenerats a la superficie esdevenen molt llargs i amb un gran
nombre de centres de recombinacid que eviten que els electrons puguin ser extrets cap el
circuit extern abans no recombinin.

Posteriorment, i amb l'objectiu d’obtenir nanoestructures més ordenades que
permetin la bona conduccié dels electrons a través de la nanoestructura, es va optar per la
sintesi mitjangcant I'anoditzacié de titani. Aquesta mena de sintesi, a banda de proporcionar
nanoestructures altament ordenades com els nanotubs, també tenia I'avantatge que,
aquestes nanoestructures, com es feien créixer directament sobre un material conductor
(titani metal-lic) no els hi calia cap mena de tractament posterior per a formar el fotoanode.
El propi substrat de titani metal-lic servia de contacte eléctric.

Per mitja de I'anoditzacié de titani i variant I'electrolit utilitzat varem poder obtenir
dues estructures formades per nanotubs pero amb caracteristiques ben diferents. Amb
dimetil sulfoxid (DMSO) es varen obtenir capes de nanotubs amb longituds de desenes de
micres. Aquest nanotubs, un cop realitzat el tractament térmic corresponent, presentaven
unes parets policristal-lines que augmentaven la seva superficie activa. Mitjangant la
caracteritzacio d’un sol nanotub es va poder comprovar que la seva conductivitat, que en
principi podria veure’s afectada per la policristalinitat de les parets dels nanotubs, era de
I'ordre de magnitud d’un monocristall d’anatasa.

Per altra banda, fent servir etilenglicol (EG) com a electrolit s’obtenien també
nanotubs, perd amb un major grau d’ordenacié que els anteriors. A diferencia dels
obtinguts amb DMSO, aquests formaven una capa uniforme amb les parets dels nanotubs
enganxades entre si. També tenien la limitacid que, en fer créixer la capa de nanotubs en
longitud, aquesta es desprenia espontaniament del substrat degut a les tensions
superficials. Aixi doncs, aquests estaven limitats a una longitud de pocs micrometres.

Les prestacions com a anodes d’aquests materials varen resultar ser molt superiors
gue no pas les obtingudes amb les pols de TiO, obtingudes per sol-gel. De entre els dos
tipus de nanotubs, els nanotubs de DMSO presentaven un rendiment superior que varem
atribuir a la major superficie activa d’aquestes mostres i probablement al fet, corroborat

per XPS, que degut a la utilitzacié de HF com a font de fluorurs, els nanotubs contenien una
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guantitat prou significativa de F a la seva estructura cristal-lina que introduien vacants
d’oxigen i per tant una millor conductivitat.

Tot i la millora significativa obtinguda en la sintesi de nanotubs de TiO, gracies a la
nanoestructura formada que permet la bona percolacié dels electrons, els rendiments
obtinguts distaven molt dels necessaris per a poder tenir aplicacions industrials (%10).

Donades les limitacions intrinseques de I'0xid de titani degut a la seva baixa
absorcid a la regid visible de I'espectre solar com a conseqiiéncia de la seva elevada banda
prohibida (3.2 eV), en els segon capitol ens centrarem en les possibles millores que se’n
podien derivar de la modificaci6 quimica i/o estructural mitjancant la incorporacio
d’elements aliens en el si de la matriu de I'0xid de titani. Varem dividir I’estudi en additius
cationics i anionics .Més concretament, en la incorporacié de ferro i nitrogen. Varem
estudiar com afecten la preséncia d’aquests elements en les propietats oOptiques i
electriques dels nostres materials , aixi com la manera de controlar el seu impacte.

Pel que fa als additius cationics, les resultats obtinguts ens mostraren que la
introduccié de ferro per coprecipitacié dels precursors de titani i de ferro, no només no
milloren I'activitat fotocatalitica del material, si no que la disminueixen considerablement.
Varem associar aquesta disminuciéo amb la formacié de centres de recombinacié i centres
inactius de ferro en el si de la xarxa del TiO, i a la segregacié cap a la superficie del TiO, a
altes temperatures, de fases inactives basades en ferro com ara la pseudobrookita. Els
nostres resultats confirmaren que el processat dels materials i I'etapa d’incorporacié de
I'additiu sén parametres extremadament importants en el rendiment de [I'activitat
fotocatalitica de semiconductors de banda prohibida ampla amb metalls de transicié.

En canvi, la introduccié de nitrogen com additiu anionic mitjangant el tractament
termic en atmosferes controlades ens reporta resultats forca satisfactoris en quant a la
millora del rendiment. Les eficiéncies en alguna de les mostres gairebé duplicaven els valors
obtinguts amb les mostres de referencia. Aquesta millora va ser atribuida a dos factors
principalment. En primer lloc, varem poder comprovar com el tractament térmic en
ambients reductors promociona el caracter tipus-n del material i per tant, millora la seva
conductivitat a traves del contacte. En segon lloc, la introduccié d’aquests nivells (ja sigui

per les vacants d’oxigen, el nitrogen substitucional i/o les trampes d’electrons i forats
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Conclusions

formades) estenien I'absorcié de llum a la regié visible de I'espectre i per tant, contribuint a
I'eficiencia de fotoconversi6. També varem trobar que I'atmosfera utilitzada en el
tractament térmic és fonamental a I’'hora d’evitar I'aparicié de fases inactives com ara el
TiN, que apareixia en ambients amb un gran poder reductor (NH;). En aquest tipus de
mostres es va trobar que tot i haver introduit un major nidmero d’impureses de nitrogen i
alhora haver augmentat el nimero de vacants d’oxigen, la formacio de TiN en superficie va
redundar en un empitjorament de I'eficiencia.

En qualsevol cas, tot i que la millora resultant d’aquestes modificacions en el millor
dels casos ronda el 60% (n = 0.13 %), la seva eficiencia maxima esta molt lluny de la que
s’espera per a tenir aplicacions reals (10%).

Finalment, i veient com la modificacid de I’estructura de I'0xid de titani no resulta
en una millora substancial del rendiment, en I'Gltim capitol varem introduir un nou
concepte de disseny. Les heteroestructures o composicié de diversos semiconductors ens
varen permetre millorar amb escreix els rendiments obtinguts mitjancant la introduccié
d’additius per tal de modificar I'estructura de I'0xid de titani. En concret, varem estudiar la
heteroestructura CdS@TiO,. En aquesta mena d’estructura el CdS actua com a material
absorbidor i I'0xid de titani com a material suport que proporciona la nanoestructura
necessaria per a dotar el dispositiu d’'una bona conduccid d’electrons i d’'una gran superficie
activa.

Com a material suport varem utilitzar els nanotubs de DMSO i a més a més, varem
introduir un nou material suport, nanofils de TiO, ultracristal-lins i transparents. Per a
dipositar el CdS sobre els substrat suport varem utilitzar en primer lloc, la técnica de
deposicio per bany quimic (CBD). Aquesta técnica permetia dipositar CdS amb un grau
d’uniformitat prou elevat, almenys en el cas dels nanofils, i un bon control de la quantitat
dipositada. Com alternativa, varem utilitzar una altra técnica de deposicid, adsorcio i
reaccio de capes ioniques successives (SILAR).

Els resultats obtinguts en la deposicid pel metode SILAR confirmaren la viabilitat
d’aquest com alternativa al CBD. També varem veure com el control de la solucié
precursora pot ser determinant en la manera en que es produeix el diposit de CdS, com ara

la velocitat de reaccié i la penetracié de la solucié en els porus dels nanomaterials. En
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aquest sentit, caldria estudiar altres parametres que també podrien influenciar en la reaccié
com sén el pH i la temperatura de solucid o fins hi tot I'Gs d’una altre solvent amb una
tensio superficial inferior com pot ser I'etanol o el metanol.

Els rendiments obtinguts en el millor dels casos ronda el 1.5%, un valor que com a
minim comencga a estar en I'ordre de magnitud esperat. Aixi doncs, mitjancant aquesta
configuracio i amb la utilitzacié d’altres semiconductors amb bandes d’absorcié en diferents

regions de I'espectre visible, probablement es podrien assolir rendiments molt més elevats.
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Conclusions

5.2 Perspectives futures

Durant la realitzacié d’aquesta tesis s’han obert molts camins que obren les portes
a la continuitat del treball que aqui s’ha presentat. Alguns d’aquests camins ja han estat
introduits i suggerits al llarg de les dissertacions fetes en cadascun dels capitols.

En particular, la sintesi de noves nanoestructures basades en I'0xid de titani, com
la que varem introduir en I'Ultim capitol (nanofils de TiO,), que garanteixin una bona
conduccid d’electrons. Un altre dels aspectes importants a millorar seria I'augment de la
superficie activa mitjangant la formacié d’estructures jerarquitzades, com ara, el
creixement de nanoestructures sobre substrats préviament microestructurats.
Concretament, i en el cas de la sintesi de nanofils de TiO,, un substrat de vidre format per
microcolumnes i recobert de FTO donaria lloc a un augment considerable de la superficie
activa (figura 5.1).

Pel que fa a la millora de I'absorcid optica de I’0xid de titani mitjancant I’enginyeria
de bandes caldria estudiar en profunditat els limits fisics assolibles utilitzant additius com

els que hem vist en el capitol 3.

163



Figura 5.1 Esquema d’un substrat format per pilars de vidre recoberts de FTO on s’ha realitzat el creixement de
nanofils de TiO, formant una estructura jerarquitzada.

En el camp de les heteroestructures el marge per a la millora i per a la innovacié és
molt gran. En primer lloc, hem pogut veure com el méetode de deposicié resulta critic alhora
d’aconseguir un bon recobriment i una bona capa d’absorcié en la regié del visible. Amb I’Gs
de tecniques fisiques, com ara deposicio de capes atomiques (ALD), que es basa en la
reaccio en fase vapor dels precursors, es pot evitar els problemes originats per les tensions
superficials de les solucions precursores en les que es basen les técniques quimiques (CBD,
SILAR, electrodeposicid...). Una tecnica com I’ALD possibilitaria la deposicié de capes de
pocs nanometres amb un grau d’uniformitat molt elevat. Aquest control en el gruix de les
capes permetria determinar el gruix optim per a que tota la llum fos absorbida minimitzant
les pérdues per recombinacié. A més a més, seria molt més factible la creacié de
heteroestructures amb multiples capes absorbents en diferents regions de |'espectre en
funcié de la banda prohibida dels semiconductors utilitzats.

Un altre dels parametres importants a considerar en qualsevol dels casos anteriors,
és I'optimitzacio de I'electrolit. Tant I'estudi de la influencia de les concentracions, del pH i
de la temperatura, com també I'ds d’electrolits diferents per a I'anode i el catode en cel-les
bicompartimentades poden ser determinants en el rendiment de les fotoreaccions.

Aixi doncs, encara queda un gran marge per a la innovacié i la recerca de
fotoanodes capacgos d’endur-se un trosset del pastis que esdevindra el camp de I'energia en

un futur no gaire llunya.
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Técniques de caracteritzacié

Apendix A

Técniques de caracteritzacié

En aquest capitol exposaré les diferents técniques de caracteritzacié que he
emprat en 'analisi i 'estudi de les mostres obtingudes durant la realitzacié del treball de
recerca. Primerament parlaré de I'equip utilitzat i les condicions de treball (si s’escau). En
segon lloc, per aquelles tecniques, que pel meu parer, no siguin de coneixement general,
donaré una petita explicacié del funcionament de I'equip i de la fisica que hi ha darrera de
la técnica en qliestid. Per finalitzar, comentaré el tipus de senyal i la informacié que podem

extreure de cadascuna de les técniques i del tractament de dades que podem realitzar.
Difraccio de Raig X (XRD).

Els espectres de difraccio de raig X van ser obtinguts amb un difractometre Bragg-
Brentano PANanalytical X’pert PRO amb una radiacid monocromatica procedent del Cuy,, (A
= 1.5406 A) treballant a 45 kV i 40 mA. Els espectres van ser adquirits amb un escombrat
entre 4 i 100° de 20 amb un pas de 0.017° i un temps de mesura de 50 segons per pas.

Els patrons de difraccid obtinguts permeten, entre d’altres, obtenir informacio
sobre la estructura cristal-lina, el percentatge de cada fase cristal-lografica i la mida mitjana
del domini cristal-lografic. La estructura cristal-lina la podem determinar mitjancant
qualsevol base de dades disponible en el mercat. En el nostre cas s’"ha emprat la base de
dades JCPDS publicada per American Society for Testing and Materials. En cas d’existir
mescla de fases en un mateix material es possible determinar el pes de cadascuna de les
fases tenint en compte la intensitat relativa entre els principals pics de les diferents fases
(sempre i quan, aquests no es solapin). També cal assegurar-se que no existeix cap
orientacid preferent en els nostres materials, ja que provocaria una modificacié de les
intensitats patré només establertes per a mostres sense orientacié preferencial (mostres

tipus pols).
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En el cas que ens ocupa, el TiO, es pot presentar en tres fases diferents: anatasa,
brookita i rutil. El patro de difraccié JCPDS de cadascuna de les fases es pot apreciar a la
figura A.1. El primer que pot sobtar és que tots els pics de la fase anatasa coincideixen o sén
molt propers a algun pic de la fase brookita. Per sort, apareix un pic prou important de la
brookita que no coincideix amb cap de I'anatasa. Aquest pic esta situat a 30.808° i té una
intensitat relativa del 90% respecte del pic principal. Tenint en compte aquest pic, més el
pic principal de I'anatasa i els dos primers pics de la brookita que coincideixen gairebé al

mateix angle, podem determinar el contingut relatiu d’aquestes dues fases de la seglient

manera:
A (101)=A,, —2A, (121
a( ) /41‘01‘121 b( ) R((y) Ab(120)
o)=——
A,(120)= % A, (101)

On, A;,: es l'area del pic que es troba al voltant dels 25° on es solapen els dos pics de
brookita i el pic principal de I'anatasa. A,(121) és I'area del pic (121), que és I'Gnic pic de la
brookita que no es solapa amb cap pic de I'anatasa i A,(101) i A,(120) son els pics principals
de I'anatasa i la brookita respectivament. Pel que fa a la fase rutil, s’"ha determinat de
manera aproximada, calculant la relacié d’intensitats d’ambdds pics principals de I'anatasa

(101) i del ratil (110).

—(101)

anatasa 21-1272

- (120)
(121)

(111)

brookita 29-1360

u.a.

(110)

ratil 21-1272

(101)

= el L T T T ) T T T T
20 30 40 50 60 70 80
20

Figura A.1 Patrons de difraccié JCPDS de les fases anatasa, brookita i rutil de I'’oxid de titani.
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Una altra dada important que podem extreure d’un difractograma de raigs X és la
mida del domini cristal-lografic de cadascuna de les fases que s’hi presenten. En un espectre
de raig X, 'eixamplament dels pics de difraccié son un reflex del grau de cristal-litzacio de la
mostra. En el cas ideal d’un cristall perfecte, els pics serien infinitament estrets i el domini
cristal-lografic infinit. Perd en mostres reals, els cristalls tenen una mida limitada que
provoca |'eixamplament dels pics. Una manera de quantificar aquest eixamplament i en
consequiéncia la mida del domini cristal-lografic es la coneguda férmula de Scherrer:

094
Bcos6,

, t és la mida dels cristallets, A és la longitud d’ona del filament utilitzat en "aparell de XRD,

B és I'amplada del pic a la meitat de la seva intensitat i 65 és I'angle del pic considerat.
Espectroscopia Raman.

L'espectroscopia Raman és una técnica utilitzada per a estudiar els modes de
vibracio, rotacié i altres modes de baixa freqiiéncia d’un sistema. Es una técnica basada en
la dispersié inelastica, o dispersié Raman, de llum monocromatica provinent d’un laser a la
regié visible, infraroig proper o ultraviolat proper. La llum laser interacciona amb les
vibracions moleculars, fonons o altres excitacions del sistema, resultant en un
desplagcament de I'energia dels fotos originals. Aquest desplagament ddéna informacié dels
modes de vibracid del sistema. Donat que la informacié vibracional d’un sistema és
especifica dels Iligams quimics i la simetria de les molécules, I'espectroscopia Raman
proporciona una empremta digital per la qual es poden identificar molécules o xarxes
cristal-lines.

En el nostre cas particular, I'espectroscopia Raman es va utilitzar per a determinar
fases cristal-lografiques d’alguns dels nostres materials de manera similar a I'espectroscopia
de raigs X. La informacié obtinguda era essencialment la mateixa perdo permetia obtenir
informacié molt més superficial que no pas amb XRD degut al menor grau de penetracié de

la radiacio utilitzada.
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Els espectres Raman es van obtenir amb un Espectrometre Raman Jobin Yvon
T64000 amb laser Ar’ Coherent Innova 300 com a font d’excitacié i un detector CCD

bidimensional refredat amb nitrogen liquid.

Espectroscopia UV-vis per reflectancia difosa (DRS).

Els espectres de DRS varen ser obtinguts amb un espectrometre Shimadzu UV-
2101 i amb una esfera integradora, una amplada de reixeta de 5 nm i un escombrat entre
300i 800 nm. Com a referéncia es va utilitzar BaSO, en forma de pastilla.

L'espectroscopia per reflectancia difosa és una excel-lent eina per obtenir els
espectres d’absorcié de materials de tipus pols o cristal-lins. La técnica de reflectancia
difosa es basa en la projeccié del feix de llum de I'espectrometre sobre la mostra. Aquesta
llum pateix diversos fenomens, com ara, reflexid, dispersid i transmissid a traves de la
mostra. Només la part del feix dispersada per la mostra i retornada a la superficie es
considerada com a reflexid difosa. Aquesta llum és col-lectada per l'accessori (esfera
integradora) i dirigida cap el detector optic.

Finalment, el que obtenim és un espectre d’absorcié en el rang de freqiiéncies
escollit (figura A.2), on podem extreure informacié de les diferents bandes d’absorcid i
I'amplada de la banda prohibida del nostre material.

Eg (eV)

36 3.3 3 2.7 2.4 2.1 1.8

T T T T T T T T T T T

Absorbancia u.a.

" 1 " 1 " 1 " 1 " 1 L 1 M 1 n
350 400 450 500 550 600 650 700
% (nm)

Figura A.2 Espectre d’absorcié obtingut mitjangat espectroscopia UV-vis per reflectancia difosa.
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Mesures de fotoluminiscéncia (PL).

El fenomen de la fotoluminiscencia consisteix en el procés en el qual una
substancia, després d’absorbir fotons d’una determinada longitud d’ona, reemiteix radiacié
en altres longituds d’ona degut a la relaxacié dels parells electré-forat formats. Donat que
aquetes emissions sén produides per transicions entre diferents estats energetics dels
electrons préviament excitats es pot aconseguir informacié d’aquestes transicions i estats
tot estudiant I'espectre d’emissid de la mostra. L'equip de PL utilitzat és un Kimmon IK
Series He-Cd CW laser (325 nm i 40 mW). La fluorescéncia es va mesurar amb un
fotomultiplicador Hammatsu R929 a través d’un monocromador Oriel Corner Stone 1/8

74000 i amplificat amb un lock-in Standford Research Systems SR830 DSP.

Espectroscopia optica d’emissio de plasma acoblat per induccié (ICP-OES).

L'espectrometre d'ICP-OES utilitzat és Perkin ElImer Optima 3200 RL. Aquest tipus
d’espectroscopia és una técnica analitica utilitzada per a la deteccié de traces de metalls. La
técnica estd basada en la vaporitzacié, dissociaci, lonitzacié i excitacié dels diferents
elements quimics d’una mostra en el si d’un plasma. Els ions positius generats en aquest
procés sén separats en funcié de la relacié massa-carrega i finalment son detectats i
comptats amb un sistema multiplicador d’ions. Durant el procés de desexcitacié dels atoms
neutres i ions es produeixen les emissions de radiacid electromagnética en la zona de
d’ultraviolat visible. Aquestes radiacions, caracteristiques de cada element, se separen en
funcio de la seva longitud d’ona i finalment se’n mesura la intensitat. La intensitat d’aquesta
emissio és indicatiu de la concentracio de I'element en el interior de la mostra. Les mostres
han de ser introduides a I'analitzador en solucid. Tipicament, és suficient dissoldre els
materials amb acid concentrat, pero en el cas de TiO,, donat que és molt resistent a la
corrosié es necessari fondre’l mitjangant la fusid alcalina amb Na,0, i Na,CO; en un gresol

de Zr a 450 °C.
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Analisi elemental.

L’analisi elemental és una técnica instrumental utilitzada per a la determinacié dels
percentatges de carboni, hidrogen i nitrogen, en mostres d’estat solid i liquid, estables i
inestables, de tot tipus de naturalesa: productes de sintesi, productes farmaceutics, olis,
polimers, etc. En el nostre cas, I'aparell emprat és un EA 1108 CHNS-O Carlo Erba
Instruments.

Es tracta d’una técnica destructiva, en la que després de pesar una quantitat de
mostra entre 2 i 4 mil-ligrams, es sotmet a una oxidacid termica entre 1600-1800 °C, en un
ambient d’oxigen, amb el que s’aconsegueix una conversié total i quantitativa de les
components en CO, (carboni), H,O (hidrogen) i N, (nitrogen). Aquests productes gasosos
sén arrossegats al modul de separacid on es produeix I'adsorcid selectiva del CO, (columna
de coure), H,0 (columna de plata) per a ser separats un dels altres i ser mesurats pel
detector de conductivitat térmica d’un en un. El primer en ésser mesurat és el nitrogen, ja
que és el no retingut, i posteriorment es produeix la desorcié térmica del CO, i per ultim del

H,0.

Espectroscopia fotoelectronica de raigs X (XPS).

Les mesures de XPS es van fer utilitzant un equip model PHI 5500 Multitechnique
amb radiacié Al K, (1486.6 eV). Es tracta d’una espectroscopia semi-quantitativa i de baixa
resolucié espacial que habitualment s’utilitza per estimar I'estequiometria (amb un error
aproximadament del 10%), estat quimic i I'estructura electronica dels elements que
existeixen en un material. Els espectres s’obtenen quan una mostra és irradiada amb raigs X
al mateix temps que es mesura I'energia cinética i el nUmero d’electrons que escapen de la
superficie del material analitzat. Aquesta técnica permet obtenir I'estat d’oxidacidé dels
elements que componen el nostre material mitjangant la posicié dels pics en I'espectre
energetic. Existeixen diverses bases de dades empiriques de la posicié dels pics dels
diferents elements en els diferents estats d’oxidacié. En particular, nosaltres hem fet servir

la base de dades de NIST (National Institute of Standards and Technology).
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Técniques de caracteritzacié

Ressonancia paramagnética d’electrons (EPR).

Per a obtenir els espectres de EPR s’ha utilitzat un equip Braker ESP300E que
treballa en el mode X-Band a 9.5GH:z.

L’espectroscopia d’EPR és un metode molt sensible per a la caracteritzacié de les
estructures electroniques de materials amb electrons desaparellats. La técnica esta basada
en la interaccid dels spins d’aquests electrons desaparellats amb un camp magnetic extern.
Els aspectes essencials de EPR poden ser il-lustrats considerant el cas hipotétic d’un sol
electrd isolat. Aquest electré esta caracteritzat pel nombre quantic S= % i posseeix un

moment magnetic:
H.==9.pS (1)
,amb g, =2.0023, el factor g de I'electré o factor Landé, ,Be =9.4210 )T, el

magneté electronic de Bohr i S, el vector d’espin de I'electré sense dimensions. En el si

d’una camp magneétic, B,, hi ha dos estats d’energia per aquest electro, tal com s’il-lustra a

la figura A.3. Aquesta interaccid, coneguda com la interaccié de Zeeman, es pot expressar

pel seglient Hamiltonia:
HZI = _:Ue'E =9, 5.8y, (2)
Apareixen dos nivells d’energia: E,=~%9, 3,8, i E;=+%9, B, B, els
quals estan gairebé igualment poblats. En espectroscopia de EPR, el component magneétic
de una energia de microones, la qual es perpendicular al camp magnétic B,, indueix

absorcié de energia de microones subjecte a la condicid de ressonancia (3) i la regla de

selecci6 AM, =%+1:
AE=hv =g, B, (3)

,on V és lafreqiiencia de microones.
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Figura A.3 Esquema dels nivells d’energia d’espin d’un electré en el si d’'un camp magnétic i I'espectre d’absorcié
que s’obtindria amb I'aparell d’EPR.

En els sistemes quimics reals, I'electré desaparellat esta associat amb almenys un
atom i la segona contribucié al paramagnetisme que deriva del moviment orbital de
I'electré6 amb un moment angular L. Aquest efecte es pot descriure amb el seglient
Hamiltonia:

H=pBB(L+g,S)+AL-S=4BgS (4)
, amb A , la constant d’acoblament espin-orbitai g, el valor g efectiu. Els orbitals (atomic
o molecular) tenen dos efectes: (1) I'acoblament espin-orbita i (2) la interaccid orbital-camp
magnetic. Aquestes efectes expliquen perqué g ja no és igual a 2.0023 (=g.) i anisotrop.
Tot i que I'anisotropia no s’observa en sistemes desordenats, com a ara els materials en
forma de pols.

El moment magnetic de l'electré pot patir altres interaccions amb els camps

magnetics locals originats pels espins nuclears diferents de zero. Aquest acoblament

s’anomena la interaccid hiperfina, pero en el nostre cas no és observable i d’escas interes.
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Técniques de caracteritzacié
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Figura A.4 Derivada de l'espectre d’absorcié de la Figura A.5 Versi6 integrada de I'espectre d’absorcié
radiacié de microones d’una mesura d’EPR. d’una mesura d’EPR.

El tipus de senyal que obtenim és un espectre en freqliencies de microones amb
I’'absorcidé que s’ha produit. Generalment, I'espectre que es facilita és la derivada d’aquesta
absorcid, ja que permet localitzar amb més facilitat la regié d’absorcié (figura A.4).

En ocasions, cal recdrrer a la versid integrada de 'espectre degut a que es poden produir
solapaments de senyal que no es poden apreciar a ull nu. Per a localitzar aquets senyals

s’ha de simular I'espectre amb funcions Lorentzianes (figura A.5).

Microscopia electronica.

Per a la caracteritzaci6 morfologica i per a la determinacié d’alguns dels
parametres geometrics (gruix de capa, porositat, etc) es varen emprar diverses técniques
de microscopia electronica.

Les imatges de microscopia electronica de rastreig (SEM) s’obtingueren amb un
equip Hitachi H-4100FE de catode fred i resolucié de 1.5 nm. D’altra banda, per a les
mesures de microscopia electronica de transmissio d’alta resolucié (HRTEM) es va utilitzar

un JEOL 2010 FEG treballant a 200kV.
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Microscopia de forces atomiques (AFM).

Per a la determinacié amb alta resolucid de la topografia 3D d’algunes de les
mostres estudiades es va utilitzar un microscopi de forces atomiques XE-100 de Park

Systems Co. configurat en el mode de no contacte.

Litografia amb feix d’ions focalitzats (FIB).

Els contactes electrics dels nanotubs individuals es van fabricar amb un microscopi
amb un sistema de litografia FIB utilitzant I'aproximacié dual de Ga/e per a evitar la
possible contaminacié de la mostra amb ions de gal-li. El sistema consistia en un FEI Dual-
Beam Strata 235 FIB equipat amb un injector de trimetilciclopentadienil de plati

((CH3)3CH3CsH4Pt) com precursor de plati.

Superficie especifica BET

El metode BET, desenvolupat per Brunauer, Emmett i Teller per a la determinacio
de superficies, es basa en I'adsorcié d’un gas inert a baixa temperatura sobre una superficie
solida. En el cas de mostres amb una superficie especifica exposada igual o superior a 1,0
mz/g, el gas analitic que s’utilitza és el nitrogen, mentre que per a materials amb superficies
especifiques inferiors a 1,0 mz/g, el gas emprat és el cripté.

La técnica BET permet avaluar la porositat total de la mostra i la distribucié de la
grandaria dels porus mitjangant la utilitzacié del nitrogen com a gas adsorbent, mentre que
la determinacié de la densitat real de la mostra requereix I'Us del picnometre d’heli.

L'equip utilitzat per a les mesures BET era un Micrometrics model Tristar 3000.
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Apeéendix B

Detalls experimentals.

Anoditzacio de titani.

Per a realitzar els experiments d’anoditzacié de titani varem construir uns reactors
a mida que ens permetessin mantenir el contacte electric directe amb el titani i que alhora
només ataquéssim una de els cares de la lamina de titani utilitzada (figura B.1). El
contraeléectrode consisti en una malla de plati lligada a un fil de plati. La cel-la va ser
construida amb PVC per evitar I'atac de I'electrolit amb acid fluorhidric. El contacte eléctric
amb el substrat de titani es realitzava directament sobre I'alumini que estava amb contacte
amb el titani (figura B.1-1)

Les fonts d’alta tensid i estabilitat Grelco 1442 permetien un voltatge maxim de
fins a 140 V amb una intensitat limit de 2A. Intercalant un multimetre Agilent 34401A

podiem monitoritzar la intensitat durant tot el procés d’anoditzacid.

1. Contacte eléctric amb substrat de Ti.

2. Recipient PVC per a I'electrolit.
3. Orifici d’anoditzacié de 2 cm de diametre.

4. Tapa amb contraeléctrode de plati.

Figura B.1 Imatges de la cel-la dissenyada per a I'anoditzacié de titani feta de PVC i alumini.
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Tractament térmic en atmosferes controlades.

Per a dur a terme els tractaments térmics en atmosferes controlades, les quals
podien ser forga corrosives (NH3) varem construir un cel-la d’acer inoxidable tancada per un
tub de vidre o de quars on feiem passar un flux de gas controlat (figura B.2). Aquesta cel-la
que podia ser utilitzada en forns tubulars tant verticals com horitzontals disposava sistema

de subjeccio per a diverses mostres.

Outflow after
heating gas

Figura B.2 Imatge de la cel-la dissenyada per als tractaments térmics en atmosfera controlada.
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Mesures fotoelectroquimiques

Les propietats fotoelectroquimiques dels nostres materials es varen mesurar
mitjangant una cel-la electroquimica de quars especialment dissenyada en una configuracid
de tres eléctrodes (figura B.3-a). Com a contra eléctrode es va utilitzar una malla de plati,
mentre que es va escollir Ag/AgCl com a eléctrode de referéncia. Evidentment, el
fotoeléctrode o electrode de treball el constituia la mostra objecte d’estudi. L'electrolit
utilitzat s’escolli de tal manera que s’assegurés l'estabilitat de la mostra i amb una
concentracié minima per a garantir la conductivitat del mateix. La font d’il-luminacio
consistia en un simulador solar (Solar Light Xe lamp 165 300W) amb filtres AM.0 i AM1.5
per a obtenir un espectre el més semblant possible a I'espectre solar natural. La intensitat
de llum va ser fixada a ~ 100 mW/cm” (irradiancia mitjana sobre la superficie de la terra). La
resposta electroquimica es va enregistrar mitjangcant un potenciostat-galvanostat (PARSTAT
2273). Per assegurar tant l'aillament eléctric com optic, la cel-la electroquimica es va

mantenir a l'interior d’una caixa de Faraday (figura B.3-b).

1. Eléctrode de referéncia de Ag/AgCl. 4. Connexions amb el potenciostat.
2. Mostra de treball (fotoanode). 5. Obertura d’il-luminacié.
3. Contraeléctrode de plati. 6. Caixa de Faraday.

Figura B.3 Imatge de la foto cel-la dissenyada en una configuracié de tres eléctrodes amb dos compartiments
separats fets de quars.
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Test de degradacio del blau de metile.

El blau de metile (MB) és un compost quimic heterociclic aromatic amb férmula
molecular CygH15CIN;S. Té nombroses aplicacions en un ampli ventall de camps, tals com la
biologia i la quimica. En el camp de la quimica, una de les aplicacions més importants del
MB és com a indicador redox. Les solucions d’aquesta substancia son blaves quan es troben
en un ambient oxidant (forma oxidada), pero es torna incolora si s’exposa a un agent
reductor (forma reduida). Tot i que el procés de degradacié del MB no consisteix en
convertir-lo en la forma reduida si no en la completa mineralitzacid, ens serveix com a
indicador d’aquesta mineralitzacié. Quan diluim MB en aigua, donat que és tracta d’un
medi oxidant (conté oxigen), aquest és troba en la seva forma oxidada i per tant la solucié
adquireix un to blau en funcié de la concentracié d’aquest. Quan es produeix la
mineralitzacio, donat que destruim la molécula de MB, disminuim la concentracid i per tant
la coloracié de la solucio (figura B.4). Com que la molécula de MB té un espectre d’absorcié

caracteristic (figura B.4) podem fer servir aquest fet per a quantificar el grau de degradacio

Intensitat (u.a.)

400 450 500 550 600 650 700 750
2 (nm)

Figura B.4 Espectres de transmissié del blau de metilé per a diferents graus de degradacid.
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com la relacié entre I'absorbancia a 664 nm inicial i I'absorbancia després d’'un temps
determinat de degradacio.

En el nostre cas particular, el test de degradacié el varem dur a terme en un
reactor consistent en un got de vidre envoltat d’una jaqueta per a poder circular aigua i aixi
mantenir la solucié a una temperatura constat de 25°C. Aquest reactor s’'omplia amb 200
mL d’una solucié de 10 ppm de MB en aigua serveix juntament amb 0.25 g/| del material
catalitzador corresponent. Aquesta suspensié s’agita durant 1 hora a les fosques amb
I’'objectiu d’establir I'equilibri adsorcid/desorcié de les molécules de MB sobre la superficie
de TiO,. Posteriorment s’extreien aliquotes en intervals de temps equiespaiats i es retirava
el catalitzador en suspensié mitjangant centrifugacid. De la solucié resultant se’n mesurava
I’'absorbancia a la longitud d’ona 664 nm amb un espectrometre PerkinElmer Lambda 35

UV-vis.
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Eficiencia de conversioé de fotons incidents a electrons (IPCE).

L'IPCE és una mesura tipica en la caracteritzacié de cel-les fotovoltaiques que
determina |’eficiéncia en la conversié dels fotons de diferents longituds d’ona en electrons.
La ratio entre el nimero de fotons incidents i el nimero de portadors de carrega generats

ens determina I'IPCE:

(1240 eV - nm )( fotocorrent mA /| cm® )

IPCE =
(1 nm)(irradic‘mcz‘a mW /cm® )

Per a traslladar aquesta mesura als experiments de fotoelectroquimica, cal determinar un
voltatge de referéncia aplicat, que generalment s’ha establert com V = 0 (vs Ag/AgCl).

En el nostre cas particular, per a obtenir la llum monocromatica varem utilitzar
filtres passa banda (NewPort) centrats a diferents longituds d’ona i d’'una amplada d’uns 10
nm. La irradiancia a cadascuna de les longituds d’ona es va mesurar mitjangant una
termopila (Gentec) i la fotocorrent produida es va mesurar en les mateixes condicions

descrites en la seccid “Mesures fotoelectroquimiques”.
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Ausual appreach toimprove the photocatalytic activity of wide band gap axide semiconductorsis through
doping with transition metals, Dopants are primarily selected according to their capacity to introduce
energy levels in the axide band gap, promaoting light absorbance. In the present work, we carefully char-
siron-doped titania powders obrained by a sol-gel route. Iron cations are introduced in the initial
solution, before gelification, what promaotes their lattice localization. X-ray diffraction and electron spin
resonance spectroscopy are used to determine the temperature evolution of the crystalline structure and

.ﬁ{:‘w“s" the dopant local environment. These results allow us to correlate the structural, electronic and chemical
Iron doped praperties of the iron-doped titania powders with their activity towards the photocatalytic degradation
EPR of methylene blue [MB). The obtained results showed that Fe™ cations far from improve the photocat

ESR alytic properties of bare TiOg, decreased the activity towards methylene blue degradation, We associated
Methylene blue such decrease with the rale played by the iron cations depending on their position inside the lattice of

Ti0:. And second, iron cations located near or at the surface tend to form iron-based structures, such as
iron titanate or pseudobrookite which are highly inactive as photocatalyst.

@ 2010 Elsevier BV, All rights reserved.

1. Intreduction

In recent years, titanium dioxide has been extensively inves-
d as an environmental harmonious and clean photocatalyst.
advantages are its reasonable optical and electronic
properties, a fair photocatalytic activity, and especially, its low cost,
excellent chemical stability and non-toxicity [1.2]. However, its
practical application has been limited by its low efficiency and wide
band gap, which requires ultraviolet {UV) radiation as excitation
source.

One usual approach to overcome these limitations is the mod-
ification of titania with transition metal additives [3,4]. Transition
metals introduce electron energy states inside the ti band gap,
which enhance its absorbance in the visible part of the spectrum.
However, photocatalytic properties not only depend on the light
absorbance, but they are also very sensitive to the dopant concen
tration, localization and chemical state of the dopant ions. As an
example, while it is agreed that Fe** cations promote titania light
absorbance by introducing shallow traps, its catalytic role during
photooxidarion processes still remains controversial [5-9). Such a
controversy arises from the different synthetic routes followed and
the various post-synthesis processes used. This diversification on
the processing methods hasresulted inalarge variety of iron chem-

* Corres ponding author. Tel: « 34 934034804, fax: 034 034021148,
E-mail address: clabrega@elub.es (C Fibrega).

10 B-E030/8 - see front matter © 2010 Elsevier BV, All rights reserved.
dod: 10,1016 jphotochem. 20 10.03.003

ical states and localization sites that make unfeasible a reliable
comparison between previous works,

There are several strategies to introduce dopants into oxide-
based catalyst. One can generally classify them into two main
groups depending on the localization of the additive: (i) those that
incorporate the additive at the oxide surface, such as impregnation
[10-12] and (ii} those that incorporate the dopant ions inside the
oxide lattice, such as sol-gel methods involving solid-solutions of
the oxide and the doping ions [13-16].

The former approach seeks for the direct dopant introduction at
the oxide surface |17,18). In this strategy, the additional charges
are photogenerated already at the oxide surface where the cat-
alytic reaction takes place. However, its efficiency to introduce
electron states inside the base-oxide band gap is limited. Impreg
nation usually results ina low yield of doping ions at substitutional
lattice sites, while dopants mainly accumulate at the oxide sur
face forming independent clusters, As an example, the annealing
of iron-impregnated TiOy leads to the formation of FepTiOy or o
Fe;03 at the TiO; surface [19]. The presence of these clusters is
disadvantageous, since their photocatalytic activityis poor and they
reduce the density of base-oxide surface sites for absorption and
photocatalysis.

An alternative approach seeks a high yield of doping ions at
substiturional lattice sites to maximize the outcoming density of
shallow traps and thus of light absorbance. Because this approach
does not particularly look for a surface localization of the dopant,
its main drawback is the reduced yield of photogenerated carrier
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reaching the oxide surface and participating on the catalytic reac
tion [8]. In this synthetic approach, a posterior thermal processing
of the material aims for a dopant diffusion towards the oxide sur-
face. Such thermal annealing process may result in a segregation of
the dopants in independent clusters [19].

This second procedure has important technological advantages,
such as the higher yield of isolated additive ions introduced and
the significantly lower processing cost associated to the reduced
number of processing steps involved. However, the complexity of
the material characterization and the additional dependence of the
final product on the processing steps, have resulted in a further
degree of discrepancy among previously obtained results.

The present work aims to clarify the dependence on the anneal-
ing process of the chemical state and localization of iron cations
in titania powders obtained by sol-gel. Using Electron Paramag-
netic Resonance (EPR), we investigate the local environment of
the iron cations incorporated in the titania lattice. Our data allows
correlating the structural, electronic and surface properties of the
semiconductor with its activity towards the photocatalytic degra-
dation of methylene blue (ME).

2. Experimental
2.1. Materials

Fe-doped Ti0; was synthesized using a sol-gel route. 25ml of
titanium isopropoxide (Alfa Aesar, 97%) were diluted in 145ml of
isopropanol. To this solution, different amounts (0.16, 0.33, 0.49
and 0.65% at.) of Fe(NO4 )y 9H,0 (Aldrich, 99.99%) were added. The
resulting mixture was hydrolyzed with 153 ml of acidic water (pH
3),stirred for 24 h, filtered and washed several times with deionised
water. The final product was dried at 50°C during 24 h. The result-
ing powder was annealed in air atdifferent temperatures (200, 400,
500,550, 600 and 800°C).

2.2, Characterization

XRD analysis was performed on a Bragg-Brentano PANalytical
X'pert PRO diffractometer with monochromatized CuKa radiation
(x=1.5406 A) operating at 45kV and 40mA. Inductively cou-
pled plasma optical emission spectrometry (ICP-OES) was carried
out to quantify the iron content. The Brunauer-Emmertt-Teller
(BET) specific surface areas of the samples were determined
through nitrogen adsorption at 77 K (Micromeritics Tristar 3000,
The X-band EPR spectra were recorded at 77K using a Bruker
ESP300E spectrometer. The EPR spectrometer settings were: cen
ter field, 3105.100 G; sweepwidth, 6000 G; modulation amplitude,
31.985 G: sweep time, 83.886s; microwave frequency, 9.79 GHz;
microwave power, 1mW; spectrometer gain, 1.00 » 107, UV-vis
diffuse reflectance spectra (DRS) was recorded by a Shimadzu UV
2101 spectrometer equipped with an integrating sphere assembly,
using Bas0y as reflectance sample.

The powders photocatalytic activity was evaluated by mea
suring decomposition rates of methylene blue under visible light
irradiation (Solar Light Xe lamp 16S 300W with AM.0 and AM1.5
filters)at 150 mW/cm?. Aglass reactor consisting of a central walled
glass surrounded by an outer glass jacket with water circulation {all
the experiments were carried out ar 25°C) was filled with 200ml
of methylene blue solution (10 ppm ) together with 0.25gfl of cata-
Iyst powder suspension. The mixture was stirred in dark for 1hin
order to establish adsorption/desorption equilibrium of the methy-
lene blue molecules onto de TiOy surface [20]. Afterwards, 10 ml of
the suspension were sampled, the catalyst was removed by cen
trifugation and the solution absorbance, measured at 664 nm, was
recorded in a PerkinElmer Lambda 35 UV-vis spectrometer, Then,
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Fig. 1. X-ray powder diffraction spectra of iron-leaded samples calcined at 550-C:
Ee, 1R, 0,33, 0495, 0.65%, of iron content and the comes ponding diffrac
tion pattemn of anatase (21-1272) and brookite (29-1360) phases,

the solar simulator was switched on, and the aqueous suspensions
were irradiated from the top of the glass reactor. At given time
intervals, 10ml of the suspension were subsequently recovered,
centrifuged and its light absorption was measured.

3. Results and discussion
3.1. XRD, ICP and BET

Figs. 1 and 2 show the evolution of the titania XRD spectra as
a function of the iron loading (T'=550°C) and annealing tempera-
ture (0.49%, sample), respectively. The phase concentrations and
average crystallographic domain size estimated from the analysis
of these diffractograms, along with the iron concentrations mea-
sured by ICP and specific surface area measurements (BET), were
collectedin Table 1. All samples showed a mixrure of anatase (JCPDS
21-1272) and brookite (JCPDS 29-1360) phases. While there was
no apparent dependence of the amount of brookite phase with
the iron loading, only the undoped Ti0; sample was composed
of pure anatase phase. The presence of brookite diminished with
the annealing temperature and, at G00°C, the brookite concen-
tration was residual (8%) and the rutile phase started to appear.
At 800°C, rutile (JCPDS 21-1276) was the dominant phase. How
ever, a detailed analysis of the 800°C annealed sample spectrum

Intensity (a.u.)

analase|

15 20 25 30 35 40 45 S50 55 60 65 70 75 8O
24
Fig. 2. X-ray powderdiffraction spectra of Tidh -Fe [0.49) sample atdifferent heating

temperatures (200, 400, 500, 550, 600, 300-C) and the comresponding diffraction
patterns of antase (21-1272), brookite (29-1360) and rutile 21-1276 phases,
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Table 1
Phase position®, crystalline size® and BET of Tilz-Fe samples as function of iron content (550°C) and annealing temperature (0495,
Phase Composition BET (m?/g) Crystalline size {diameter in nm)
Anatase Brookite Rutile
Tid; A 1958 28 - -
Ti0,-0.16 (018 AR (345) 3z 104 116
Ti0z-0.33 {035 AB(31%) 3045 113 12.7 -
A, B (30%) 2886 14.7 135
AL B (34%) 2635 14.3 1509
Ti0z-400 A B(35%) 79.20 79 8.1 -
Ti0;-500 A, B (39%) 45.91 105 98
Ti0z-550 A B(30%) 28,86 14.7 135 -
Tid-600 AB(8%) 261 293 15.4 503
Ty 800 R 217 85.2

* Phase compaosition is defined as the ration between the nwo main peaks area of anatase (A} and brookite {B) phase.
© Particle size was calculated with Scherrer equation by using the (10 1), (1 10) and (2 11) peaks appearing of anatase, rutile and brookite res pectively.

© Experimental atomic percentage values ohtained by 107

revealed a small trace of pseudobrookite phase (JCPDS 41-1432)
We speculate that the presence of brookite seeded the formation
of pseudobrookite in preference to haematite, by providing a crys-
tallographic similar surface.

The average crystallographic domain sizes were calculated
using the Scherrer equation from the fitting of the (101), (110}
and (2 11) peaks corresponding to the anatase, rutile and brookite
phases, respectively. We observed a clear influence of the pres
ence of iron on the titania crystal size. The erystal size of pure TiO;
was twice as large as those of the iron-loaded samples. Such an
inhibition of the crystallographic domain growth and phase trans
formation due to the presence of transition metals inside the Ti0,
lattice is well documented in previous works [21].

The specific surface area of the samples with different iron load
ingwasin the range of 26-31 m?fg. This indicates that low levels of
iron loading do not significantly influences the overall surface area.
Mote that BET measurements were directly related, as expected, to
crystal domain size. Also, the addition of iron inhibits crystalline
growth compared to the undoped sample. In contrast, the specific
surface area was highly dependant on the annealing temperature,
because of the rapid growth of the crystal domain. When the rutile
phase started to appear at 600°C, the specific surface area [ell to
2m? /g, approximately.

Finally, note that the close similitude between the nominal
dopant concentrations and the experimental values obtained from
the ICF measurements, confirm the excellent efficiency of our syn
thetic route in incorporating iron into the TiOg lattice,

3.2, UV-vis DRS

The doped samples exhibit a color gradation ranging from
yellow-orange at low dopant concentration to dark red at the high-
est iron loading. The color deepens as samples are processed at
progressively higher temperatures.

Fig. 3 shows the UV-vis spectra of the different samples. The
presence of iron is associated with an absorption band in the vi
ible region (above 400nm). Such absorption band increases with
the iron content and the annealing temperature. This observation
is cor t with the color change of the samples. Apparently,
two components contribute to this absorption enhancement in the
visible region. The two contributions originate on the presence
of Fe*, The excitation of Fe?* 3d electrons into the Ti0s con-
duction band (charge transfer transition) takes place at 415nm,
according to the energy levels proposed [22]. In addition, a broad
band centered at 500nm has been ascribed to the d-d transi-
tion of Fe?* or to the charge transfer transition between iron ions
(Fe + Fe* — Fed* + Fe?*) [4,0,22].

33 EPR

The EPR spectra from the iron-loaded catalysts annealed at
different remperatures are shown in Fig. 4. Two main resonance
bands, corresponding to iron cations, are clearly discerned in all

38 33 a a
. IO 0%
—— Ti0,- 0.16%
3 - TiO,- 0,33%
L]
@
g - TiO, 0,49%
E mmemee TIO,- 0.66%
=4

400 450 550 600 650
A (nm)
E, (eV)
36 33 3 2.7 24 21 1.8

Absorbance a.u

L L 1 1

400 450 550

600 650

500
A (nm)

Fig. 3. (Top) UV -vis DRS of samples with different Fe contents (0% . 0. 16%,:, 0.33%,;,
D495, D.65%, ). (Bottom) UV-vis DRS spectra of Ti0;-Fe [0.49) sample at different
heating temperatures (200, 400, 500, 550, 600, 800=C).
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g factor
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500°C

1000 2000
T (Gauss)
g factor
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Fig. 4. (Top) EPR spectra recorded at 77 K for Tily;-Fe (0.49) at different heating
temperatures {200, 400, 500,550, 600, 800°C). (Bottom) Spectra of the iron-loaded
samples calcined at 550=C (0%, 0.16%, . 0.33%,;, 0.49%, , 0656%,: ).

the spectra. These bands appear at gyromagnetic factors g=4.3
and 2.00 [23-25]. The former is usually assigned to a high spin
configuration with a strongly distorted rhombic environment
locared in the anatase phase. Some authors have argued rhat this
signal is related to oxygen vacancies andjor due to the presence
of iron cations into an orthorhombic structure such as brookite
[26,27]. Note that the g=4.3 resonance band increases with the
iron content. This trend is in good agreement with the idea that
substitutional incorporation of iron cations introduces oxygen
vacancies in the titania lattice. This resonance peak markedly
diminishes as the annealing temperature is increased. Previous
EPR studies on Fe-impregnated rutile samples observed the g=4.3
resonance to develop when applying a thermal trearment. The
authors associated such a trend to the diffusion of iron ions from
their initial location at the titania surface towards the oxide lattice
|21]. We associate the opposite trend observed in the present work
to a partial surface segregation of the iron ions with the annealing
process. Note that in the present case, the dopant is 1ately
mixed from the very beginning with the amorphous gel. The
annealing process crystallizes the ritanium oxide and promotes
the diffusion and segregation of the iron species. This assumption is

B 7 8 &5 4 3 2

0.16%, Fe™

1.0%10" 4

8.0x10"

6.0%10"

Counts

4.0x10" 4

2.0x10°

00

1000 2000
T(Gauss)

3000 4000 5000 6000

Fig. 5. Integrate form of Tilk -Fe [0.16) EPR spectrum and the corres ponding decon-
volution with Lorentzian functions.

also based on the UV-vis results obtained for samples annealed at
different temperarures. As mentioned above, the UV-vis spectrum
evolved with temperature increasing absorption in the range of
500 nm. We associated this absorption band to the charge transfer
transition between iron cations. Indeed, as we increase the calci-
nations temperature, iron cations tend to segregate to the surface,
thus increasing the probability of occurrence of the transition.

The evolution with the heating temperature of the g=4.3 res-
onance peak can be correlated with that of the g=2.00 band.
This band originates from two overlapped resonance peaks [25]:
(i} a broad resonance peak corresponding to non-isolated Fe
cations, which is usually assigned to the presence of iron oxide or
pseudobrookite phases [22,25] and (ii) A narrow resonance peak
corresponding to isolated Fe?* cations coordinated with octahedral
symmetry in substitutional sites of the anatase lattice.

As the annealing temperature increases, both contributions to
the g=2.00 band become more differentiated. At the same time,
a slight broadening of the g=2 signal is clearly appreciated when
increasing the iron content (Fig. 4, bottom ).

In order to deconvolute the different contributions to the g=2
resonance band, the integration forms of the EPR spectra were
fitted with Lorentzian functions. As an example, in Fig. 5, the inte
gration form of the EPR spectrum of the 0.16%,. Fe?* sample and
its corresponding simulation are shown. These fittings reveal the
presenceoflabroad band ataround g = 2.9, Thisrarely reported reso
nance band originates from ferromagnetic couplings of nearby iron
cations. EPR analysis at di L temperature was made in order
to corroborate that the evolution of the resonance corresponding
to these centers does not follow a Curie law |24,28].

Fig. & (top) shows the deconvoluted areas of the two resonance
peaks having a contribution on the g= 2 band. While the area of the
narrow peak remains practically constant with the iron content,
the area of the broad peak, corresponding to non-isolated Fe** cen-
ters, increases with the addition of iron. This trend suggests that
an increase on the iron concentration, far from augmenting the
density of isolated cations, promotes the segregation of iron-based
compounds.

Another important aspect to put under study is the evolu
tion of the peak width. In an EPR spectrum, the peak width
is related to the relaxation time of the spin transition, which
is inversely proportional to the width of the resonance [AH).
Two separated mechanism are involved in this phenomenon; the
spin-lattice and the spin-spin relaxation. The former one describes
the temperature-dependent interaction of an electron in an excited
energy level with the lattice phonons. The latter mechanism con-
sists in an energy transfer from an electron in an upper spin level
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Fig. 6. (Top) Evolution of the area of the two Lorentzian functions at g = 2.00 with
iren content. { Bottom) Half-width evolution with iron content (0%, 0.16% . ,0.33%,,,
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to an electron in a lower spin level. For this last mechanism to take
place, the paramagnetic centers must be close to each other. The
fitting results (Fig. 6, bottom) suggest that the iron loading only
affects the width of the broad peak. This experimental result is
consistent with the assumption that this peak is directly related
to iron centers located in regions with high concentration of iron
species, being the spin-spin interactions enhanced by the increase
of the iron loading. On the other hand, the fact that the narrow peak
width remains practically constant supports our assignation of this
resonance to isolated iron cations. That is, the width of this peak is
only associated to spin-lattice interactions.

Finally, note that our EPR spectra strongly differ [rom those pre
viously reported for materials obtained via iron impregnation or
solid state methods [29-32). Discrepancies ultimartely arise from
the fundamental difference between the two synthesis strategies.
When introducing iron after the crystallization of TiOy, iron cations
are mainly located at the oxide surface, and only at high temper-
atures they are able to diffuse into the lattice. On the other hand,
our synthetic route, involving the mixing of the precursors at the
molecular level, allows the incorporation of iron cations into the
lattice of the different titania phases. During annealing processes
at high temperatures, iron cations segregate and a pseudobrookite
phase nucleates,

3.4. Photocatalytic activity

The photocatalytic activities towards methylene blue [MB)
decomposition of the iron-loaded samples were compared with
those obtained for the undoped TiO;. In Fig. 7. the relative

by the extended lifetimes of electrons and holes due to the double
Fe®" role, as a hole and electron trap [3]:

Fe¥* t ey~ — Felt electrontrap (1)
Fe?* 4+ Ti*t = Fe?* +Ti® migration 2
Fe* 4 hyyt — Fe'*  holetrap (3)
Fe*t 4+ OH™ -+ Fe** +OH* migration (4)

For these reactions to proceed, they must take place at or near
the particle surface. Thus, the localization of the Fe** cations inside
the oxide lattice inhibits its role on the photocatalytic process by
blocking the transfer of trapped charge tothe reaction sites. Lattice
Fe?* cations are more likely to act as electron-hole pair recombi-
nation centers:

Fed* 4 hyp® —+ Fe'*  recombination (5)
Fe'* 4 e 4™ — Fe't recombination 16)
Fel* 4+ Felt — 2Fe** recombination o

Fet* 4 Ti*t & Fe?* + Ti"*  recombination (8)

Fig. 8 shows the photocatalytic activity of a TiOz sample doped
with 0.49% Fe** and annealed at different temperatures. Note that
the photocatalytic activity decreases with the annealing temper-
ature. The introduction of Fe®* recombination centers does not
explain such a photocatalytic decrease with the heating temper-
ature since the amount of iron is the same for all samples. Also, the
presence of brookite phase, which is not active for photo degra-
dation, cannot explain these results because the brookite-anatase
ratios decrease with temperature. One first explanation to such an
activity decrease is the reduction of the titania surface area with
the annealing process due to the crystallographic domains growth,
confirmed by the specific surlace area measurements collected
in Table 1. A second [actor which we believe behind the photo
catalytic activity decrease with the annealing temperature is the
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Fig. 8 Kinetics of the photocatalytic decomposition of ME on Fe-doped Tid;
(0.49%,, ) catalyst heated at different temperatures {400,500, 600, 500°C)

surface segregation of iron and the formation of iron-based struc
tures, suchasiron titanate or pseudobrookite, These composites are
highly inactive as a photocatalyst [7,35] and occupy surface sites
at the titania surface, thus reducing the concentration of catalytic
active sites.

4. Conclusions

In this work, iron-doped titania has been prepared by a sol-gel
process from the hydrolysis of alkoxides. XRD characterization
indicated that the presence of dopant ions controls the crystallo-
graphic domainsize, introduces a brookite phase and influences the
phase evolution during the annealing process. Segregation of iron
in pseudobrookite formwas inferred in samples annealed at §00°C,
EPR spectroscopy corroborated the presence of iron-rich sec
ondary phases after temperature annealing processes and provided
information regarding the nature and the extent of dopant incor-
poration. Finally, photocatalytic measurements showed that the
introduction of iron as a dopant by co-precipitation of the titanium
and iron precursors, far from improving the TiO; performance,
decreased the activity towards methylene blue degradation. We
associated such a decrease with the formation of inactive iron
centers in the oxide lattice and the segregation at high temper-
ature of inactive iron-based phases at the titania surface. Our
results confirm that the processing of the materials and the dopant
incorporation step are extremely important parameters towards
improving the photocatalytic activity of wide band gap semicon-
ductors by the introduction of transition metal ions.
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Abstract

TiO; nanotubes were synthesized by anodic oxidation of titanium foils using dimethyl sulfoxide
and hydrofluoric acid as the electrolyle. The electrical properties of individual nanotube-based
devices were evaluated and modeled after exposing some of them to different gas and
illumination conditions. Resistivity values fully comparable to those of TiOs single crystal

anatase {fsa

1.09 4 0,012 ¢m) were found, and their photoconductive characteristics,

explained in terms of the Shockley-Read-Hall model for non-radiative recombination in
semiconductors, were found to be strongly influenced by the applied experimental conditions
such as the surrounding atmosphere, These devices may have potential applications in
photocatalytic processes, such as CO. reduction or H,O splitting, avoiding the interfering

effects typical of nanotube arrays.

Online supplementary data available from stacks.iop.org/Nano/21/445703/mmedia

(Some figures in this article are in colour only in the electronic version)

1. Introduction

Titanium anodization in fluoride electrolytes has undergone
rapid development since Gong er al started their research
a decade ago [1], and, to date, this field of research has
potential applications in gas sensing [2], photovoltaics [3, 4],
hydrogen generation by photoelectrolysis of water [5, 6] and
CO» photo-reduction [7, 8].  Albeit the first titanium oxide
(TiO2) nanotubes synthesized using aqueous electrolytes had
disordered walls at best hundreds of nanometers thick [9],
the key mnovation introduced by Macak er al [10-12]
to improve their morphology by using neutral and non-
aqueous electrolytes allowed the growth of ordered, thinner
and longer one-dimensional TiO: nanomaterials.  Among
all the electrolytes studied so far by different authors,
dimethylsulfoxide (DMSO) is considered one of those

* Author to whom any cor | should be addressed.

09574434/ 10/44 570340653000

which give rise to nanotubes with a high surface-to-volume
ratio[13, 14].

Nanotubes and  other  one-dimensional  materials
(i.e. nanowires and nanofibers) exhibit very altractive proper-
ties and functional performance because of their large active
surface area in which different reactions of interest take place,
as well as providing a direct path for electronic conduction
along them [5].  This last point differs from randomly
oriented nanoparticle-based systems (i.e. thick films), where
slow electron diffusion through them typically limits their
performance [15].

Most of the works devoled to the electrical characteriza-
tion of TiCk nanotubes focus on determining the properties
of arrays as a whole [16, 17]. In this experimental scenario,
it is extremely difficult to minimize parasitic effects such as
contact resistance contributions among nanctubes or with the
substrate. Moreover, if photoresponse studies are made, light
scattering that takes place inside the tangle of nanotubes hides

@ 2010 I0F Publishing Ltd  Printed in the UK & the USA
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Figure 1. Top view (left) and cross section (right) FESEM images of TiO; nanotube arrays grown by anodic oxidation of Ti foil at 7OV for

72h.
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Figure 2. GIXRD spectra of the pre-annealed sample (a) and the
annealed one at 500°C in O, atmosphere (b) with the corresponding
rutile and JCPDS reference A

the response of individual ones. Hence, and with the aim of
avoiding these problems, some authors have reported the need
to work with individual nanomaterials [18-20).

In this work, the structural and electrical characterization
of Ti0); nanotubes synthesized by anodic oxidation of titanium
foils using DMSO and hydrofluoric (HF) as the electrolyte
is shown. Individual nanotube-based devices were fabricated
using focused ion beam (FIB) lithography, and their electrical
properties were estimated, paying special attention to their [TV-
photoresponse characteristics. The influence of surface effects
on the electrical transport phenomena inside the nanotube was
evaluated and modeled after exposing some of these devices to
different experimental conditions.

2. Results and discussion

TiO: nanotubes with lengths of tens of micrometers and
diameters around 300400 nm were obtained after 72 h of
anodization. The thickness of their walls ranged from 50
to 70 nm (figure 1). Glancing incidence x-ray diffraction
(GIXRD) measurements revealed that as-grown nanotubes
presented amorphous structures (figure 2(a)) whereas their
tubular morphology remained intact (figure 3) after heat
treatment in an oxygen atmosphere for 5 h at 500°C.
Nevertheless, crystalline grains of about 80 nm in diameter

Figure 3. TEM image of a single TiO; nanotube (main image and
right inset) and top view FESEM image of the annealed TiQ: array.

were formed in the walls, resulting in an increase in
both wall thickness and diameter of the nanotubes (see
supporting information available at stacks.iop.org/Nano/21/
445703 /mmedia). The complete erystallization of the nanotube
array was in the form of the anatase phase (JCPDS 21-1272)
(figure 2(b)). This point was confirmed by high resolution
transmission electron microscope (HRTEM) observations (see
supporting information available at stacks.iop.org/Nano/21/
445703 /mmedia). The presence of the rutile phase (JCPDS
21-1276) was attributed to the titanium barrier layer existing
between the nanotube array and the substrate.

Individual nanctubes were electrically contacted in a four-
probe configuration ontoe Si chips with a top Si0» layer
and pre-patterned AwTi/Ni microelectrodes using platinum-
based FIB lithography and following a methodology explained
in detail elsewhere [21] (figure 4). The dimensions of
contacted nanotubes were typically 10 gm long and 400 nm
thick. Two- and four-probe measurements at room temperature
revealed nearly identical linear -V characteristics (figure 4),
which indicated that: (1) nanotubes were Ohmic materials;
(2) low resistive contacts were formed at the nanotube—
platinum interfaces and (3) self-heating effects [22-24] were
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Figure 4. /-V charactenstics in a four-probe configuration of a
single TiO; nanotube contacted with a FIB (inset),

negligible in the range of applied probing currents. This result
differs from previous ones observed with other metal oxide
nanomaterials (i.e. SnOx, Zn0, ...y [19, 25] since rectifying
responses put down to the formation of Schottky barriers at
the contacts were usually found.

Four-probe DC measurements revealed resistivity values
of psa = 1.09 £ 0.01 & cm (figure 4), which were remarkably
low. Actually, the resistivity reported here is some orders of
magnitude lower than the typical values for polycrystalline
TiOs anatase films (p = 10°-10" £ cm) [26-28] reported in
the literature, and fully comparable to the estimated ones for
single crystalline anatase (p = 1.5 £2 cm) [29]. To explain this
result, the nanostructural morphology of the nanotubes must
be considered. In a rough approximation, single crystalline
metal oxides display better carrier charge mobility than their
polycrystalline counterparts, since in the latter the potential
barriers at the grain boundaries make electron transport within
the semiconductor difficult [28]. On the other hand, the
formation energy of oxygen vacancies that act as electron
donor centers and provide n-type conductivity to the majority
of metal oxides [30] is significantly lower in small nanocrystals
than in the bulk material [31]. This mechanism usually
requires the release of oxygen ions into the ambient through
the metal oxide surface. Microscopy observations on our
TiOs nanotubes demonstrated that nanocrystals in their interior
had most of their surface exposed to the ambient, and as a
consequence the oxygen vacancy formation was significantly
enhanced compared to thin-film based samples (figure 3).
Thus, the poor mobility due to the polyerystalline structure of
the nanotubes was compensated by a higher free charge carrier
concentration, giving rise to a favorable trade-off in terms of
electrical conductivity. To validate the strong influence of
oxygen vacancy concentration upon the electrical properties
of TiO» nanotubes, some of these devices were exposed (o an
oxygen-poor atmosphere { Ar flux containing less than 5 ppm of
On) for 10h at room temperature. After treatment, spontaneous
reduction of the nanotubes was observed, leading o a decrease
of 4% of the initial resistivity value (pa, = 1.05+0.01 £2 cm),
which confirmed our assumption,

This result demonstrates that the poor charge collection
efficiency observed with TiO, nanotube arrays (i.e. high
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Figure 5. (A) Photoconductive response of a single TiO, nanotube at
different photon fluxes (365 nm) in a two-probe configuration,

(B) Time-resolved photocurrent generated by UV (365 nm) at
different photon fluxes @, (dashed line) at constant applied voltage
(5 mV). Linear fit of photocurrent as a function of photon flux
(inset). (C) Photocurrent (L) and photoconductive gain [G?;,l asa
function of applied bias under constant photon flux.

resistance) cannot be ascribed to the contribution of the
intrinsic resistance of individual nanotubes. Therefore, other
effects such as the barrier layer at the Ti substrate [32] should
be studied and optimized in further studies.

To gain a deeper insight into the photoelectronic properties
of the TiO» nanotubes, photocarrier generation and dynamic
characteristics were studied in a quantitative manner. Figure 5
shows the photoconductive response of one of these devices.
It became more conductive upon exposure to UV light pulses
of increasing intensity (hv = 3.4 eV) (figure 5(a)), because
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electron-holes were generated by impinging photons with
sufficient energy inside the nanotube which then drifted along
it due to the applied electrical field E and were collected at the
Ohmic electrodes upon their arrival [33]. This process resulted
in a monotonous increase of the conductivity with the photon
flux, hereafter ®yy, that preserved the Ohmic behavior.

Time-resolved experiments were conducted at a constant
bias voltage V' of S mV and pulsed ¢py,. Figure 5(b) shows the
photocurrent Iy, generated by UV pulses of different intensities
bpn. Here, [y was defined as Ly = Jighi—faark. Where Jgn was
the current with UV illumination and fg the measured one in
dark conditions. Notably, from all measured photoconductors,
we can assert that there was a perfect linear link between
the flux of photons impinging on the nanotubes &y, and
In, at least for the range of tested Py, values (figure 5(b)
inset). Moreover, it was experimentally found that Ly, was
directly proportional to the bias voltage V, which was in good
agreement with the expected response in the low injection
regime [34] (figure 5(c)).

The lifetime of photogenerated charge carriers within
the nanotubes was determined by fitting experimental time-
resolved .’I,]. curves to exponential rise and decay laws. Time
constants of Ty 22 £ 1 5 and Taecay 20 4+ 1 5 were
found, and the bandwidth BW of these devices was estimated
with the experimental data (BW ~ 8 « 1073 Hz). Here, the
well-known expression for the 3 dB bandwidth of a generic
electronic device was used [35]:

BW = 1/277 ()

where r is the experimental value of carrier lifetime (in our
Case, Tdeesy = 20 s). Figure 5(c) shows the photoconductive
gain (Ggy) of our TiO, nanotubes as function of bias voltage
V. Gy, is defined as
. I 1 N
Gon B WL 12 nrpV (2)
where .TI,]. is the total photogenerated current, g is the electron
charge, £ is the fraction of photons not reflected by the surface
(which we take as 1), &y, is the photon flux, WL is the
effective area illuminated of one nanotube, # is the quantum
efficiency of carrier generation by one photon, p' is the
mobility, t the carrier lifetime and V' the applied bias. The
linear increase of Gy (and Iy with V ois directly related to
the rising applied E, and as a consequence to the higher drift
velocity of the carriers moving along the nanotubes. G, values
lower than three were always found for these devices, which
could be regarded as a poor result if it is compared to those
obtained with other metal oxide nanomaterials, such as ZnO
nanowires contacted and tested in a similar way [34, 36]. In
this latter case (o values as high as 107 have been reported
in the past. However, an accurate comparison among different
materials and devices can only be made if the photoconductive
2ain is normalized to eliminate the contribution of geometry
and the applied experimental conditions. For this reason, a
generic and meaningful way to express the photoconductive
2ain was suggested elsewhere [34]:

gph = L ,_(;p" =t (3)

CF%brqgaemf
10 o
0 T ——02
0.08 o A Jogo
eanss [ /™ owmg |,
=006 . Kl 0155
g™ Z
=
g.;n.or 010 <
- £
3 L) - =
0024 3 S esis 1005
* ekt PPG
000 1777 o0 s ag das i s 00 00

400 500

Figure 6. Time-resolved photocurrent at constant applied bias and
photon flux under an oxy gen-rich (dashed line) and oxygen-poor
atmosphere (solid line). Pi rent i ity in an Ar pl

was scaled up for a better visual comparison of the rise and decay
tumes. The inset shows logarithmic representations of the tmes fall
of Ar and SA pulses. The dotted line shows the interval in which UV
light is applied.

where [ is the distance between electrodes, V is the bias
voltage, i is the quantum efficiency of carrier generation by
one photon, p* is the mobility and t the carrier lifetime. gy
values for our TiO» nanotubes of 10~% m® V—! were estimated
using equation (3). This result is still two orders of magnitude
worse than that observed with single erystalline ZnO nanowires
{10~% m* V-1, which are regarded as very efficient UV
photoconductors. This difference is simply explained because
of the polyerystalline character of the nanotubes, Actually, one
of the key parameters that modulate gy, is the carrier mobility
i (see equation (3)), which was expected to be low in our
samples. For this reason, nanotubes with more ordered walls
would give rise to better figures of merit,

Figure 6 shows the dynamics of [, upon exposure
of a single-nanotube device to UV pulses in two different
atmospheres, synthetic air (SA) and Ar. The same Py, and
bias voltages were used in both cases. As far as the magnitude
of the response is concerned, Iy, in SA was 2.5 times larger
than the observed one in Ar. It is well known that oxygen
molecules in air adsorb onto the surface of TiCk, forming
(3 species [37, 38]. In fact, these negative charges fixed
at the surface and generated an electrical field that depleted
the free charge carriers from the outer shell of the nanotubes,
creating an almost insulating layer. Under illumination with
photon energies above the band-gap of TiOs, electron-hole
pairs were generated straight away. Later, holes migrated to the
surface driven by the built-in electrical field, and discharged the
negative absorbed oxygen ions. Consequently, oxygen species
were quickly photodesorbed from the surface. The unpaired
electrons were either collected at the anode or recombined with
holes generated when oxygen molecules were re-adsorbed and
ionized at the surface. This hole-trapping mechanism through
oxygen adsorption/desorption in TiO, enhanced the overall
photoresponse in oxygen-rich conditions (SA) [36].

Time-resolved experiments allowed us to estimale the
rise (7;) and decay (rq) time constants of [y, in some of
our devices which were exposed to SA and Ar atmospheres.
Figure 6 shows that r, in SA was considerably larger than the
corresponding time in Ar. This result was explained by the
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Shockley—Read-Hall model for nen-radiative recombination,
which describes the capture of mobile electrons and/or holes at
trap sites within semiconductors [39], and by the kinetic model
developed by Thompson er af [40]. According to these works,
five main reactions oceur when TiO» is illuminated with UV
light:

hv 4 TiO; —» e +h* )
e 4+ h* + heat (on recombination sites)  (5)
Wt T — Tt (hole capture by a hole trap)  (6)

h* + 0, (@) — Ouig)t (oxygen desorption)  (7)

e + Osighl = 0y (a) (oxygen adsorption). ()

It is generally accepted that the time needed to reach
equilibrium between mechanisms (4) and (5) is in the
nanosecond range and, assuming that the hole trap filling given
by reaction (6) is fast enough (in the second range), the final
response is dominated by the photodesorption of oxygen (7).
In absence of oxygen, the response time is shorter, since
only the residual species at the surface are photodesorbed
(reaction (7)). In contrast, in presence of oxygen it takes longer
to reach a steady-state situation between the adsorption (8)
and desorption (7) mechanisms. Regarding the decay time
(tq), two different mechanisms were clearly identified in an
Ar atmosphere (figure 6 inset), a fast one (35 §) ascribable
to the fast thermalization of electron and hole pairs ((5)
and (6)), followed by a slow one (~60 s) which was not
observed in oxvgen-rich conditions. Actually, in the absence
of oxygen, electron-hole recombination via (7) and (%) is no
longer available, extending the carrier’s lifetime after switching
off the light. For this reason, persistent photoconductivity
(PPC) [41] was observed even a long time after switching
off the light pulse. PPC phenomena are usually explained by
the absence of surface recombination paths especially at low
oxygen concentrations in air [42]. Thus, in PPC conditions,
after the recombination of most of the electron-hole pairs
through mechanisms (5) and (6), a significant number of
electrons remain at the conduction band in the core of the
material spatially separated from the holes, which accumulate
at the surface.

In conclusion, the electrical and photoconductive prop-
erties of individual polyerystalline TiO: nanotubes grown by
litanium anodization were investigated. Resistivity values
comparable to the reported ones for single erystal anatase TiO,
layers were found, and it was experimentally demonstrated
that their photoconductive characteristics, which are explained
in terms of the Shockley—Read-Hall model for non-radiative
recombination in semiconductors, were strongly influenced
by the experimental conditions such as the surrounding
atmosphere. These devices may have potential applications
in photocatalytic processes, such as CO» reduction or HO
splitting, avoiding the interfering effects typical of nanotube
Arrays.

C Fabrega et af
3. Methods

TiO: nanotube arrays were prepared by electrochemical
anodization [43, 14] in a two-electrode cell with a platinum
mesh as a counter electrode. The electrolyte consisted of 2%
HF (Panreac, PA) in DMSO (99.9%, Alfa Aesar). Titanium
foil (99.7%, Aldrich) with a thickness of 250 pem was used as
the substrate, which was cleaned with isopropanol and acetone
in an ultrasonic bath prior to anodization. Nanotube arrays
were obtained applying 70 V (GLD1442, Greleo) for 72 h.
The crystallization of TiO, was achieved by annealing the as-
anodized samples at 500 °C under an O, ambient for 5 h.

The morphology of Ti(: arrays was observed on a
Hitachi H-4100 field emission scanning electron microscope
(FESEM) and also on a Hitachi 800 MT transmission electron
microscope. GIXRD patterns were recorded on a Siemens
D300 diffractometer, equipped with parallel beam attachment
(parallel plate collimator and flat LiF( 100} monochromator in
parallel arrangement} in the diffracted beam. Cu Ko radiation
{wavelength i = 1.5418 A) was selected. Measurements were
performed with detector scans from 20 to 80 (7 287 at a fixed
incidence angle of a» = 0.8%.

Electrical contacts from the nanotube to the micro-
electrodes were fabricated with FIB techniques using the
dual-beam Gale— approach to prevent contamination of the
sample with ions (HVGa = 30 kV; HVe— = SkV) [21]. The
system, a FEI Dual-Beam Strata 235 FIB, is equipped with
a trimethyleyclopentadienyl platinum ((CHz)3CH3CsHyPt)
injector to deposit Pt. Ten devices based on individual TiO-
nanotubes were studied.

The electrical measurements were performed in a
four-probe  station placed inside a Faraday cage which
avolds electrical measurements being affected by external
electromagnetic noise. A Keithley 2400 source measure unit
was used as both voltage and intensity source. Photoresponse
measurements were carried out with a Hamamatsu LC8 UV
spot light source with a 200 W mercury—xenon lamp (L8251
300450 nm). In order to obtain almost monochromatic
light, a Newport band pass filter (20MLF10-365) centered at
365 nmm (AA = 10 nm) was used. To achieve the SA and
Ar atmospheres, a Faraday box was filled with the respective
gases.
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Abstract

Highly ordered TiO» nanchole layers were synthesized by anodic oxidation of titanium foils
using ethylene glycol and ammonium fluoride as the electrolyte, The effectiveness of different
methods, namely annealing at 500°C in NHz and in H» diluted in N», to incorporate nitrogen
into TiO, and thus extend its photoelectrochemical (PEC) activity to the visible range was
studied. The intra-gap levels introduced by both processes were identified by means of XPS and
PL measurements. Water splitting experiments demonstrated that annealing in Hy improved the
photocatalytic activity of pure Ti(};, while annealing in ammonia led to a decrease in the PEC
performance.

(Some figures in this article are in colour only in the electronic version)

1. Introduction On the other hand, Ti0» has been extensively investigated

as an environmentally harmonious and clean photocatalyst.
After the pioneering work of Fujishima and Honda [1], who Titania’s main advantages are ifs reasonable optical and
demaonstrated the possibility to electrolyze water to hydrogen  electronic properties, a fair photocatalytic activity, and
fuel using a solar-driven titanium dioxide photoelectrode (PE)  especially its low cost, excellent chemical stability and non-
cell, researchers looked for other semiconductor oxides or toxicity [3, 4]. However, its practical application has been
solid solutions resistant to photocorrosion. As alternatives, limited by its low efficiency and wide bandgap, which requires
conventional semiconductors like $i, GaAs, InP, CulnSe and  ultraviolet (UV) radiation as the excitation source. To
CdTe display impressive efficiencies as PEs but their low o©vercome these limitations many authors have been exploring
stability in water solutions and high cost hinders their use for ~ different approaches ranging from doping with metals [5, 6]

such applications [2]. and non-metals [7-9] to loading with noble metals [10-12].

Despite the relatively good performance of loading with noble
& Author to whom any correspondence should be add d. metals, their cost and availability limit its commercial use.
0957-4484/11/235403+07$33.00 1 & 2011 1OP Publishing Ltd  Printed in the UK & the USA
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Transition metals altracted researchers from the outset as the
best candidates to modify the optical properties of TiO» as
various simulation studies had predicted [13]. However, the
experimental results obtained so far have not clarified the role
played by them inside the structure nor their influence on the
electronic band structure. In fact, some authors showed that
tfransition metals can be counterproductive by decreasing their
calalytic activity [14, 15]. On the other hand, doping with
non-metals, particularly nitrogen, has been shown to be the
best option for the improvement of titanium dioxide efficiency.
Notwithstanding the large efforts that have been spent in
studying this topic, the origin of such enhancement is still in
question. While some authors argued that this improvement
lies on the bandgap narrowing caused by substitution of
nitrogen on oxygen sites [7], others consider that vacancy
formation inherent to nitrogen doping [16] is responsible for
such activity [17].

Another factor that strongly influences the efficiency of
solar light conversion is the surface area. Nanotubes and other
one-dimensional materials (i.e. nanowires and nanofibers)
exhibit very attractive properties and functional performance
because of their large active surface area in which different
reactions of interest take place, as well as providing a direct
path for electronic conduction along them [18, 19].

In the present work, we fabricated highly ordered TiO»
nanohole layers and studied the effectiveness of two different
annealing processes under NHsz and Hs (5% in Na), in order to
extend its photoelectrochemical activity to the visible range.

2. Experimental details

2.1, Fabrication of TiO: nanoholes

Highly ordered Ti(}; nanoholes were prepared by electrochem-
ical anodization of titanium foil (Sigma-Aldrich, 025 mm
thick, 99.7%) in a two-electrode cell with a platinum mesh
as the counter electrode at room temperature. The electrolyte
consisted of 0.25 wt% of ammonium fluoride (NH4F Fluka,
98%) in ethylene glycol (EG Fluka, 99.5%). The anodization
process was conducted in three steps: (1) 40 V with a
5 Vmin~! ramp for 2 h followed by sonication in order to
remove the anodized film; (2) with the same electrolyte used in
the first step, 40 V for 16-20 h followed by a peeling-off of the
thick anodized membrane and (3) a short anodization for 1 h at
40V with the same electrolyte. For the second and third steps,
40V was applied instantly at the beginning of the anodization.
The anodization current was monitored continucusly using a
digital multimeter (Agilent, 34401A). After the anodization
process, all samples were annealed at 500°C for 5 h under
O, atmosphere. In order to incorporate nitrogen into TiOs,
a second annealing process was carried ouf in two different
reducing atmospheres at 500°C for 5 h, under NH3(TiO»/NHz}
and 5% of Hy in Na (TiOs/Hz).

2.2, Srructural and oprical characterization

The morphologies of TiO» nancholes arrays were observed
with a Hitachi H-4100FE field emission scanning electron

C Fabrega et ol

microscope (FESEM). High resolulion topology was per-
formed on an XE-100 atomic force microscope (AFM) from
Park Systems Co. configured with the true non-contact
mode. A Siemens D500 Diffractometer, equipped with a
parallel beam attachment in the diffracted beam, was used to
record grazing incident X-ray diffraction (GIXRD) patterns.
The Cu Ke radiation (wavelength » = 1.5418 A) was
selected. TEM cbservation was carried out in a JEOL 2010
FEG working at 200 kV. X-ray photoelectron spectroscopy
(XPS) measurements were done with a PHI equipment 5500
Multitechnique model with the Al Ko radiation (1486.6 V).
Room-temperature photoluminescence (PL) measurements
were made with a Kimmon IK Series He—Cd CW laser (325 nm
and 40 mW). Fluorescence was measured through an Oriel
Corner Stone 1/8 74000 monochromator, detected with a
Hamamatsu R928 photomultiplier, and amplified through a
Stanford Research Systems SR830 DSP lock-in amplifier.

2.3, Photoelectrochemical aclivity

The photocatalytic activity was evaluated by measuring
the water splitting current under visible light irradiation
(Solar Light Xe lamp 165 300W with AM.O and AMI1.5
filters) at 96 mW cm™>. All tests were carried out in a
I M NaOH solution using a three-electrode configuration.
The potentiodynamic (/-V) behavior was measured with a
PARSTAT 2273 (Princeton Applied Research) potentiostat
using platinum wire as a counter electrode and Ag/AgCl as
reference electrode. Newport bandpass filters (10 nm) were
used for IPCE measurements,

3. Resulis and discussion

3.1, Morphological characterization

The first anodization was aimed at cleaning and polishing the
titanium foil.  The second step, which consists of a long-
term anodization (16-20 h), results in the formation of a
membrane of several microns (figure 1{a)). This membrane
detached spontaneously after the sample was dried because
of the surface tension between this layer and the titanium
substrate. This membrane was formed by closed-end nanotubes
(figures 1(b) and (c)) attached wall to wall. In figure 1{d})
concave dimples can be observed on the exposed surface of
the Ti substrate after the second anodization step, which match
the convex shape of the closed ends of the nanotubes. In some
localized areas the self-organized hexagonally packed structure
can be observed, as shown in the 3D AFM image (figure 1{d)
inset). The hexagonally ordered structure of dimples is then
used as a template in the third short-time anodization step
(1 h), which produced hexagonally packed TiO,; nanoholes
(figures 1(e) and (1)), This self-template process results in well-
ordered structures at relatively large scale (several microns).
The diameters of the nancholes range between 70-80 nm with
a wall thickness of about 40 nm. Although the nanchole
structure is preserved even after the annealing process under
oxygen atmosphere (figure 2(a)), AFM images revealed that,
as a result of the crystallization process and the consequent
atomic rearrangement, the surface became more rough and
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Figure 1. {a) Cross-section FESEM image of the peeled-off membrane obtained after the second anodization step for 20 h. (b), (¢) Bottom
and top view of the membrane. (d) FESEM and 3D AFM (inset) of the exposed surface of the titanium foil after the second anodization step.
{¢), (F) Top view of the nanoholes formed after the third anodization step.

00

Figure 2. AFM images of the samples after the oxygen annealing process.

the walls thicker (figure 2(b}). No morphology changes were
observed in the samples annealed under NHs and H» (5% in
Na.

3.2. Grazing incident x-ray diffraction

All as-grown samples were amorphous and only foil Ti
peaks were observable in the XRD spectra. After the first
annealing process at 500°C for 5 h under O, atmosphere,
amorphous TiOs transformed into a mixture of anatase and
rutile phases (figure 3{a) inset). In order to clarify the origin
of this compoesition of phases, GIXRD measurements were
performed. Figure 3 shows the intensity dependence of the
anatase (101) and rutile (110) main peaks as a function of
the incident angle of radiation on the sample. At very low
incident angles, between 07 and 1°, the anatase peak starts
to increase until it reaches a maximum value around 2°. At
that very moment, the rutile phase begins to appear. This
trend suggests that our samples consist of a surface layer of
anatase nanoholes (anodized film) on top of a rutile layer,
formed during the annealing process (figure 4(a)). To confirm
this assumption we made a TEM observation (figure 3(b)).

The sample was prepared using a Focused Ion Beam Strata
DE235 (FEI Company) equipped with a micromechanical arm
(Omniprobe Inc.) which allows us to extract the TEM lamellae
exactly where the interface is (figures 3(b)-1). The diffraction
images on the selected regions (figures 3(b)-3 and -4) support
our assigning of the anatase and rutile phase to nanotubes
and substrate, respectively, confirming our assumption of a
layered structure. The poor erystallinity of the nanotube region
is due to the TEM sample preparation process in which the
sample is diminished by bombarding with gallium ions. This
layered structure has to be seen as an improvement. It is well
known that an appropriate phase mixing/multi-heterostructure
enhances the photocatalytic activity of TiO» [20]. As shown in
figure 4(b), the TiO» rutile bands are located between the ones
of anatase. This specific arrangement facilitates the smooth
transfer of photo-excited electrons from anatase TiO» to rutile
TiO,, and blocks their back-diffusion and recombination.

3.3. X-rav photoeleciron spectrascopy

The XPS spectra of the annealed samples were recorded to
examine three main spectral regions: the Ti 2p region near
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Figure 3. {a) Intensity dependence of the anatase (black solid line) and rutile (blue dotted line ) main peaks as a function of the incident angle
of radiation on the sample. XRD spectra of the samples after the oxygen annealing process (inset). (b) TEM image of the anodized layer and

the ttanium substrate and the comresponding diffraction images.
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Figure 4. (a) Sketch of the different layers coexisting in the samples afier the annealing process and (b) intended scheme of the bandgap

alignment.

460 eV, the O 1s region near 530 eV and the N 1s region
near 400 eV. All samples exhibited a main peak centered
at 529.5 eV, which is characteristic of the O 1s orbital in
TiOz (not shown). An additional oxygen peak, with lower
intensity, was observed at higher binding energies (531 ¢V),
suggesting the presence of surface hydroxyl groups [21].
Figure 5 represents the N 1s spectra acquired for (a) TiOs,, (b)
Ti02/Ha and (¢) TiO»/NHa. Among them we can distinguish
three different contributions at ~400, ~397 and ~396 eV,
The first, which appears in all samples, are ascribable to the
¥-N state of chemisorbed molecular N [21, 22]. Despite
the greal controversy in the assignment of the various slates
in which nitrogen can be found in the structure of titanium
oxide, the aforementioned peak is the one that possess greater
consensus among authors. The second and third peaks have
been assigned, by different authors, either to substitutional
nitrogen [7, 23] or TiN [24, 25]. We attributed the 397 and
396 eV peaks to substitutional nitrogen in TiOs and TiN,
respectively. This assignment can be argued as follows: to
introduce nitrogen in our samples, we used two very different
ambient conditions. The first atmosphere contained hydrogen
diluted in N». Taking into account the low reactivity of N> and
the low concentration of reducing agent the reduction of Ti+
to Ti*? and the subsequent reaction with nitrogen to form TiN

seems infeasible. The second one was a highly reductive and
reactive atmosphere of ammonia (which decomposes, at high
temperatures, into nitrogen and hydrogen). These conditions
appear to be most likely for the formation of TiN on the surface
as a result of the following reactions:

(1

TiO; + Hy — TiO + H,O reduction process

nitridation process.  {(2)
In fact, reaction (1) is not a direct process and may
oceur through several successive steps thal overlap at high
temperature:;

Ti0r + NHz — TiN + HpO

+ Tl (3)
Effectively, as shown in figure 5(d), the binding energy of the
Ti 2py ), peak shifts to lower energies when the valence state
of Ti** is reduced to Ti** and Ti*?. In addition, a larger shift
to lower energies can be appreciated in the case of the sample
annealed under NHs atmosphere, supporting our assumption
about the higher reducing power of this environment.

Ti0, — TisOs

34, Photoluminescence

PL emission spectra have been widely used to investigate
the efficiency of charge trapping, migration and transfer
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in order to understand the fate of electron-hole pairs in
semiconductors [26, 27). In general, it is difficult to
observe the PL. phenomenon at room temperature for bulk
TiO; due to ils indirect bandgap. In contrast, some
nanoieler-sized TiO; particles and mesoporous structured
TiO; powders have been reported to exhibit room-temperature
photoluminescence [26, 27].

Figure © shows the room-temperature PL. spectra of the
TiOz, TiOx/Hs and TiO/NHsz samples excited at 325 nm.
The direct transmissions from the conduction band to the
valence band of anatase and rutile phases are present in all the
spectra (figure 6 inset) as expected, assuming the configuration
proposed in figure 4. A broad band in the visible region is also
observed in all samples. The PL spectrum, for both TiO, and
TiO2/Ha samples, consisted of a broad emission band ranging
from 480 to 700 nm with two well-differentiated peaks sited at
550 and 610 nm. The origin of these emission bands have been
usually attributed to surface defects, oxygen vacancies and/or
self-trapped electrons (STE) [28-33]. PL spectra of TiO, and
TiO2/Ha samples are almost identical and only differ in the
intensity of their emissions. The emission band of TiO» and
Ti02/Hy samples is shown Lo be a superposition of transitions
involving spatially separated trapped electrons and trapped
holes, which are, respectively, about 0.7-0.6 eV and 1.8—

Normakzed cis

TiO, (BE - 458,50 eV)
TIO,/H, (BE = 458 38 &V)

AST 455
Bicing aneegy (8V)

TiO,, (b) TiOy/H;, (c) TiO, /NH; samples in the N 1s and (d) Ti 2p core

2.5 eV below the conduction band edge [34]. According to
these results a schematic model of the bandgap structure was
proposed (see figure 7).

However, the TiO,/NH; sample shows a more intense
emission in the area of 520 nm. It was proved by
DFT calculations that N-doping favored the formation of O
vacancies, which were experimentally found to be about 0.8 eV
below the conduction band [16] and can efficiently act as
light absorption and emission centers [31]. This result is
in accordance with our XPS measurements that show the
TiO»/NHz sample has a higher content of reduced titanium due
to the greater reducing power of the NH; atmosphere and the
greater concentration of N impurities introduced.

3.5, Photoelectrochemical praperties

Figure 8(a) shows current versus voltage characteristics and
the corresponding maximum light energy to chemical energy
conversion efficiency under simulated sunlight in 1.0 M NaOH.
The photoconversion efliciency, n, was calculated as [35]

(%) = jol(Ep, — | Exppl)/ ] > 100,

where fp is the photocurrent density (mAcm~). E2, is
the standard reversible potential, which is 1.23 V/NHE and
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Figure 7. Suggested scheme of the band levels for the PL emissions
obtained from the Ti0;, TiO,/H; and Ti0,/NH; samples.

Ewpp = Emeas — Eqoc 15 the applied potential, where Epeqs i5the
electrode potential (versus Ag/AgCl) of the working electrode
at which photocurrent was measured under illumination (/
in mWem ) and Eu is the electrode potential (versus
Ag/AgCly of the same working electrode under open circuit
conditions, under the same illumination and in the same
electrolyte.  The electrodes showed n-type behavior, ie.
positive photocurrents at anodic potentials. The dark current
in each case was negligible and no photocurrent saturation is
observed.

As we can see, the ammonia-treated sample, besides
showing a lower open circuit potential (OCP), has a
photocurrent even lower than that corresponding to the
reference sample. This degradation in the ammonia-treated
sample can be explained on the grounds of the results obtained
in XPS measurements. As we mentioned above, we assigned
one of the contributions of the N 1s to the presence of titanium
nitride on the surface. It 1s known that the excess of nitridation

C Fabrega ef al
a el TO, 1, 0.08% (at V =-0.45 (vs AgigCy)
----- TIOMH, n,=013% (atV=-030 fvs Agiagci)
0.25 —— TIONH, n_ = 0.05% (at V = -0.30;vs AgiagCi))
~-- Dark current |
Ng 020} e
Eoist -
010} S e ——
0.0s| B
-
0.00 A S A e T i
-08 -07 -06 -05 -04 -03 -02 -01 00 01
W (vs Agll {
b 9% .--{ Ag/AgCl)
1 —o=TiO,
025 —o—TiOH,
\ —a—TiO/NH,
0.20
o 0154
(8]
a
0.104 . ™ wvvsengs oo »
0.05 -
0.00

‘wavelength (nm)

Figure 8. (a) Current versus voltage characteristics and the
corresponding maximum light energy to chemical energy conversion
efficiency under simulated sunlight. (b} M d IPCE spectra of
Ti(; (circles—black line). TiO:/H: (squares—red line) and
Ti0u/NH; (triangles—blue line) samples collected at incident
wavelengths ranging from 334 to 550 nm at a potential of 0 V versus
AglAagCL

leads to the formation of TiN and thus a worsening of the
photocatalytic aetivity [36, 21]. In contrast, the hydrogen-
treated sample displayed a significant enhancement of the
photocurrent and conversion efficiency compared with the
reference one. This improvement can be argued on the
fact that the reduction under hydrogen atmosphere and the
consequent formation of oxygen vacancies generate n-type
conductivity [18], which results in a better charge collection
through the contact. This can be correlated with the PL
results shown above, Because the PL emission is the result
of radiative recombination of excited electrons and holes, the
lower PL intensity of the hydrogen-treated sample clearly
implies enhanced contribution of non-radiative processes, such
as electron and hole traps, surface defects, etc.

[PCE measurements were carried out in order to clarify the
impact on the photoelectrochemical response of the different
wavelengths (figure 8(b)). These results clearly show that
the TiO+/H» sample is not only more responsive to UV than
the other samples but also display significant activity upon
exposure to the visible part of the spectra.  According to
the literature, this ability to collect visible light could be
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attributed to both oxygen vacancies levels introduced below
the conduction band and/or substitutional nitrogen doping sited
above the valence band [7, 16].

4. Conclusion

In summary, highly ordered nancholes were synthesized by
anodic oxidation of titanium foils with a three-step process
followed by a heating treatment under different reduction
atmospheres, O», He (5% in No) and NHz. The GIXRD
measurements showed that samples were formed by a layer of
nanoholes with an anatase structure on the top of a thin layer
of rutile, which was confirmed by TEM observations. This
intermediate layer improved the electron-hole separation and
diminished the recombination loses by facilitating the forward
transfer of electrons and blocking the reverse process. The
states introduced in the bandgap by the annealing processes
were determined and correlated with the photocatalytic activity
of the samples with the help of XPS and PL measurements.
Highly reducing ambient, such as NHas, led to the formation
of undesirable phases, such as TiN, which resulted in a
lower photocatalytic activity. On the other hand, a hydrogen
atmosphere promoted the creation of surface defects, oxygen
vacancies and low doping levels of nitrogen, avoiding the
formation of TiN. For this reason, annealing with hydrogen
seems to be the best choice to enhance the photocurrent and
conversion efficiency of TiO, produced by anodization, It
has been demonstrated that this enhancement is related (1)
to the formation of oxygen vacancies, which favors the n-
type conductivity that results in a better charge collection at
the metal contacts and (2) to the introduction of additional
intra-gap states that extends the TiO, spectral sensitivity to the
visible region.
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