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Einleitung

Elektrische Energie spielt im 21. Jahrhundert eine wesentliche Rolle bei der Befrie-
digung menschlicher Grundbediirfnisse, gleichwohl etwa 30 % der Weltbevolkerung
bislang keinen gesicherten Zugang zu Elektrizitdt besitzen [1]. Voraussagen bezif-
fern den Bedarf an elektrischer Energie bis 2050 auf iiber 40.000 TWh pro Jahr,
was einer Verdopplung innerhalb der néchsten 35 Jahre gleichkdme [1-3]. Eine
Limitierung des atmosphérischen C'O,-Gehaltes ist unter Beibehaltung des derzei-
tigen Anteils fossiler Energietrager an der Gesamtproduktion elektrischer Energie
nicht zu erreichen und macht den Ausbau der Nutzung regenerativer Energietrager
zwingend erforderlich [4, 5].

Damit die Photovoltaik eine wesentliche Rolle bei der Bewéltigung globaler
Energieprobleme spielen kann, muss sie 6konomisch rentabler und konkurrenzfa-
hig werden, insbesondere gegeniiber der Nutzung fossiler Energietrager [6]. Die
Produktion elektrischer Energie mit einem heutigen polykristallinen Silizium-So-
larmodul kostet kumuliert auf dessen Lebensdauer in Deutschland etwa 2-3 mal so
viel wie die Produktion durch Verbrennung fossiler Energietrager wie der Braun-
kohle [7-9]. Die Kosten fur konventionelle Photovoltaik ergeben sich zum einen
durch den hohen notwendigen Primarenergieeinsatz bei der Herstellung und zum
anderen durch zeit- und kostenaufwendige Herstellungsverfahren und einen hohen
Materialverbrauch [10].

Die fortschreitende Entwicklung von nicht-waferbasierter Diinnschichtphoto-
voltaik, die sog. Photovoltaik der 2. Generation, mit Solarzellen basierend auf
Kupfer-Indium-Gallium-Diselenid (CIGSe) oder Cadmium-Tellurid (CdTe), stellt
eine vielversprechende Alternative mit einer moglichen signifikanten Kostenreduk-
tion dar [11, 12]. Der maximale Produktionsumfang von Photovoltaikmodulen auf
einer Terawattskala ist jedoch durch die weltweiten Reserven der verwendeten
Mineralien beschrankt: Bei vollstandiger Verwendung der global erschlossenen Mi-
neralienreserven ist die Produktion von CdTe- und CIGSe-basierten Photovoltaik-
modulen auf eine Gesamtleistung von weniger als 6 % des derzeitigen Verbrauchs
elektrischer Energie limitiert (Abb. 1a) [10, 13-16]. Noch weit vor der Erschopfung
der globalen Mineralienreserven wird jedoch ein signifikanter 6konomischer Nach-
teil durch die Verwendung seltener Rohmaterialien entstehen. Beispielsweise ist
der Preis fir Indium innerhalb der letzten 5 Jahre, u.a. in Folge der weitreichen-
den Nutzung von Indium bei der Herstellung von Flachbildschirmen, um knapp
100 % gestiegen [13, 17].
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Abbildung 1: a) Zeitliche Entwicklung des globalen Jahresverbrauchs elektrischer Energie - gemes-
sen und prognostiziert - zusammen mit den maximal produzierbaren Photovoltaikleistungen auf Basis
verschiedener Absorbermaterialien unter Verwendung der gesamten globalen bislang 6konomisch er-
schlossenen Rohmaterialreserven [10, 13, 18]. b) Zeitliche Entwicklung der maximal erreichten Labor-
wirkungsgrade relevanter inorganischer Solarzellen bei terrestrischer Sonnenstrahlung (AM1,5) [19,
20].

Diese Arbeit beschéftigt sich mit einem neuartigen und vielversprechenden
Absorbermaterial fur Diinnschichtsolarzellen: Kupferzinkzinnsulfid (CZTS) bzw.
-selenid (CZTSe), sog. Kesterit!. Es besteht ausschliefllich aus verhédltnisméBig
héufig vorkommenden Elementen und weist vergleichbare Materialeigenschaften
wie die konventioneller Diinnschichtphotovoltaik auf [13, 21, 22|. Auf Basis der
weltweit erschlossenen Rohstoffreserven der enthaltenen Elemente lielen sich be-
reits mit dem heutzutage erzielten Wirkungsgrad CZTS-Module herstellen, deren
Gesamtleistung den derzeitigen Energieverbrauch elektrischer Energie bei weitem
tbertrifft [13].

CZTS(e)? besitzt als direkter Halbleiter mit einer ideal auf das terrestrische
Sonnenspektrum anpassbaren Bandliicke zwischen 1,0eV und 1,5eV und einem
Absorptionskoeffizienten von iiber 10* um ! bei gleichzeitig hoher chemischer Sta-
bilitdt hervorragende Eigenschaften fiir die Anwendung als Absorbermaterial in
Solarzellen [23-25].

Seit den ersten Berichten tiber Solarzellen auf CZTS-Basis und der darauthin
angelaufenen systematischen Erforschung des Materialsystems ist im Verlauf der
letzten Jahre eine erhebliche Steigerung des Wirkungsgrades auf aktuelle Werte
von 8,4 % fur CZTS, 9,2% fir CZTSe sowie 12,6 % fir CZTSSe zu verzeichnen
(Abb. 1b) [26-30]. Trotz dieser vielversprechenden Entwicklung des Wirkungs-
grades sind grundlegende Materialeigenschaften und insbesondere deren komplexe
Korrelationen bislang kaum verstanden [31]. Ein Zusammenspiel von vier oder gar
fiinf Elementen, und der sich daraus ergebende komplexe Phasenraum sowie die
Vielzahl thermodynamischer Freiheitsgrade bei der Herstellung, stellt die Erfor-
schung dieses Materialsystems vor grofle Herausforderungen:

!Kesterit bezeichnet urspriinglich die Kristallstruktur von CZTS bzw. CZTSe wird jedoch
héiufig zur Bezeichnung des Materialsystems synonym verwendet.
2CZTS(e) bezeichnet CZTS, CZTSe und deren Mischkristallphase (CZTSSe), siehe S. 26.
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Durch theoretische Berechnungen sowie limitierte experimentelle Untersuchungen
im thermodynamischen Gleichgewicht existieren zwar bereits Phasendiagramme,
jedoch ist der tatséchliche Homogenitéatsbereich bei realen Depositionsbedingun-
gen bislang nicht bekannt [25, 32].

Aufgrund struktureller Ahnlichkeiten einiger relevanter Fremdphasen mit CZTS
und den damit verbundenen Schwierigkeiten bei ihrer Identifikation ist die Entste-
hung von Fremdphasen sowie deren Auswirkungen auf die elektronischen Eigen-
schaften der Solarzelle bislang kaum erforscht [33-37].

Fiir verschiedene Herstellungsprozesse konnen die elektronischen Eigenschaften
von CZTS signifikant voneinander abweichen und zeigen eine hohe Sensibilitéit auf
spezifische Prozessparameter. Die elektronischen Eigenschaften von CZTS korre-
lieren mit der Elementzusammensetzung, die zu Grunde liegenden Korrelations-
prinzipien sind jedoch bislang nur wenig verstanden [31, 38]. Ein fundamentales
Verstandnis der Bildung intrinsischer Defekte sowie deren Korrelation mit mess-
baren Materialeigenschaften wie der Ladungstragerdichte und -lebensdauer ist an
dieser Stelle erforderlich, um derzeitige Limitationen zu iiberwinden [31].

Zusammenfassend lassen sich somit folgende Aspekte definieren, die zur weite-
ren Entwicklung von CZTS(e) eine entscheidende Rolle spielen [31]:

o Identifikation und Kontrolle von Fremdphasen, Charakterisierung des Pha-
senraumes

o Charakterisierung und ggf. Passivierung intrinsischer Defekte

o Grenzflachenoptimierung und Untersuchung von Grenzflichenphasen und
-vorgangen

Ziel dieser Arbeit ist es, zum fundamentalen Verstédndnis dieser Aspekte durch
eine systematische Untersuchung von Korrelationsprinzipien struktureller und elek-
tronischer Eigenschaften beizutragen. Aufgrund der Komplexitat des Materialsys-
tems, insbesondere im Hinblick auf dessen Element- und Phasenzusammensetzung
und den damit verbundenen Schwierigkeiten bei der Anwendung laborbasierter
Analysemethoden, erfordert die Erforschung von CZTS(e) die Entwicklung und
Anwendung neuer, spezifisch auf das Materialsystem zugeschnittener Analysever-
fahren [31, 39].

Auf Rontgenstrahlung basierende Materialanalytik ist hierzu aufgrund ihres
zerstorungsfreien Charakters in Kombination mit der Moglichkeit der Untersu-
chung von Volumeneigenschaften besonders geeignet und spielt in dieser Arbeit da-
her eine zentrale Rolle. Withrend sich durch Réntgenbeugungsexperimente (XRD?,
SAXS?) Kristallstrukturen und morphologische Eigenschaften, wie beispielsweise
die GroBe und Form von Nanokristallen, untersuchen lassen, ist die Rontgenspek-
troskopie (XRF?, XAS®) elementspezifisch und erméglicht die Bestimmung elektro-

engl. X-Ray Diffraction
engl. Small Angle X-ray Scattering
engl. X-Ray Fluorescence

3
4
5
Sengl. X-ray Absorption Spectroscopy
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nischer sowie struktureller Eigenschaften. Insbesondere die Anwendung synchro-
tronbasierter Rontgenabsorptionsspektroskopie erlaubt eine elementspezifische Un-
tersuchung von Phasenzusammensetzungen und elektronischen Eigenschaften an-
hand der Nahkantenfeinstruktur (XANES?), wihrend anhand der kantenfernen
Rontgenabsorptionsfeinstruktur (EXAFS®) strukturelle Eigenschaften auf atoma-
rer Skala untersucht werden konnen. Unter Nutzung der Selbstabsorption von
Rontgenstrahlung und der Verwendung verschiedener Messgeometrien wird das
Informationsvolumen dabei gezielt gewahlt und ermoglicht eine Tiefenprofilanaly-
se in Diinnschichten. Zeitaufgeloste Messungen der Rontgenabsorptionsfeinstruk-
tur (QEXAFS?) erlauben die in-situ Untersuchung von kinetischen Prozessen wie
Nukleation und Wachstum von Nanokristallen.

Durch Anwendung und Weiterentwicklung von labor- und synchrotronbasier-
ter Rontgenanalytik in Absorptions-, Emissions- und Beugungsexperimenten und
deren Kombination mit weiteren optoelektronischen Methoden (EBIC!Y C-V!!
PL', TRPL') werden in dieser Arbeit Struktur-Eigenschafts-Korrelationen in
CZTS(e)-Diinnschichten, -Nanokristallen und -Solarzellen systematisch untersucht.

Tengl. X-ray Absorption Near Edge Structure
8engl. Extended X-ray Absorption Fine Structure
Yengl. Quick-scanning EXAFS

Oengl. Electron Beam Induced Current

Hengl. Capacitance-Voltage profiling

12engl. Photoluminescence

13engl. Time Resolved Photoluminescence



Dunnschichtsolarzellen auf Kesterit-Basis

1.1 Solarzellen als photoelektrische Energiewandler

Im Folgenden Abschnitt sollen fiir diese Arbeit relevante, grundlegende Aspek-
te der photovoltaischen Energiewandlung in Festkorpern unter Voraussetzung von
Kenntnissen der Halbleiter- und Festkorperphysik zusammenfassend erldutert wer-
den. Ausfiihrliche Beschreibungen der Grundlagen finden sich beispielsweise in [40—
47).

Die photoelektrische Energiewandlung basiert auf dem Photoeffekt, der den
vollstandigen Energietibertrag eines Photons auf ein Elektron beschreibt. Ein Elek-
tron wird als Folge von seinem Grundzustand aus in einen angeregten, energe-
tisch hoheren Zustand einer bestimmten Lebensdauer angeregt. Es kann sowohl
durch den Umkehrprozess zum Photoeffekt, also die strahlende Rekombination, als
auch durch St6Be mit den umgebenden Atomriimpfen seine Energie abgeben und
in energetisch tiefer gelegene Zustande zuriickfallen. In einem System mit einem
energetischen Bereich verbotener Zusténde, iiber den hinweg eine Anregung statt-
findet, ist die Lebensdauer eines angeregten Elektrons geniigend lang, um es zu
elektrischen Kontakten abzufiihren und damit dessen Energie nutzen zu konnen.
Ein solches System, beispielsweise in einem Halbleiter mit Bandlicke E,, wird im
Folgenden als Zwei-Niveau-System bezeichnet, besitzt ein Valenzband FE,, in dem
sich Elektronen im Grundzustand befinden sowie ein Leitungsband E. in das die
Elektronen durch Photoanregung angehoben werden kénnen und ist in Abb. 1.1a
schematisch dargestellt.

Ohne Beleuchtung befindet sich das System im Grundzustand, in dem die Be-
setzungswahrscheinlichkeit W von Zustdnden der Energie E durch Elektronen
bzw. Locher durch das Produkt der jeweiligen Fermiverteilung F.,(E) mit der
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Abbildung 1.1: a) Schematisches Energie-Banddiagramm einer Solarzelle im Leerlauf unter Beleuch-
tung basierend auf einem Zwei-Niveau-System mit Ladungstrennung durch selektive Kontakte. b)
Terrestrisches Sonnenspektrum bei atmospharischer Absorption der 1,5-fachen Luftmasse (AML1,5)
nach [48] zusammen mit dem davon durch ein 2-Niveau-System aufgrund von Transmissions- und
Thermalisierungsverlusten nutzbaren Anteil.

Zustandsdichte Z(FE) gegeben ist:

)

Won(E) = F.,(E) - Z(E), mit F.(E,E%) = (fkﬁ + 1>_1 (1.1)

und F,(E,E%) = 1 — F.(E,E}), wobei E%" das elektrochemische Potential (sog.
Fermienergie) von Elektronen bzw. Lochern angibt, das durch die Summe des
chemischen Potentials fi.;, mit dem elektrischen Potential ¢ gegeben ist, sodass
Fe,h(E;’h) = % gilt. Im Grundzustand kann sowohl die Elektronenverteilung als
auch die Locherverteilung mit der selben Fermienergie Fp beschrieben werden.

Befindet sich das System unter Beleuchtung, werden Elektronen in Zusténde
oberhalb des verbotenen Bereiches ins Leitungsband angeregt, wihrend Locher
im Valenzband zuriickbleiben. Durch die kontinuierliche Zustandsdichte oberhalb
eines verbotenen Bereichs konnen Elektronen, die in hohere Zusténde angeregt
wurden, ihre Energie zu einem Teil durch Stof8e mit den Atomrtiimpfen bzw. Pho-
nonenemission wieder abgeben, bis sie sich auf dem niedrigsten noch erlaubten
und unbesetzten Niveau befinden. Dieser Teilabregungsprozess wird als Therma-
lisierung der Elektronen bezeichnet und findet typischerweise auf Zeitskalen von
10712 s statt [47].

Befindet sich das System nach Anregung und Thermalisierung von Elektronen
und Lochern in einem Zustand, der durch kontinuierliche Anregung von Elek-
tron-Loch-Paaren (Generation) sowie kontinuierliche Rekombination einen Qua-
si-Gleichgewichtszustand darstellt, kann die Besetzung von Zustinden mit Elek-
tronen und Loéchern nicht mehr durch dieselbe Fermienergie beschrieben werden.
Stattdessen lassen sich die Verteilungen von Elektronen und Lochern zwar immer
noch nach Gleichung 1.1 beschreiben, jedoch mit verschiedenen sog. Quasifermi-
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energien fir Elektronen und Lécher E% und Ep [40, 41, 47]. Die Differenz der
Quasiferminiveaus von Elektronen und Lochern wird dabei als Quasiferminiveau-
aufspaltung (engl. quasi Fermi level splitting) bezeichnet.

Durch statistische Diffusion und explizit ohne das Vorhandensein eines elek-
trischen Feldes, konnen die generierten, freien Ladungstriager zu den Kontakten
diffundieren und dort abgefiihrt werden, vgl. [49]. Da statistisch gleich viele Elek-
tronen wie Locher zu einem Kontakt diffundieren, sind selektive Kontakte — also
Kontakte, die jeweils entweder nur Elektronen oder nur Locher abfithren konnen —
notwendig, um eine Rekombination im Kontakt ohne einen vorherigen Durchgang
durch den Verbraucher zu vermeiden. Eine solche Selektivitdt kann durch eine po-
sitive Leitungsbandstufe (engl. spike) als Elektronenbarriere sowie eine negative
Valenzbandstufe (engl. cliff) als Locherbarriere erreicht werden, vgl. Abb. 1.1a.
Zur Funktion eines solchen Systems als Solarzelle muss weiterhin einer der Kon-
takte transparent sein, damit Photonen lediglich im Absorber, nicht aber bereits
im Kontakt Ladungstragerpaare anregen.

Ein derart konstruiertes Zwei-Niveau-System mit selektiven Kontakten stellt
den einfachsten Fall einer funktionsfdhigen Solarzelle dar, ohne das Vorhandensein
eines elektrischen Feldes zur Ladungstrennung vorauszusetzen. In der Realitéit wei-
sen Solarzellen jedoch durch deren Realisierung mittels dotierten Halbleitern ein
inneres elektrisches Feld auf, welches neben der Ladungstrennung durch selektive
Kontakte eine feldunterstiitzte Ladungstrennung vornimmt.

Die Realisierung einer Solarzelle mittels eines Zwei-Niveau-Systems bringt un-
ter Verwendung eines kontinuierlichen Lichtspektrums fundamentale, nicht zu ver-
meidende Verluste mit sich: In Abb. 1.1b ist das Spektrum der terrestrischen
Sonnenstrahlung unter atmosphérischer Absorption der 1,5-fachen Luftmasse dar-
gestellt [48]. Photonen einer Energie hv, kleiner als der energetische Abstand
zwischen Valenz- und Leitungsniveau, konnen aufgrund der verschwindenden Zu-
standsdichte fiir mogliche Endzustdande nicht absorbiert werden und durchdringen
den Solarzellenabsorber ohne Wechselwirkung. Des Weiteren iibertragen absorbier-
te Photonen zwar ihre gesamte Energie auf das angeregte Elektron, durch schnelle
Thermalisierung kann jedoch maximal eine Elektronenenergie genutzt werden, die
dem Abstand der Zustédnde unterhalb und oberhalb des verbotenen Bereiches E|
entspricht. Die dadurch entstehenden Verluste, die in Form von Warme an das um-
gebende Material iibergeben werden, bezeichnet man als Thermalisierungsverluste.
Der so durch ein Zwei-Niveau-System maximal nutzbare Anteil des terrestrischen
Sonnenspektrums zur photovoltaischen Energiekonversion ist in Abb. 1.1 exempla-
risch fiir ein System mit einer Bandliicke von E, = 1,5eV dargestellt.
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1.1.1 p-n-Homo- und Heterohalbleiteriibergang

Ein Zwei-Niveau-System zur photovoltaischen Energiewandlung wird in Solarzel-
len meist in Form von Halbleitern realisiert, wobei die selektiven Kontakte durch
unterschiedliche Dotierung des Halbleiters erzeugt werden. Zunéchst wird im Fol-
genden ein pn-Homoiibergang betrachtet, bevor die Grundlagen auf den fiir CZTS-
Diinnschichtsolarzellen relevanten Heteroiibergang erweitert werden.

Bringt man zwei gleiche, jedoch unterschiedlich p- und n-dotierte Halbleiter mit
gleicher Elektronenaffinitdat y in Kontakt, bildet sich durch anfangliche Ladungs-
tragerdiffusion in der Raumladungszone ein elektrisches Potentialgefalle ¢ aus, um
die unterschiedlichen chemischen Potentiale der Elektronen in den unterschiedlich
p- und n-dotierten Halbleitern auszugleichen, sodass das elektrochemische Poten-
tial der Elektronen bzw. das Fermienergieniveau Er konstant ist, vgl. Abb. 1.2.
Die entstandene Raumladung wird dabei durch ortsfeste Atomriimpfe ionisierter
Donatorniveaus auf der n-Seite sowie ionisierter Akzeptorniveaus auf der p-Seite
gebildet. Der derart ausgebildete elektrische Potentialunterschied zwischen p- und
n-Seite (engl. built-in potential) ¢ ist gegeben durch [41]:

eion = eip(—00) — ep(00) = Ey — AEp,, — AEp, (12)

wobei AEy, die Energiedifferenz zwischen dem Ferminiveau und dem Valenzband-
maximum im neutralen Bereich der p-Seite und entsprechend AEp,, die Energie-
differenz zwischen dem Ferminiveau und dem Leitungsbandminimum im neutralen
Bereich der n-Seite beschreibt. Innerhalb der Boltzmann-Naherung, also unter der
Annahme eines nicht-entarteten Halbleiters, gilt fiir die Dichten freier Ladungs-
trager auf der n- sowie der p-Seite n und p:

AEF,n

n = N.e FsT | (1.3)
AEF,p

p = Ny 5T, (1.4)
Eg

n-p = NNy F5T =n?, (1.5)

wobei N, und N, die effektiven Zustandsdichten von Leitungs- und Valenzband an-
geben und n; die intrinsische Ladungstragerdichte des undotierten Halbleiters bei
Temperatur 7' ist. Weist die p-Seite eine homogene Akzeptorkonzentration N, und
die n-Seite eine homogene Donatorkonzentration Ny auf, die beide ndherungsweise
vollstandig ionisiert sind, ergibt sich damit fiir ;:

NN,
epy; = kgT'In ( d2 >

(1.6)

n;

Die tatsachliche Form des Verlaufs des elektrischen Potentials erhalt man durch
Integration der Poisson-Gleichung unter Berticksichtigung der Raumladung p(z),

vgl. Abb. 1.2b, c:

Pox) _ plx) (1.7)

dz? €€y

wobei eeg die absolute elektrische Permittivitdt des Materials bezeichnet.
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Abbildung 1.2: Abrupter pn-Homolibergang im thermischen Gleichgewicht fiir eine Donatordichte
im n-Bereich von Ny = 10'® cm~3 und einer Akzeptordichte im p-Bereich von N, = 5- 10 cm™3.
a) Energiebanddiagramm des pn-Ubergangs eines Materials mit Elektronenaffinitat x und Bandliicke
Eg. Zum Ausgleich der verschiedenen chemischen Potentiale der Elektronen der n- und p-Seite bil-
det sich eine elektrische Potentialdifferenz p; durch Verarmung freier Ladungstrager innerhalb der
Raumladungszone wscg aus. b) Entsprechende Raumladungsverteilung und c) elektrische Feldstarke,
jeweils numerisch berechnet (durchgezogen) und in Schottky-Naherung (gestrichelt).

Zur Vereinfachung der Betrachtung wird héufig die Schottky-Nédherung ver-
wendet, die abrupte Anderungen der Raumladungsdichte am Rande der Raumla-
dungszone sowie am Ubergang der Materialien beriicksichtigt. In Abb. 1.2b und ¢
sind die verwendeten Groflen sowohl in Schottky-Naherung als auch unter korrekter
Betrachtung bei Raumtemperatur dargestellt.

Aufgrund des energetisch grofien Abstands des Leitungsbandes sowie des Va-
lenzbandes vom Fermienergieniveau ist der Bereich der Raumladungszone unter
Berticksichtigung von Gleichung 1.1 fast vollstdndig verarmt, d.h. ohne freie La-
dungstriager. Die Raumladungsdichten sind daher lediglich durch die Akzeptor-
dichte im p-seitigen Bereich (p,scr = €N,) und die Donatordichte im n-seitigen
Bereich (pnscr = —eN4) gegeben. Beachtet man die Grenzen der Raumladungs-
zone —x, und x, ergibt sich durch insgesamte Ladungsneutralitait N,z, = Nz,
unter Beriicksichtigung der Schottky-Naherung fiir die Weite der Raumladungszo-
ne [41]:

2€€00pi (Na + Nd) (1.8)

w =, +x, =
SCR D \/ e NaNd

Handelt es sich, wie haufig in Anwendung fiir Solarzellen der Fall, um einen
einseitigen, abrupten pn-Ubergang (z.B. Ng > N,), so erstreckt sich die Raumla-
dungszone nahezu ausschliellich in den Bereich des geringer dotierten Halbleiters
und Gleichung 1.8 reduziert sich zu:

[ 2€€00p;
WsCR = 60% ) (1~9)

wobei N die Ladungstragerdichte des geringer dotierten Halbleiters angibt. Be-
riicksichtigt man eine nicht vollstindige Verarmung tiber den gesamten Bereich
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der Raumladungszone und somit nicht die Schottky-Naherung von abrupten Uber-
gangen der Raumladungsdichte, so reduziert sich die effektive Weite der Raumla-
dungszone geringfiigig, indem y,; durch (¢ — 2kpT/e) in Gleichung 1.8 ersetzt
werden muss [41]. Wenn weiterhin eine dufiere Spannung Up,s an den pn-Ubergang
angelegt wird, ist die elektrostatische Potentialdifferenz iiber den gesamten Uber-
gang durch (¢ — Upias) gegeben und es ergibt sich insgesamt fir die Weite der
Raumladungszone:

2660 2]{,‘3]
i — Ubias — , 1.10
WSCR \l N (SOb b o ) ( )

wobei Uy, positiv ist, wenn eine Spannung in Vorwértsrichtung angelegt wird.

Durch die Ladungstriagerverarmung innerhalb der Raumladungszone bildet sich
eine Raumladungszonenkapazitat C; aus, die vereinfacht durch die geometrische
Kapazitit wie im Falle eines Plattenkondensators der Flache A gegeben ist:

eeoA _ 4 eecegN

WSCR 2

Uy T\ 2
C; = B) .

(% — Ubjas — (1.11)

Durch Bestimmung der Ubergangskapazitit eines einseitigen, abrupten pn-
Ubergangs, in Abhéngigkeit von Uy;,s kann somit die Ladungstragerdichte inner-
halb des gering dotierten Halbleiters bestimmt werden, vgl. Abschnitt 3.3.

Homotiberginge werden in der Photovoltaik zur Ladungstrennung nahezu aus-
schliellich verwendet, wenn ein indirekter Halbleiter zur Anwendung kommt. Auf-
grund des in Abb. 1.1 dargestellten Schemas einer Solarzelle sollte einer der se-
lektiven Kontakte, die zur Ladungstrennung verwendet werden, transparent sein,
bzw. es werden dort generierte Ladungstrager nicht getrennt und tragen somit
nicht zum Strom der Solarzelle bei. Bei Solarzellen, die auf indirekten Halbleitern
wie Silizium mit entsprechend geringen Absorptionskoeffizienten basieren, kann
der Frontkontakt so diinn gewéhlt werden, dass dort keine signifikante Absorp-
tion stattfindet. Unter Verwendung direkter Halbleiter mit entsprechend hohen
Absorptionskoeffizienten von typischerweise 10* cm~! muss hingegen ein Material
mit groflerer Bandliicke verwendet werden, um einen transparenten Kontakt zu
erzeugen. Der verwendete pn-Ubergang ist also ein Heteroiibergang zweier ver-
schiedener Materialien, der im Folgenden betrachtet werden soll.

In einem Heteroiibergang zweier unterschiedlicher Materialien mit unterschied-
lichen Elektronenaffinitaten x,, und xas, unterschiedlichen Bandlicken E .y
und E, 45 sowie unterschiedlicher Dotierungen N4, N, kann unter Vernachlas-
sigung geladener Grenzflichenzustiande und Dipole das Bandschema ndherungs-
weise mit dem Anderson-Modell beschrieben werden [50]. Im folgenden soll ein
Heterotiibergang, wie er typischerweise in einer CZTS-Solarzelle ndherungsweise
zwischen Fensterschicht (win) und Absorber (abs) vorliegt, mit Ej in > Ejabs
und Ngyin > Ngaps betrachtet werden. Die Banddiskontinuitaten der Valenz-
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Abbildung 1.3: a) Isolierte Banddiagramme verschiedener Halbleiter von n-dotiertem Fenster- und p-
dotiertem Absorbermaterial ohne Kontakt zueinander. b) Elektronisches Banddiagramm eines nahezu
einseitigen pn-Heterolberganges zwischen Absorber und Fenstermaterial mit Banddiskontinuitaten
am abrupten Ubergang.

bandmaxima AF, sowie Leitungsbandminima AF, sind dann wie folgt gegeben:

AE, = AE,+AE, (1.12)
AEC == e(Xwin - Xabs)a (113)
AE’U - e(Xwin - Xabs) +E Jwin Eg,abs~ (114)

In Abb. 1.3 sind elektronische Banddiagramme isolierter Halbleiter von Fenster
und Absorber sowie eines pn-Heterotiberganges aus beiden Materialien dargestellt.
Die Banddiskontinuitét im Leitungsbandminimum bezeichnet man als Bandanpas-
sung oder Leitungsbandoffset und charakterisiert sie aus Richtung des Absorbers.
Ist der Leitungsbandoffset positiv, so bezeichnet man die Diskontinuitét als (engl.)
Spike, ist er negativ, wird er als (engl.) Cliff bezeichnet. Bei der Auswahl moglicher
Materialkombinationen spielt daher die Elektronenaffinitat eine wesentliche Rolle,
da ein zu grofler Spike den Elektronentransport in den Fensterkontakt behindert,
wahrend ein Cliff die mogliche Quasiferminiveauaufspaltung limitiert und damit
die Leerlaufspannung der Solarzelle verringert.

1.1.2 Aufbau und Funktion von Dinnschichtsolarzellen

Wiéhrend konventionelle Solarzellen, auf Basis von Silizium als indirektem Halblei-
ter, sog. Solarzellen der ersten Generation, nach der Kategorisierung von M. Green
auf einem pn-Homoiibergang basieren und daher bis auf elektrische Kontakte ledig-
lich ein Halbleitermaterial zur Anwendung kommt, bestehen Diinnschichtsolarzel-
len aus einer Reihe funktionaler Materialien, die spezifisch aufeinander abgestimmt
sein miissen. Dunnschichtsolarzellen stellen die sog. zweite Generation von Solar-
zellen nach der Kategorisierung von M. Green dar [12]. Die Schichtstruktur einer
Diinnschichtsolarzelle auf CZTS-Basis bzw. Kesterit-Basis leitet sich von typischen
Chalkopyrit-Diinnschichtsolarzellen ab und ist in Abb. 1.4a dargestellt.

11
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Abbildung 1.4: a) Aufbau des Schichtstapels einer typischen Diinnschichtsolarzelle auf CZTS(e)-
Basis. b) Idealisiertes Energiebanddiagramm der elektronisch funktionalen Schichten einer Diinn-
schichtsolarzelle auf Basis von CZTS im thermischen Gleichgewicht ohne Beleuchtung, berechnet mit
SCAPS [51].

Zur Herstellung eines solchen Schichtstapels wird das Substrat (Kalk-Natron-
Glas) zunéchst meist mit einer Diffusionsbarriere aus TiN versehen, um die Diffusi-
on von Metallionen aus dem Glas zu kontrollieren und anschlieBend mit einer etwa
1 pm-dicken Molybdéanschicht besputtert, die den Ohm’schen Riickkontakt der So-
larzelle darstellt. Eine Diffusionsbarriere kommt nicht immer zur Anwendung und
kann nach Bedarf auch innerhalb der Molybdénschicht liegen, um beispielsweise
eine Reaktion des Mo mit dem Chalkogen der Absorberschicht zu verhindern. Es
folgt die Deposition des CZTS-Absorbers mit einer typischen Dicke von 1 — 2 um,
fiir die zahlreiche unterschiedliche Methoden zur Anwendung kommen koénnen,
die in Abschnitt 1.3.3 nadher betrachtet werden. Anschlielend wird in einem che-
mischen Bad eine etwa 50 nm-dicke Pufferschicht aus CdS abgeschieden. Mittels
RF-Sputterns wird der Frontkontakt der Solarzelle in Form einer i-ZnO/Zn0O:Al-
Doppelschicht! mit einer Gesamtdicke von etwa 400 nm aufgebracht. Zur besseren
elektrischen Kontaktierung der Solarzelle werden Ni-Al-Kontaktfinger durch eine
Maske auf die fertige Solarzelle aufgedampft.

Der pn-Heteroiibergang einer CZTS-Diinnschichtsolarzelle bildet sich an der
CdS/CZTS-Grenzfléche aus, da CdS bei der verwendeten Abscheidung intrinsisch
n-dotiert ist. Ein idealisiertes Banddiagramm einer typischen Diinnschichtsolarzel-
le auf CZTS-Basis im thermischen Gleichgewicht ohne Beleuchtung ist in Abb. 1.4b
dargestellt. Unter Beleuchtung werden durch die Fenster- und Pufferschicht trans-
mittierte Photonen in der Absorberschicht absorbiert und regen dort ein Elektron-
Loch-Paar an. Die n-dotierten Puffer- und Fensterschichten stellen einen selekti-
ven Kontakt fiir angeregte Elektronen dar, wahrend der Ohm’sche Kontakt am
Riickkontakt zwischen dem Kontaktmaterial und dem p-leitendem Absorber einen

!Die Fensterdoppelschicht besteht aus einer intrinsisch leitfihigen ZnO-Schicht zur Verhinde-
rung von internen Kurzschliissen sowie aus einer aluminiumdotierten n*-ZnO-Schicht, die einen
geringen Schichtwiderstand zur optimalen Kontaktierung aller Bereiche der Solarzelle aufweist.

12
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selektiven Locherkontakt darstellt. Angeregte Elektronen diffundieren und bewe-
gen sich innerhalb der Raumladungszone zusatzlich feldunterstiitzt, in Richtung
des Frontkontaktes und konnen dort durch das n*-dotierte, leitfahige Fensterma-
terial lateral zum Verbraucher abgefiihrt werden. Die elektronische Funktion der
Pufferschicht wird deutlich, wenn man die Verlust- und Rekombinationsmechanis-
men betrachtet.

1.1.3 Verlustmechanismen in Solarzellen

Der thermodynamisch maximal mogliche Wirkungsgrad fiir Energiewandlung un-
ter Nutzung eines Warmeaustausches zwischen Sonne und Erde ist durch den Car-
not-Wirkungsgrad n = 1 — Ty /T, gegeben und bestimmt sich mit der Temperatur
der Sonne von Ty = 5800 K zu etwa 94,8 %. Dieser kann jedoch lediglich bei einer
100 %igen Konzentration des Sonnenlichts theoretisch erreicht werden. Erreichte
Wirkungsgrade der photovoltaischen Energiewandlung unter Nutzung eines Zwei-
Niveau-Systems ohne Lichtkonzentration liegt deutlich darunter, vgl. Abb. 1.5.
Dafiir verantwortlich sind verschiedene fundamentale, also nicht-vermeidbare so-
wie vermeidbare Verlustmechanismen in Solarzellen, die im Folgenden naher be-
trachtet werden.

Zu den fundamentalen Verlusten zahlen 1. die Limitierung der nutzbaren Pho-
tonen auf Photonen, deren Energie grofer ist als die Bandliicke des Absorbermate-
rials, 2. die Thermalisierung von angeregten Elektronen-Loch-Paaren sowie 3. die
Auger- und die strahlende Band-Band-Rekombination (A), die den Umkehrprozess
zur Photonenabsorption beschreibt. Die teilweise vermeidbaren Verluste ergeben
sich aus nichtstrahlender Rekombination angeregter Ladungstrager durch Defekt-
zusténde sowie Reflexionsverluste beim Eintritt der Photonen in die Solarzelle [20].

Nichtstrahlende Rekombination iiber Defektniveaus kann im Rahmen der von
Shockley, Read und Hall entwickelten Theorie betrachtet werden und wird als
Shockley-Read-Hall-Rekombination (SRH-Rekombination) bezeichnet [52, 53]. Ob-
wohl die SRH-Theorie alle Arten von Defektrekombination gleichermaflen beschreibt,
wird in Dinnschichtsolarzellen zwischen Volumen- (B) und Grenzflichenrekom-
bination (C') und im Falle von Volumenrekombination zwischen Rekombination
innerhalb der Raumladungszone (B.) sowie im quasineutralen (B,,) Bereich un-
terschieden. Im Falle von Grenzflachenrekombination kann weiterhin zwischen Re-
kombination am Frontkontakt (CdS/CZTS-Grenzfliche, Cf.) oder am Riickkon-
takt (Cj.) unterschieden werden. Die verschiedenen Arten der SRH-Rekombinati-
on in einer CZTS-Diinnschichtsolarzelle sind in Abb. 1.5a schematisch dargestellt.
Die Ubergangswahrscheinlichkeit bzw. Rekombinationsrate fiir SRH-Rekombina-
tion ist gleichermaflen von der Elektronen- und Lochkonzentration sowie der Be-
setzungswahrscheinlichkeit eines neutralen Defekts durch Elektronen und Locher
und damit insbesondere von dessen energetischer Position innerhalb der Bandliicke
abhingig [54]. Im Falle eines monoenergetischen Defekts der Dichte N; mit Uber-
gangsenergie F; ist die Rekombinationsrate R wie folgt gegeben [52-54]:
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Abbildung 1.5: a) Energiebandschema einer CZTS-Diinnschichtsolarzelle unter Beleuchtung im Qua-
si-Gleichgewicht bei Leerlaufspannung mit Quasifermienergieniveaus fir Elektronen Eg . und Locher
Er ; zusammen mit einer schematischen Darstellung relevanter Rekombinationspfade (Erlauterung, s.
Text). Eine signifikante Grenzflachenrekombination an Grenzflachendefektzustanden der CTZS/CdS-
sowie der Mo/CZTS-Grenzflache wird durch die eingebauten energetischen Barrieren fiir Lécher am
Frontkontakt ¢, bzw. Elektronen am Riickkontakt ¢p . verhindert. b) Theoretisch maximal er-
reichbarer Wirkungsgrad einer Solarzelle mit einer Bandliicke bei AM1,5 unter Beriicksichtigung der
fundamentalen Verlustmechanismen inkl. strahlender Rekombination (A)(sog. Shockley-Queisser-Li-
mit) sowie unter zusatzlicher Beriicksichtigung von Potentialfluktuationen einer GauBverteilung mit
og = 100 meV zusammen mit den maximal erreichten Wirkungsgraden fiir anorganische, monokris-
talline (blau) sowie polykristalline (rot) Solarzellen aus [20], vgl. [28, 55, 56].

ooV Ny (pn — n?)
Oc |+ N; €Xp (%)] T On [p i exp (%)}

R= : (1.15)

wobei o, und o;, den Elektronen- bzw. Locheinfangsquerschnitt des Defekts be-
schreiben und vy, die thermische Geschwindigkeit der Ladungstriager darstellt. E;
bezeichnet dabei die Position der Fermienergie im Falle des intrinsischen Halbleiter
und liegt daher nahezu mittig in der Bandliicke. Damit ist die Nettorekombinati-
onsrate proportional zu np—n? und maximiert sich, wenn die Ubergangsenergie F;
sich nahe der Mitte der Bandliicke befindet. Da Elektronen und Lécher gleicherma-
Ben fiir den Rekombinationsprozess gebraucht werden, ist die Rekombinationsrate
auBerdem maximal an der Stelle, wo n = p gilt, also an einer Position innerhalb
der Raumladungszone, vgl. Abb. 1.5a zusammen mit Gleichung 1.3 und 1.4 un-
ter Beachtung der Quasifermienergieniveaus. Die Rekombinationsrate nimmt von
diesem Punkt aus weiterhin mit asymmetrischen Ladungstrédgerkonzentrationen
ab.

Im Falle von polykristallinen Solarzellen mit Heterokontakt sind, aufgrund der
mangelnden Gitteranpassung und des damit einhergehenden Vorhandenseins von
offenen Bindungen an den Materialgrenzflachen, Defektzustdande an den Grenzfla-
chen der Materialien massiv ausgebildet. Grenzflichenrekombination spielt daher
insbesondere im Falle der Absorbergrenzflichen, da dort Elektronen und Lécher
gleichermaflen vorhanden sich, eine wesentliche Rolle. Eine erh6hte Rekombination
an Grenzflaichendefekten kann jedoch verhindert werden, indem durch eine geeig-
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nete Bandverbiegung dort die Dichte von Rekombinationspartnern asymmetrisch
verschoben wird: Durch das Vorhandensein eines Spikes an der CdS/CZTS-Grenz-
flache in Zusammenhang mit einer stark asymmetrischen Dotierung von Absorber
und Fenster kann durch Inversion der Absorberschicht ein grofler energetischer
Abstand ¢, zwischen dem Quasiferminiveau der Locher und dem Valenzband-
maximum und damit eine Locherverarmung hergestellt werden, die eine Grenz-
flichenrekombination effektiv vermindert [20, 43, 57]. Analog fiihrt eine durch
den Ohm’schen Riickkontakt hervorgerufene Bandverbiegung zur Selektivitéit des
Kontakts fiir Locher und vermindert durch eine effektive Elektronenbarriere ¢y,
dortige Grenzflichenrekombination, vgl. Abb. 1.5.

1.1.3.1 Wirkungsgradlimitierung

Der theoretisch maximal erreichbare Wirkungsgrad einer Solarzelle mit nur einer
Bandliicke bei Betrieb mit dem terrestrischen Sonnenspektrum AM1I1,5 liegt in
Folge der oben erlauterten fundamentalen Verlustprinzipien der Thermalisierung,
der Transmissionsverluste sowie der strahlenden und Auger Band-Band-Rekom-
bination deutlich unterhalb des thermodynamischen Carnot-Wirkungsgrades und
wird durch das von Shockley und Queisser entwickelte Modell in Abhéngigkeit der
Bandliicke unter Annédherung des Sonnenspektrum durch das Emissionsspektrum
eines Schwarzkorpers bei T = 5800 K beschrieben [58]. Der in Abb. 1.5b darge-
stellte maximal erreichbare Wirkungsgrad basiert dagegen auf der Annahme des
terrestrischen Sonnenspektrums bei AM1,5 sowie geometrischen Faktoren, die von
Yablonovitch et al. stammen und ist ibernommen aus [20], vgl. [55, 59]. Die An-
nahmen fir dieses Modell basieren auf idealen Materialien ohne nicht-strahlende
Rekombination, mit unendlicher Ladungstragermobilitat sowie einem exakt stu-
fenformigen Absorptionskoeffizienten und sind daher stark idealisiert.

Insbesondere im Falle von komplexen Verbindungshalbleitern wie CIGSe oder
CZTS(e) ist die Bandstruktur direkt korreliert mit der (lokalen) Elementzusam-
mensetzung und kann daher lokale Fluktuationen aufweisen [60]. Des Weiteren zei-
gen solche Materialien in der Regel eine hohe Dichte intrinsischer Donator- sowie
Akzeptordefekte, die sich gegenseitig kompensieren und daher nicht zur Nettola-
dungstragerdichte beitragen, jedoch signifikante Potentialfluktuationen hervorru-
fen, die den Verlauf von Leitungs- und Valenzband lokal modulieren [20, 61, 62].
In Abb. 1.5 ist daher zuséatzlich ein maximaler Wirkungsgrad in Abhéngigkeit der
Bandliicke aufgetragen, der dem Shockley-Queisser-Limit unter zusatzlicher Be-
riicksichtigung gauflformig verteilter Potentialfluktuationen mit einer Breite von
orp = 100meV entspricht, die im Wesentlichen die Aufspaltung der Quasifermi-
niveaus limitieren und damit die Leerlaufspannung der Solarzellen reduzieren |20,
63].

Die tatséchlich bisher maximal erreichten Wirkungsgrade anorganischer Solar-
zellen verschiedener Materialien sind zuséatzlich in Abb. 1.5 dargestellt und wurden
gegeniiber [20] um die hier relevanten Materialien CZTS und CZTSe erweitert. Die
deutliche Abweichung nahezu aller polykristalliner Materialien vom theoretisch er-
zielbaren Wirkungsgrad, selbst unter Beriicksichtigung von moglichen Potential-
fluktuationen, ist im Wesentlichen auf eine méflige Materialqualitat und damit das
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Vorhandensein intrinsischer Defekte, die als SRH-Rekombinationszentren agieren,
sowie eine endliche (nicht-ideale) Ladungstréagermobilitéit zuriickzufiithren.

1.1.3.2 Anforderungen an Materialien fiir Diinnschichtsolarzellen

Obige Uberlegungen zu Verlustmechanismen und limitierenden Bauelementstruk-
turen lassen nun eine kurze Zusammenfassung der Anforderungen an ein ideales
Absorbermaterial fiir Diinnschichtsolarzellen mit einem pn-Ubergang zu. Aufgrund
der Form des terrestrischen Sonnenspektrums (s. Abb. 1.1b) und der damit verbun-
denen Form des Shockley-Queisser-Limits (Abb. 1.5) ist eine Bandliicke zwischen
1,0eV und 1,6 eV favorisiert. Fiir die Ausbildung eines einseitigen pn-Ubergangs
sollte die Ladungstréagerdichte moglichst gering sein, wahrend die Ladungstréger-
dichte zur maximalen Aufspaltung der Quasiferminiveaus moglichst hoch sein soll-
te. Eine méaBige Nettoladungstragerdichte von etwa 10 cm ™ stellt dabei einen
guten Kompromiss dar und ist insbesondere in CIGSe-basierten Solarzellen mit
hohem Wirkungsgrad zu finden [64]. Die Bandanpassung des Absorbers sollte zur
Vermeidung von signifikanter Grenzflachenrekombination am Riickkontakt einen
Ohm’schen Kontakt ausbilden und zum Puffer einen Spike im Leitungsbandmini-
mum von AFE,. < 300 meV aufweisen [20]. Zur Vermeidung von signifikanter SRH-
Rekombination im Volumen des Materials sollte die Dichte tiefer —also in der Mitte
der Bandliicke liegender — Defekte moglichst gering sein, sodass die Diffusionslan-
ge der Minoritatsladungstrager signifikant grofler ist als die Absorptionslidnge des
einfallenden Lichts.

1.2 Elektronische und strukturelle Materialanalytik

Im folgenden Abschnitt werden Analysemethoden zur Bestimmung elektronischer
und struktureller Materialeigenschaften vorgestellt, die in dieser Arbeit als Grund-
lage verwendet werden.

1.2.1 Solarzellenkennlinie und Ein-Dioden-Modell

Die elektronischen Eigenschaften einer Solarzelle stellen sich zusammengefasst im
Strom-Spannungs-Verhalten des Bauelement dar, das als I-V-Kennlinie bezeichnet
wird. Typische Solarzellenkennlinien sind beispielsweise in Abb. 3.8 dargestellt und
beinhalten charakteristische Parameter, die durch eine analytische Beschreibung
der Kennlinie extrahiert werden konnen. Die Kennlinie eines pn-Ubergangs (Diode)
lasst sich wie folgt durch die Spannungsabhéngigkeit der Stromdichte jgioge(U)
ausdriicken:

jdiode(U) = jO <€AZZT — 1) s mit: (116)
- D D.

Jo = Jooe BT ~e <pnoh + npo> , (1.17)
Ly, L.

wobei jo die Sattigungssperrstromdichte und A den sog. Diodenidealitétsfaktor be-
zeichnet. Die Temperaturabhangigkeit der Sattigungssperrstromdichte kann durch



Elektronische und strukturelle Materialanalytik | 1.2

Gleichung 1.17 empirisch mittels einer Aktivierungsenergie F, und einem weitest-
gehend temperaturunabhangigen, empirischen Vorfaktor jyo ausgedriickt werden.
jo lésst sich unter Anwendung der Shockley-Naherung sowie der Boltzmann-Né-
herung fiir die Ladungstréigerdichten und weiterhin Niedriginjektionsbedingungen
sowie unter Ausschluss von Generation und Rekombination innerhalb der Raum-
ladungszone auch analytisch in Abhéngigkeit der jeweiligen Diffusionsléngen L.,
sowie der Diffusionskoeffizienten D, ) beschreiben [41, 65]. Dabei stellt n, bzw.
Pno die jeweiligen Minoritatsladungstragerkonzentrationen im Gleichgewicht der
Elektronen bzw. Locher auf der p- bzw. der n-Seite dar.

Kennlinien realer Diinnschichtsolarzellen lassen sich in der Regel kaum kom-
plett durch Gleichung 1.16 beschreiben, sondern erfordern meist die Einfiihrung
weiterer, teilweise empirischer Parameter. Haufig wird zur Beschreibung stattdes-
sen ein Ersatzschaltbild verwendet, dass neben der eigentlichen Diode, die durch
Gleichung 1.16 beschrieben wird, einen dazu parallel geschalteten Widerstand R,
sowie einen mit beiden Bauelementen in Reihe geschalteten Serienwiderstand R,
enthalt. Soll zusatzlich die Solarzelle unter Beleuchtung beschrieben werden, wird
eine der Diode parallel geschaltete Stromquelle verwendet, um die generierte Pho-
tostromdichte j,, zu beschreiben. Unter Anwendung des Ohm’schen Gesetzes er-
hélt man zusammen mit Gleichung 1.16 folgenden impliziten Zusammenhang [66]:

a(U—jRs) U — jR, ]
—1) T . (1.18)

JU) = o (¢80 7

Um durch einen Fit dieses Zusammenhangs an experimentelle Daten relevante
Solarzellenparameter extrahieren zu konnen, muss aufgrund der Implizitdt die-
ses Zusammenhanges entweder ein numerisches Verfahren zur Losung angewendet
werden oder es wird auf empirische, dimensionslose Modelle zur ndherungsweisen
Beschreibung des Verlaufs der Kennlinie zurtickgegriffen [67].

1.2.2 Defektprofilanalyse

Nach den in Abschnitt 1.1.1 beschriebenen Grundlagen zur Kapazitiat eines pn-
Ubergangs kann die Ladungstrigerdichte durch Messung der Raumladungszonen-
kapazitit des Ubergangs bestimmt werden. Allgemein ist bekannt, dass die Ka-
pazitits-Spannungs-Charakteristik (C-V) eines pn-Ubergangs Aufschluss iiber die
Tiefenverteilung von elektronisch aktiven Defekten geben kann [68]. Die Kapazi-
tét des Bauelements wird dabei durch Anlegen einer Wechselspannung mit gerin-
ger Amplitude U,. und Messung der Phasendifferenz zwischen Strom und Span-
nung bestimmt. Betrachtet man einen abrupten n*p-Ubergang mit tiefenabhin-
giger Dichte elektronisch aktiver Defekte N(zx), an den eine Biasspannung U in
Sperrrichtung angelegt wird, so ergibt sich daraus eine Raumladungszonenweite x
innerhalb des p-Bereichs. Wird nun die Biasspannung um AU erhoht, so resultiert
eine Erhéhung der elektrischen Feldstarke AE = AU/x. Die Raumladungszone
erweitert sich darauthin um Az und gibt dabei eine entsprechende Raumladungs-
dichte Ap = eN(z)Ax frei, um die erhohte Potentialdifferenz zu kompensieren.
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Es gilt somit [69]:

AV — AFE = LN(@AL (1.19)

T €€

wobei eey Permittivitat des verarmten p-Halbleiters beschreibt. Zusammen mit der
Kapazitét einer Verarmungszone der Fléche A:

eeoA x?

C; = und insb.: Ax = —

x eegA

AC, (1.20)

ergibt sich die zu messende Kapazitédts-Spannungs-Charakteristik des Bauelements
bzw. deren Zusammenhang zur tiefenabhéngigen Dichte elektronisch aktiver De-
fekte, die zur Raumladung beitragen:

c3 (dc.\
NCV(@:_EGOJM (wa) _ (1.21)

Unter Kombination mit Gleichung 1.20 ldsst sich so durch Messung der biass-
pannungsabhéngigen Kapazitét ein Tiefenprofil der zur Raumladung beitragenden,
tiefenabhangigen Defektdichte des Bauelements erstellen. Diese Betrachtung ver-
nachlassigt den Beitrag tiefer Defekte sowie geladener Grenzflichenzustinde zur
Kapazitat und stellt somit eine Idealisierung dar [69].

Drive Level Capacitance Profiling (DLCP) stellt eine erweiterte Form der C-
V-Analyse dar und liasst unter bestimmten Bedingungen sowohl eine ortliche als
auch eine energetische Auflosung von Defektverteilungen zu [70-72]. Dabei wird
die Kapazitat des Bauelements sowohl bei verschiedenen Biasspannungen Up;,s
sowie bei verschiedenen, nicht-verschwindenden Wechselspannungsamplituden U,
bestimmt. Die durch die Wechselspannung hervorgerufene Ladungsénderung d@)
ist bei kleinen Wechselspannungsamplituden durch die Kapazitat linear mit der
Spannungsanderung verkniipft (d@Q) = CdU). Bei grofieren Wechselspannungsam-
plituden werden jedoch zusatzlich nicht-lineare Anteile benétigt, um die durch die
Spannungsanderung hervorgerufene Ladungsdnderung zu beschreiben:

dQ 9

U Co+ C1dU + Co(dU)* + ... . (1.22)
Dabei stellt Cy die gewohnliche Kapazitiat des Bauelements dar, wéahrend sich der
Koeffizient C'; durch die Verdnderung der gemessenen Kapazitat bei Veranderung
der Wechselspannungsamplitude ausdriicken lasst: €7 = AC/AU,.. Fir das Tie-
fenprofil elektronisch aktiver Defekte ergibt sich [70]:

O , eepA
6606142 Ol H <IL’> CO

Nprcp((7)) = (1.23)

Unter einer Reihe von Annahmen kann durch Kombination von DLCP- mit
C-V-Messungen eine Unterscheidung zwischen oberflichennahen, tiefen Defekten
und der Volumenladungstrigerdichte erfolgen [70].
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1.2.3 Photolumineszenzspektroskopie und Ladungstragerdynamik

Die Photolumineszenzspektroskopie (PL) ist eine Methode zur Charakterisierung
von Halbleitern und insbesondere deren Defektstruktur und Ladungstragerdyna-
mik. Dabei werden durch optische Anregung Elektronen-Loch-Paare erzeugt, die
zunéchst thermalisieren und anschlieBend durch vollstdndig oder teilweise strah-
lende Uberginge rekombinieren. Die dabei entstehenden Photonen bezeichnet man
als Photolumineszenzphotonen, deren spektrale Verteilung Aufschluss iiber die
im Halbleiter vorhandenen Defektniveaus geben kann. Man unterscheidet dabei
u.A. anhand der Energie der Photonen im Wesentlichen zwischen Band-Band-
Ubergingen (BB), exzitonischen Ubergingen (FX,BX), Band-Stérstellen-Uber-
gingen (eng. free-to-bound, FB) und Donator-Akzeptor-Paar-Ubergingen (DAP).
Detaillierte Betrachtungen méglicher Ubergiinge sind beispielsweise in [73, 74] zu
finden.

In hochkompensierten Halbleitern, die sowohl eine hohe Akzeptordichte N, als
auch eine hohe Donatordichte N, aufweisen, ist die Nettoladungsdichte N infolge
der Kompensation deutlich geringer als die Defektdichten selbst und ergibt sich
aus der Differenz der Defektdichten. Wenn N, > Ny, so ist bei vollsténdiger Ioni-
sation der Defekte der Halbleiter p-leitend mit Ladungstragerdichte N = N, — N,,.
Eine zuféllige ortliche Verteilung der geladenen Storstellen ruft Potentialfluktua-
tionen im Halbleiter hervor und fithrt somit zu lokalen Bandverbiegungen. Lokale
Minima des Leitungs- und Valenzbandes entstehen dabei an Orten mit Anhédufung
positiv geladener Donatorriimpfe wihrend lokale Maxima durch negative, besetz-
te Akzeptoren entstehen. Quantitative Beschreibungen von Potentialfluktuationen
sowie deren Auswirkungen auf die Bandstruktur und Defektniveaus sind in [61,
75-77] zu finden. Unter Vorhandensein von signifikanten Potentialfluktuationen
bezeichnet man DAP-Uberginge als Quasi-Donator-Akzeptor-Ubergange, da zu
deren Beschreibung andere charakteristische Merkmale beitragen als bei reinen
DAP-Ubergingen in normal dotierten Halbleitern.

Misst man die Photolumineszenzintensitat unter Anregung mit einem schar-
fen, zeitlich definierten Anregungspuls und temporaler Auflésung ( Time Resolved
Photoluminescence Spectroscopy, TRPL), erhdlt man Informationen iiber die La-
dungstragerdynamik und deren Rekombinationsgeschwindigkeit bzw. Lebensdauer
[78].

Zu beachten ist, dass bei allen lumineszenzbasierten Methoden lediglich direkt
Informationen iiber strahlende Rekombinationspfade gewonnen werden. Informa-
tionen tber nichtstrahlende Rekombination, die im Allgemeinen in den betrachte-
ten polykristallinen Materialien dominiert, konnen lediglich implizit beispielsweise
iiber die Photolumineszenztransienten gewonnen werden, vgl. Abschnitt 5.3.2.
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1.2.4 Rontgenabsorptionsspektroskopie

Elektromagnetische Strahlung der Energie E wird beim Durchgang durch Materie
der Dicke d entsprechend dem Lambert-Beer’schen Gesetz abgeschwécht:

L(E) = I,(E) - exp [— / W(E,z) d:p] , (1.24)

wobei Iy und [; die Intensitdten vor und nach der Probe beschreiben und p(FE,x)
der lineare Absorptionskoeffizient des Materials an der Stelle x ist, vgl. [79] S. 18ff.
Rontgenabsorptionsspektroskopie (engl. X-Ray Absorption Spectroscopy, XAS) be-
zeichnet die energieabhédngige Messung des linearen Absorptionskoeffizienten im
Spektralbereich der Rontgenstrahlung. In der Regel werden in ihrer Tiefe homo-
gene Materialien untersucht, sodass der Absorptionskoeffizient lediglich von der
Energie der einfallenden Rontgenphotonen F abhéngig ist. Bei typischerweise ver-
wendeten Photonenenergien zwischen 100 eV und 50 keV' dominiert der Photoef-
fekt die Wechselwirkungsprozesse zwischen den Photonen und den Elektronen der
Materie [80]. Hierbei geht im Falle einer Wechselwirkung die gesamte Energie des
Photons E sowie sein Spin [ = 41 auf das Elektron iiber. Ist die Photonenenergie
grofler als die Bindungsenergie des Elektrons im Kernpotential Fy, so findet Pho-
toionisation statt und generiert ein ndherungsweise als frei zu betrachtendes Elek-
tron der kinetischen Energie Ey;,, = F— Fy. Entspricht die Photonenenergie in etwa
der Elektronenbindungsenergie, konnen kernnahe Elektronen unter Beachtung der
Dipolauswahlregel Al = 41 auch in gebundene Zustdnde im Kernpotenzial oder
im Festkorper angeregt werden.

Im Wesentlichen ist der Absorptionskoeffizient durch den Wirkungsquerschnitt
der Photoionisation op; und die Anzahl der Streuzentren pro Volumen n gegeben:
u(E) ~ n-op(E) und zeigt sich fernab von Absorptionskanten als monoton
fallende Funktion der Energie, die empirisch durch die sog. Victoreen-Funktion
beschrieben werden kann [81]:

¢_2D ). (1.25)

M(E>%p<Ei’>_E4

wobei p die Materialdichte angibt und C sowie D empirisch bestimmte, element-
spezifische Parameter bezeichnen, die an den Absorptionskanten abrupte Anderun-
gen aufweisen. Der kontinuierliche Abfall des Absorptionskoeffizienten wird immer
dann durch Absorptionskanten unterbrochen, wenn die Photonenenergie grof ge-
nug ist, um ein gebundenes Elektron des Materials anzuregen. Die Benennung der
Absorptionskanten erfolgt analog zur Bezeichnung der Schalen des absorbieren-
den Atoms, sodass beispielsweise die durch Anregung eines Kupfer 1s-Elektrons
hervorgerufene Absorptionskante als K-Kante des Kupfers bezeichnet wird.

Der energieabhingige Absorptionskoeffizient weist in einem Bereich oberhalb
von Absorptionskanten eine Feinstruktur (engl. X-ray Absorption Fine Structure,
XAFS) in Form materialcharakteristischer Modulationen auf, die bereits Anfang
des 20. Jahrhunderts beobachtet wurde, jedoch erst seit den 1970er Jahren zufrie-
denstellend theoretisch beschrieben werden kann [82-84].
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Abbildung 1.6: a) Absolutes Réntgenabsorptionsspektrum der K-Kante von Kupfer in CZTS p(E)
mit Kantenhub Apg, Kantenposition Eg und strukturlosem Absorptionskoeffizienten g(E). b) Sche-
matische Darstellung der phanomenologischen Beschreibung des Ursprungs von EXAFS-Oszillationen
durch Interferenz der durch Absorption entstehenden, ausgehenden Photoelektronenwelle der Wellen-
lange A mit ihrem an den Nachbaratomen zuriick gestreuten Anteil.

In Abb. 1.6a ist der energieabhéngige Absorptionskoeffizient von CZTS an der
K-Kante von Kupfer exemplarisch dargestellt. Man unterscheidet dabei die kan-
tennahe Feinstruktur (X-ray Absorption Near Edge Structure, XANES), die sich
iiber einen engen Bereich von wenigen 10 eV um die Kantenposition Ej erstreckt,
von der kantenfernen Feinstruktur (FEztended X-ray Absorption Fine Structure,
EXAFS), die den sich anschlieBenden Energiebereich bis zum Verschwinden der
oszillatorischen Modulationen des Absorptionskoeffizienten beschreibt [85].

1.2.4.1 Kantenferne Rontgenabsorptionsspektroskopie - EXAFS

Der kantenferne Bereich des Absorptionskoeffizienten beginnt etwa 30 — 50eV
oberhalb der stufenartigen Absorptionskante und kann sich iiber einen Energie-
bereich von mehr als 2000 eV erstrecken [86]. Die Feinstruktur einer Absorptions-
kante y(F) bezeichnet die Modulation des Absorptionskoeffizienten und ergibt sich
durch Subtraktion des strukturlosen Untergrundes po(FE) und Normierung;:

() — po(E)

E) = ,
X(E) Ao

(1.26)
wobei Apg den Kantenhub, also die zur Kantenposition extrapolierte Differenz
der strukturlosen Untergriinde des Vor- sowie Nachkantenbereichs, bezeichnet, vgl.
Abb. 1.6a. EXAFS bezieht sich auf die oszillatorische Modulation des Absorpti-
onskoeffizienten, die durch Interferenz der vom Zentralatom ausgehenden Photo-
elektronenwellen entsteht und eine Bestimmung der lokalen, atomaren Struktur
des absorbierenden Materials ermoglicht [87]. EXAFS-Modulationen koénnen im
Rahmen der zeitabhéngigen Storungstheorie als ein Effekt des Endzustandes ver-
standen werden, der durch Streuung der generierten Photoelektronenwelle an den
Potenzialen der Nachbaratome moduliert wird und sich daher durch interatomare

1.2
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Absténde sowie die Art der Riickstreuatome bestimmt. Die Wellenzahl der gene-
rierten Photoelektronenwelle ist dabei durch die Energie des anregenden Photons
E sowie die Bindungsenergie des kernnahen Elektrons Fy bestimmt:

2me,

wobei m, die Elektronenmasse angibt.

Eine phénomenologische Beschreibung der Ursache der Modulation des Ab-
sorptionskoeffizienten durch Interferenz von ausgehender und an Nachbaratomen
riickgestreuter Photoelektronenwelle ist in Abb. 1.6b schematisch dargestellt. Da-
bei geht eine erhohte Absorption mit konstruktiver und eine verringerte Absorption
mit destruktiver Interferenz einher.

Die Oszillationen eines EXAFS-Spektrums lassen sich als eine Superposition
von Beitragen moglicher Streupfade darstellen, die sowohl vom angeregten Zen-
tralatom ausgehen als auch dort enden. Wéhrend fiir die ersten Koordinations-
schalen um ein Zentralatom herum signifikante Beitrage ausschlielich von Einfach-
streupfaden ausgehen, sind Oszillationen auflerer Schalen haufig durch Mehrfach-
streuprozesse dominiert. Da es sich bei der Entstehung der EXAFS um ein Inter-
ferenzphinomen handelt, besteht eine direkte Korrelation der Oszillationsfrequenz
mit der Lange des Streupfades, sodass die phasenkorrigierte Fouriertransformati-
on der EXAFS-Oszillationen direkt mit der radialen Verteilungsfunktion um das
Zentralatom korreliert. Zur quantitativen Beschreibung werden die EXAFS-Oszil-
lationen als Superposition aller individueller Streupfade der Einfachstreuung sowie
von Mehrfachstreuprozessen unter Beriicksichtigung von individuellen Streuampli-
tuden und -phasen dargestellt. Der oszillatorische Beitrag eines Einfachstreupfades
der j-ten Koordinationsschale x;(k) im Abstand r; lasst sich analytisch durch die
sog. EXAFS-Funktion beschreiben [83, 87]:

2r,;
2 Nj

i (k) = S2. 51 £5(k)| € N 2K sin(2kr; + B, (k). (1.28)

0.7 l{:r?

Sie besteht im Wesentlichen aus dem oszillatorischen Anteil mit Frequenz 2kr;,
Streuphase ®;(k) und dem die Amplitude bestimmenden Anteil, der durch die Ko-
ordinationszahl NN, die Riickstreuamplitude f;(k) sowie einem zusammenfassenden
Korrekturfaktor S3 und exponentiellen Dampfungstermen besteht. Die Oszillati-
onsamplitude wird zum einen durch den Debye- Waller-Faktor, der iiber die mitt-
lere quadratische Abweichung der Streupfadlange 0']2» statische und dynamische
Unordnung beriicksichtigt und zum anderen durch die begrenzte Reichweite der
Photoelektronenwelle \;(k) gedampft. Weitergehende ausfiihrliche Betrachtungen
der Rontgenabsorptionsspektroskopie sind in [88-90] zu finden.

Zur quantitativen Auswertung der EXAFS werden in dieser Arbeit ab-initio-
Berechnungen der Streuamplituden und Streuphasen mittels der Software FEFF6
durchgefiihrt und anschliefend durch Superposition mit Hilfe des Softwarepakets
IFEFFIT resultierende EXAFS-Oszillationen berechnet, die dann unter Variation
von grundlegenden Parametern an gemessene Daten angepasst werden [91-93].
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Eine Untersuchung des zeitlichen Verhaltens von veranderlichen Proben, wie
beispielsweise einer chemischen Reaktion, kann durch eine oszillatorische Varia-
tion der Energie unter kontinuierlicher Messung der Roéntgenabsorption erfolgen
und wird als zeitaufgeloste Rontgenabsorptionsspektroskopie (engl. Quick-EXAFS,
QEXAFS) bezeichnet [94-96].

1.2.4.2 Nahkantenrontgenabsorptionsspektroskopie - XANES

Im kantennahen Bereich des Absorptionskoeffizienten, der sich tiber einen Ener-
giebereich bis etwa 30 — 50 eV oberhalb der Absorptionskante erstreckt, steigt die
mittlere freie Wegldnge der durch Absorption generierten Photoelektronenwelle —
im Vergleich zu der im EXAFS-Bereich — signifikant an [90]. Die Feinstruktur des
XANES-Bereichs enthélt somit Informationen iiber einen im Ortsraum grofleren
Bereich um das angeregte Zentralatom herum. Sie kann quantitativ mit Hilfe von
zwel verschiedenen Ansatzen beschrieben werden, die quantenmechanisch aqui-
valent sind: Einerseits ldsst sich die Absorptionswahrscheinlichkeit analog zum
EXAFS-Bereich durch Superposition aller moglichen Streupfade der Photoelek-
tronenwelle unter Beriicksichtigung aller Mehrfachstreuprozesse beschreiben [90].

Andererseits ist die Ubergangswahrscheinlichkeit des Anfangszustands (i|, der
den ungestorten Fall des gebundenen, kernnahen Elektrons im Potenzial des Kerns
beschreibt, zum Endzustand |f) (Kernloch & angeregtes Elektron) und damit die
Absorptionswahrscheinlichkeit nach Fermis Goldener Regel proportional zur pro-
jizierten Zustandsdichte unbesetzter Zustdnde unter Beachtung der Dipolauswahl-
regel Al = £1 [90]. Somit enthélt die Feinstruktur des kantennahen Bereichs im
Falle eines Festkorpers Informationen tiber dessen elektronische Bandstruktur.

Insbesondere représentiert die energetische Position der Absorptionskante die
Energiedifferenz zwischen der Bindungsenergie des kernnahen Elektrons und der
Fermienergie im Falle von Metallen sowie der Energie des Leitungsbandminimums
im Falle von Halbleitern. Die Bindungsenergie des kernnahen Elektrons ist da-
bei im Wesentlichen durch den Valenzzustand des Atoms gegeben, was zu einer
Verschiebung der Absorptionskante um typischerweise einige eV pro Valenzstufe
fithrt.

Aufgrund der hohen Komplexitat einer quantitativen Beschreibung der kan-
tennahen Rontgenabsorptionsfeinstruktur durch ab-initio Berechnungen und der
gleichzeitig hohen Sensitivitit gegeniiber der weitreichenden chemischen Umge-
bung des absorbierenden Atoms wird die Nahkantenfeinstruktur haufig als sog.
Fingerabdruck zur Identifikation von Materialien bzw. Phasen verwendet [88, 97,
98]. Im Rahmen einer solchen Analyse wird der kantennahe Bereich der Absorpti-
onskante einer unbekannten Probe mittels einer Linearkombination von Referenz-
spektren dargestellt (engl. Linear Combination Analysis, LCA), deren Linearkoef-
fizienten die Zusammensetzung der Probe wiedergeben.
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1.2.5 Rontgenfluoreszenzanalyse

Die Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA) nutzt den Abregungsprozess der durch Ront-
genabsorption angeregten Atome unter Abgabe eines Fluoreszenzphotons und wird
daher auch als XRF (engl. X-Ray Fluorescence) bezeichnet. Haufig wird dabei
zur Anregung das polychromatische Rontgenspektrum einer Rontgenréhre ver-
wendet, das aus den charakteristischen Emissionslinien des Anodenmaterials und
einem kontinuierlichen Bremsstrahlungsspektrum besteht. Beim Durchgang dieser
Primérstrahlung durch Materie wird sie entsprechend Gleichung 1.24 absorbiert.
Dabei konnen Primarphotonen, deren Energie die Bindungsenergie der K-Schale
enthaltener Atome iibersteigt ein Elektron aus der K-Schale des entsprechenden
Elementes herauslosen. Die Wahrscheinlichkeit einer K-Schalenionisation ist da-
bei proportional zum energieabhéngigen Wirkungsquerschnitt fiir Photoionisation
opr(E) und der Anzahl enthaltener Streuzentren.

Ein durch K-Schalenionisation angeregtes Atom kann sich spontan durch Zu-
riickfallen eines energetisch hoher liegenden Elektrons in das kernnahe Loch wieder
abregen und gibt die dadurch frei werdende Energie entweder in Form von Fluo-
reszenzphotonen oder Augerelektronen ab. Das Spektrum der emittierten Fluores-
zenzphotonen ist somit ein Linienspektrum, dass sich aus den Energiedifferenzen
der Elektronenbindungsenergien zusammensetzt und daher charakteristisch fir je-
des Element ist. Die Wahrscheinlichkeit eines bestimmten Abregungsprozesses ist
elementspezifisch, jedoch unabhangig von der Anregung. Somit ist die Intensitét
emittierter Fluoreszenzstrahlung einer charakteristischen Energie proportional zur
Anzahl der vorhandenen Streuzentren des entsprechenden Elements und kann da-
her zu dessen Quantifizierung verwendet werden.

Die einfallende Primérstrahlung sowie die generierte Fluoreszenzstrahlung wer-
den jeweils beim Durchgang durch die Probe abgeschwécht, sodass eine exakte
Proportionalitdt der Fluoreszenzintensitat zur Anzahl der Atome nur bei Proben
infinitesimaler Dicke gegeben ist. Aufgrund tabellierter Wirkungsquerschnitte der
Rontgenabsorption ist jedoch eine quantitative Analyse unter Beriicksichtigung
von Absorptionseffekten dennoch moglich.

Weitere Grundlagen zur Methode sowie der Auswertung gemessener Emissi-
onsspektren finden sich unter anderem in [99-101].
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1.3 CZTS(e) als Absorbermaterial

Grundsatzlich existiert eine Vielzahl an halbleitenden Materialien, die als poten-
zielle Absorbermaterialien in Diinnschichtsolarzellen eingesetzt werden koénnten
[22]. Um jedoch einerseits hohe Wirkungsgrade und damit eine ékonomische Mo-
dulproduktion und andererseits eine Energieproduktion auf Terawattskala zu er-
moglichen, miissen potenzielle Materialien einige grundlegende Kriterien erfiillen
[20]:

1. Die Bandliicke des Halbleiters sollte auf das terrestrische Sonnenspektrum

angepasst sein und zwischen 1,1 eV und 1,6 eV liegen (s. Abb. 1.5b).

2. Um den notwendigen Materialeinsatz zu minimieren ist ein direkter Uber-
gang vom Valenz- ins Leitungsband erforderlich, der mit hohen Absorptions-
koeffizienten des sichtbaren Lichts > 10%cm ™! einhergeht.

3. Weiterhin spielen elektronische Materialeigenschaften wie die Dotierbarkeit,
Ladungstriagermobilitat und Bandanpassungen mit moglichen Kontaktmate-
rialien eine wesentliche Rolle.

4. Um Standzeiten von iber 20 Jahren zu erreichen sollte die Interdiffusion
von Elementen bzw. die Dekomposition des Materials bei Raumtemperatur
selbstlimitiert sein.

5. Zur Energieproduktion auf der Terawattskala miissen die enthaltenen Ele-
mente ausreichend in 6konomisch erschlieSbaren Rohstoffressourcen vorhan-
den sein.

6. Aus Nachhaltigkeits- sowie 6kologischen Griinden sollten sowohl die Mate-
rialien selbst als auch deren Herstellungsverfahren ungiftig und umweltver-
traglich sein.

Bislang verwendete Solarzellenmaterialien weisen Nachteile in mindestens ei-
ner dieser 6 Kriterien auf und sind daher fiir eine nachhaltige Energieproduktion
auf Terawattskala nicht oder nur bedingt geeignet. Nahezu alle bislang fir die
Photovoltaik relevanten Halbleiter besitzen eine tetraedrische Koordination und
basieren auf der Diamantstruktur, die aus zwei gegeneinander versetzten kubisch-
flichenzentrierten Kristallgittern besteht [102, 103]. Durch unterschiedliche Gitter-
platzbesetzungen dieses Kristallgitters erhalt man fir die Photovoltaik relevante
Halbleiter, wie Silizium, Galliumarsenid, Cadmiumtellurid sowie Kupfer-Indium-
Gallium-Diselenid (CIGSe).

CIGSe beispielsweise besitzt fiir Solarzellenabsorber hervorragende elektroni-
sche Eigenschaften wie eine direkte Bandliicke zwischen 1,04 eV und 1,7¢eV, eine
einfache Dotierbarkeit mittels intrinsischer und extrinsischer Defekte bei gleichzei-
tig hoher Toleranz beziiglich der Bildung tiefer Defekte und einer Selbstpassivie-
rung von Korngrenzen [66, 104]. Diinnschichtsolarzellen auf CIGSe-Basis erreichen
einen Laborwirkungsgrad von 21,7 % und weisen damit die bisher besten Eigen-
schaften von Solarzellen der 2. Generation auf [105].

Somit erfiillt CIGSe alle oben genannten technischen Voraussetzungen, jedoch
nicht die Kriterien der Nachhaltigkeit sowie nicht die Moglichkeit einer Energiepro-
duktion auf Terawattskala: Der maximale Produktionsumfang von Photovoltaik-
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modulen ist durch die weltweiten Reserven von Indium und Gallium beschrankt
[16]. Unter vollstandiger Verwendung der global erschlossenen Mineralienreserven
von Indium (12400¢) lassen sich Photovoltaikmodule einer Leistung von insgesamt
gerade einmal 504 GW,, herstellen, was einer Gesamtenergieproduktion von gera-
de einmal 6% des derzeitigen weltweiten Bedarfs elektrischer Energie pro Jahr
entspricht. Weiterhin ist die Jahresproduktion von CIGSe-Modulen durch die Jah-
resproduktion von Gallium von 167t durch Gewinnung aus bspw. Bauxit auf etwa
26 GW,, pro Jahr limitiert [10]. Aufgrund des weltweit ansteigenden Verbrauchs
an Indium, beispielsweise fir die Produktion von Flachbildschirmen, ist in na-
her Zukunft aulerdem eine signifikante Preissteigerung zu erwarten. Des Weiteren
zeigen sich eine toxische Wirkung bzw. embryonentoxische und teratogene Effekte
von Indiumionen auf Lebewesen und Wasserorganismen, die die Ungiftigkeit und
Nachhaltigkeit von CIGSe-Solarzellen in Frage stellen [106].

Durch Ersetzen der kritischen Elemente Indium, Gallium und Selen in CIGSe
mit den ungiftigen und gut verfiigharen Elementen Zink, Zinn und Schwefel er-
hédlt man das neuartige Halbleitermaterial Kupfer-Zink-Zinn-Sulfid (CuaZnSnSy,
CZTS), das eine Entwicklung von Photovoltaik in Terawattskala erlaubt. Aufgrund
der mit der Chalkopyritstruktur von CIGSe eng verwandten Kristallstruktur des
CZTS ist zu erwarten, dass CZTS bei entsprechender Entwicklung prinzipiell &hn-
lich gute optoelektronische Materialeigenschaften aufweisen kann wie CIGSe und
daher mit der Erfiillung aller 6 genannten Kriterien ein vielversprechendes Material
fiir die Photovoltaik darstellt.

Seit den ersten Berichten tiber Solarzellen auf CZTS-Basis ist in den letzten
Jahren eine systematische Erforschung dieses Materialsystems angelaufen [21, 26,
27]. Im Folgenden sollen die grundlegenden strukturellen, elektronischen und op-
tischen Eigenschaften von CZTS und den damit verwandten Materialien CZTSe
(CugZnSnSe,) und CZTSSe (CuaZnSn(S,Se),) vorgestellt werden.?

1.3.1 Kristallstruktur

Aufgrund der hohen Komplexitéit des CZTS(e)-Materialsystems, im Vergleich zu
bindren oder ternaren Systemen mit signifikant mehr Freiheitsgraden, kommen fiir
CZTS(e) verschiedene Strukturmodifikationen wie die Kesterit-Struktur, die Stan-
nit-Struktur und die Kupfergoldordnung in Betracht [23, 107, 108]. Die verschie-
denen Strukturen basieren dabei alle auf dem Kristallgitter der Diamantstruktur
und unterscheiden sich im Wesentlichen durch die Kationenverteilung auf den Git-
terpldtzen, vgl. Abb. 1.7.

Die Kesteritstruktur kann durch alternierendes Ersetzen von Indium bzw. Gal-
lium durch Zink und Zinn aus der bekannten Chalkopyritstruktur von CIGSe her-
vorgehen. Aufgrund der niedrigeren Symmetrie der Kesteritstruktur (Raumgruppe
I4) besetzen die Kupferatome jedoch nun zwei unterscheidbare Gitterpliatze mit

’Im gesamten Verlauf dieser Arbeit werden die Akronyme CZTS, CZTSe, CZTSSe und
CZTS(e) fiir die reinen Schwefel- (CZTS) bzw. Selenverbindungen (CZTSe), die Mischkristallpha-
se (CZTSSe) sowie die Bezeichnung aller genannten Materialien ohne spezifische Unterscheidung
(CZTS(e)) verwendet.
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Abbildung 1.7: Zusammenhang der auf der Diamantstruktur basierenden Kristallstrukturen der sin-
guliren, binaren, terndren und quaternaren Halbleiter Si, ZnS(e), CI(G)Se und CZTS(e). Im Falle der
Kesteritstruktur sind die Wyckoff-Bezeichnungen der unterschiedlichen Gitterplatze angegeben.

den Wyckoff-Bezeichnungen 2a und 2c, die in der Chalkopyritstruktur dquivalent
sind. Wird die Wyckoff-Position 2a anstatt von Kupfer durch Zink besetzt oder
Position 2¢ durch Zinn anstatt von Kupfer, so erhdlt man die nicht-dquivalente
Kristallstruktur des Stannits mit Raumgruppe I42m. Ab-initio Berechnungen der
Gesamtenergie der verschiedenen Strukturmodifikationen zeigen, dass die beiden
Kristallstrukturen Kesterit und Stannit die stabilsten unter allen sind und sich
deren Gesamtenergie nur bis auf wenige 10 meV unterscheidet, was beide Struk-
turen dhnlich wahrscheinlich erscheinen lésst [23, 24, 109]. Die Kristallstruktur
von CZTS und CZTSe wurde fiir durch Equilibriums-Festkorperreaktionen herge-
stellte Referenzpulver durch Neutronenstreuung sowie eigene Untersuchungen mit
Hilfe der Rontgenabsorptionsspektroskopie zweifelsfrei als die Kesteritstruktur be-
stimmt [110, 111]. Die Kristallstruktur von Dinnschichten kann jedoch prinzipiell
davon abweichen und ggf. auch Anteile enthalten, die die Stannit-Struktur aufwei-
sen.

Die experimentell bestimmten Gitterkonstanten von ¢ = 5,428 A und ¢ =
10,864 A fiir CZTS sowie a = 5,688 A und ¢ = 11,338 A fiir CZTSe weisen ei-
ne nahezu verschwindende tetragonale Verzerrung auf und sind nicht signifikant
verschieden von denen des bindren ZnS(e) sowie des terndren C'usSnS(e)s, was ei-
ne eindeutige Phasenidentifikation durch Beugungsmethoden erschwert [110, 112].

Aufgrund der chemischen und physikalischen Ahnlichkeit von Kupfer- und
Zinkatomen ist die Bildungsenthalpie fiir Kupfer-auf-Zink-Fremdgitterplatzbeset-
zungen (Cugz,) sowie Zne, gering und somit eine Cu/Zn-Durchmischung inner-
halb der 2c und 2d Gitterplatze wihrend des Kristallisationsprozesses maéglich [25].
Mittels Neutronenbeugung wurde gezeigt, dass bei einer schnellen Abkiihlung der
hergestellten CZTS-Probe eine willkiirliche Besetzung der 2¢ und 2d Gitterplitze
mit Kupfer- und Zinkatomen vorliegt und damit die Struktur des CZTS eine ho-
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here Symmetrie aufweist (142m), als dies fiir die Kesteritstruktur der Fall wire.
Bei langsamerer Abkiithlung von 1 K/h findet eine zunehmende Ordnung der Cu-
und Zn-Gitterplatze statt, sodass in diesem Falle etwa 70 % der Atome auf ihren
korrekten Gitterplitzen zu finden sind [110, 111]. Scragg et al. demonstrierten,
dass dieser Ordnungsprozess ein reversibler Ubergang zweiter Ordnung ist und die
kritische Temperatur bei etwa T, = 260 °C' liegt [113].

1.3.2 Elektronische Struktur

Die elektronische Bandstruktur von CZTS setzt sich aus den hybridisierten Ato-
morbitalen der enthaltenen Elemente zusammen und weist eine direkte Bandliicke
von 1,5eV auf [21, 24, 114, 115]. Ab-initio Berechnungen zufolge besteht das Va-
lenzband dabei aus Cu-3d/S-3p-Hybridorbitalen wahrend das Leitungsband im
Wesentlichen aus hybridisierten Orbitalen der Sn-5s- und S-3p-Zustinde zusam-
mengesetzt ist, vgl. Abb. 1.8 [23, 24]. Es ist zu bemerken, dass CZTS eine zweite
Bandliicke oberhalb des Leitungsbandes besitzt, sodass das Leitungsband selbst als
alleinstehend bezeichnet werden kann (engl. lonely band) [116]. Diese Eigenschaft
ergibt sich aus den ab-initio Bandstrukturberechnungen und ist experimentell im
Vergleich mit der Rontgenabsorptionsnahkantenstruktur der K-Kante von Schwe-
fel zu erkennen [33, 117]. Durch die Natur einer direkten Bandliicke ergibt sich
ein Absorptionskoeffizient von 10* — 10° em ™! im Energiebereich bis etwa 0,7 eV
oberhalb der Bandliicke [24].

CZTSe besitzt eine dhnliche Bandstruktur mit vergleichbaren elektronischen
Eigenschaften, jedoch ist die Bandliicke geringer als im Falle des CZTS und be-
lauft sich auf etwa 1,0eV [24]. In einem Mischkristall aus CZTS und CZTSe,
CusZnSnS;_,Se, lasst sich die Bandliicke des Materials iber das Mischungsver-
héltnis x frei iiber den gesamten Bereich zwischen 1,0eV und 1,5eV einstellen
[118, 119].

1.3.2.1 Intrinsische Defekte: Bildungsenthalpien und Ubergangsenergien

In einem perfekten CZTS-Kristall befinden sich alle Atome auf den fiir sie vorgese-
henen Gitterplitzen der Kesterit-Struktur. Sind jedoch Gitterplétze frei, befinden
sich Atome auf Zwischengitterplidtzen oder auf Fremdgitterplatzen, so bezeichnet
man diesen Zustand als intrinsischen Punktdefekt (engl. vacancy, interstitial und
antisite). Aufgrund der Vielzahl der enthaltenen Elemente ergeben sich zahlreiche
Moéglichkeiten zur Ausbildung intrinsischer Defekte. Befindet sich ein Kupferatom
auf einem Zwischengitterplatz oder Gitterplatz des Zinks, so wird dies als C'u; bzw.
Cuy, bezeichnet. Eine Kupferleerstelle bezeichnet man als V,,.

Die Wahrscheinlichkeit der Bildung von intrinsischen Defekten hiangt von deren
Bildungsenthalpie ab, die sich aus einer charakteristischen, individuellen Bildungs-
enthalpie, den chemischen Potentialen der einzelnen Elemente sowie der Fermiener-
gie im Halbleiter zusammensetzt. Die ab-initio berechneten Bildungsenthalpien in-
trinsischer Defekte sind in Abb. 1.9a fiir CZTS und CZTSe fiir den Fall eines hohen
chemischen Potentials von Kupfer pc, = 0 in Abhéngigkeit der Fermienergie dar-
gestellt. Im quasineutralen Bereich des Halbleiters, wo die Fermienergie aufgrund
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Abbildung 1.8: a) Schematische Darstellung der Wechselwirkungen von Atomorbitalen (Einelektro-
nenenergien, grau) zur Bandstruktur von CZTS (rechts) mit den entstehenden Kationen-S-Hybrid-
bandern. Hybridisierung der Cu-4s-, Zn-4s- und Sn-5p-Zustande fiihrt zur Bildung von bindenden (A)
und antibindenden (A*) Hybridorbitalen in CZTS (Grafik aus [23]). b) Ab-initio berechnete elektroni-
sche Zustandsdichte (engl. Density of States, DOS) von CZTS in Kesteritstruktur, projiziert auf die
Atomorbitale der enthaltenen Elemente (Grafik aus [24], angepasst).

einer p-Dotierung im Bereich zwischen 0 — 0,5eV oberhalb des Valenzbandmaxi-
mums liegen sollte, weisen Cuz,- sowie V¢,-Defekte geringe Bildungsenthalpien
auf und sind daher vermutlich fiir die beobachtete p-Dotierung von CZTS und
CZTSe verantwortlich [25, 108]. Wie in Abb. 1.4b dargestellt, kommt es bei der
Bildung eines Heteroiibergangs an der CZTS-CdS-Grenzfléche zu einer Inversion,
sodass sich die Position des Fermienergieniveaus in der oberen Halfte der Band-
liicke befindet. An dieser Stelle ergibt sich ein signifikanter Unterschied zwischen
den Bildungsenthalpien der Cug,-Defekte in CZTS und CZTSe: Wihrend im Falle
des CZTSe die Bildungsenthalpie von Cug, dhnlich niedrig ist wie die von Cuz,
und V7, ist sie im Falle von CZTS signifikant niedriger, was zu einer vermehrten
Bildung von Cug,-Defekten an der Grenzfliche des Heterotibergangs im Falle des
CZTS fithren kann.

Intrinsische Defekte kénnen je nach Typ und Ionisationszustand Ladungstré-
ger aufnehmen bzw. abgeben und derart zur Ladungstriagerdichte des Materials
beitragen. Der lonisationszustand eines intrinsischen Defekts bestimmt sich dabei
iiber die energetische Position der Ionisationsenergieniveaus relativ zur Lage der
Fermienergie. Die den individuellen intrinsischen Defekten zugeordneten lonisati-
onsniveaus sind in Abb. 1.9b fiir CZTS schematisch dargestellt. Liegt beispielswei-
se das Fermienergieniveau bei etwa 0,4 eV oberhalb des Valenzbandmaximums, so
sind Vg~ sowie Cug,-Defekte ionisiert, haben ein Loch an das Valenzband ab-
gegeben und tragen so als Akzeptoren zur Dichte freier Ladungstriager bzw. der
Dotierung bei [25, 108].
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Abbildung 1.9: a) Ab-initio berechnete Bildungsenthalpien intrinsischer Defekte in CZTS und CZTSe
in Abhangigkeit der Position der Fermienergie unter Cu-reichen Bedingungen. b) Energetische Position

von lonisationsenergieniveaus (Ubergangsenergien) intrinsischer Punktdefekte in CZTS innerhalb der
Bandliicke (Grafiken aus [108]) [25].

Intrinsische Defekte, die freie Ubergangsniveaus besitzen, konnen ein Elektron
des Leitungsbandes oder ein Loch des Valenzbandes einfangen und so zur Rekom-
bination von Ladungstrédgern nach dem Prinzip der Shockley- Read-Hall-Rekombi-
nation beitragen. Nach Abschnitt 1.1.3 sind besonders hohe Ubergangswahrschein-
lichkeiten fiir Ubergangsniveaus in der Néhe der Mitte der Bandliicke zu erwarten.
Somit spielen sog. tiefe Defekte wie Cug,, Snc, oder Vg, eine wesentliche Rolle
fiir die elektronische Materialqualitat des Halbleiters.
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1.3.3 Herstellungsvarianten und Entwicklungsstand

Nach den ersten Berichten iiber CZTS-basierte Solarzellen mit signifikanten Wir-
kungsgraden wurde eine Entwicklung von Depositionsmethoden in diverse Rich-
tungen verfolgt [26, 27, 120]. Die erreichten Wirkungsgrade von CZTS, das mit
Prozessen unter Atmosphéarendruck hergestellt wurde, tibertrafen schnell die von
vakuumbasierten Prozessen, was aufgrund einer einfacheren Infrastruktur zu einer
Ausweitung der an der Forschung beteiligten Gruppen fiihrte [121-123]. In den
meisten heutzutage zur Herstellung von CZTS(e) verwendeten Prozessen wird die
Deposition von Material prozesstechnisch von der Kristallisation getrennt und in
aufeinanderfolgenden Prozessschritten durchgefiihrt, vgl. Tab. 1.1. Dies hat zum
einen den Vorteil, dass die Optimierung dieser Prozessschritte getrennt voneinan-
der erfolgen kann und die entstandenen Precursor des Depositionsprozesses cha-
rakterisiert werden konnen, bevor eine Kristallisation stattfindet. Zum anderen
lassen sich die Einzelprozesse einfacher getrennt auf die Erfordernisse der jeweili-
gen Reaktion optimieren.

Der bislang beste Wirkungsgrad von 12,6 % wurde fir eine CZTSSe-basierte
Solarzelle erreicht, deren Absorber vollsténdig vakuumfrei hergestellt wurde. In
diesem Prozess werden Cu- und Sn-Chalkogenide sowie ein Zn-haltiges Salz in
Hydrazin (NoHy) gelost und mittels Rotationsbeschichtung auf ein Substrat auf-
gebracht [30]. Anschliefiend findet eine Kristallisation bei etwa 540 °C' statt, in der
Hydrazin in seine gasféormigen Bestandteile zerfallt und eine Kompakte CZTSSe-
Schicht entsteht [123]. Ein erheblicher Nachteil dieser Methode ist die Verwendung
des hochgiftigen und gleichzeitig explosiven Losungsmittels Hydrazin, die eine Ska-
lierung des Prozesses auf industrielles Niveau nahezu ausschliefft. Weitere nicht-
vakuumbasierte Herstellungsverfahren verwenden beispielsweise CZTS-Nanoparti-
kel als Precursor, die als Suspension auf ein Substrat aufgetragen werden und an-
schliefend einer Rekristallisation durch Selenisierung bei Temperaturen um 550 °C'
unterzogen werden, vgl. Kapitel 6 [124]. Bei atmosphérischen Prozessen, die kein
Hydrazin, sondern héufig organische Losungsmittel verwenden, ergibt sich durch
einen der Deposition folgenden Hochtemperaturschritt hédufig neben der kristal-
linen CZTSSe-Diinnschicht eine darunter liegende kohlenstofthaltige Schicht, die
aus der Dekomposition von Losungsmitteln und Liganden stammt [125].

Prozessfithrungen, die Vakuumdepositionsmethoden zur Precursorherstellung
wie Sputtern oder thermische Verdampfung mit einem anschlieSenden atmosphé-
rischen Rekristallisationsschritt kombinieren, fiihren zu kompakten Diinnschichten
ohne dabei CZTS(e)-fremde Reste zu beinhalten. Dabei kann entweder das Chal-
kogen wéhrend der Precursordeposition deponiert werden (Koverdampfung oder
reaktives Sputtern) oder ein rein metallischer Precursor deponiert werden, in den
das Chalkogen im Laufe des Rekristallisationsschrittes eingebracht wird [128, 130,
137, 138].

Den kombinierten sowie génzlich Atmosphéirendruck basierten Herstellungs-
methoden stehen vollstandig in Vakuum durchgefiithrte Depositionsmethoden wie
die physikalische Gasphasenabscheidung (PVD) gegeniiber, die auch in dieser Ar-
beit eine zentrale Rolle spielt, vgl. Abschnitt 1.3.5. Prinzipiell sind In-Vakuum-
Verfahren den atmosphéarischen Verfahren tiberlegen, da hier bei entsprechender
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Material Depositionsmethode ggf. nachfolgender Temperprozess n/% Ref.
CZTS Ko-Sputtern Sulfurisierung mit H,S 8,5 [126,
127]

Koverdampfung Sulfurisierung 8,4 [28]
Ko-Sputtern in H,S  Sulfurisierung, RTP 7.9 [128]
Koverdampfung - 4,1 [129]
CZTSe  DC-Sputtern Selenisierung mit H,Se 9,7 [130]
Koverdampfung - 9,15 [29]

CZTSSe Lésung Sulfurisierung 12,6 [30]
Koverdampfung Sulfurisierung, anschl. Selenisierung 10,8 [131]
Ko-Sputtern Sulfurisierung + SnS 9,3 [132]
Nanopartikel Selenisierung in Box 8,5 [124,

133]
Einkristalle in Quarzampulle 8.4 [134]
Losung Sulfurisierung + Selenisierung 8,1 [135]

Tabelle 1.1: Uberblick iiber Herstellungsvarianten und den aktuellen Entwicklungsstand von Depo-
sitionsmethoden fir CZTS(e)-Absorber [136].

Entwicklung eine gezieltere Kontrolle aller Depositionsparameter und Freiheitsgra-
de moglich ist und sich somit auch gezielt Gradienten von Parametern innerhalb
von Diinnschichten realisieren lassen, was durch eine einfache Rekristallisation von
Precursorn nicht moglich wéare. Fiir CIGSe-Absorber, die Solarzellen mit einem
Wirkungsgrad von tber 21 % hervorbringen, ist beispielsweise eine prézise Ein-
stellung des Galliumgradienten von zentraler Bedeutung [139, 140]. Obwohl Va-
kuumherstellungsmethoden im Falle von CZTS(e) bisher lediglich geringere Wir-
kungsgrade erzielten als atmosphérische Varianten, ist zu erwarten, dass durch eine
entsprechende Methodenentwicklung der vakuumbasierten Deposition in Zukunft
deren prinzipiell hoheres Potential genutzt werden kann. Im Falle von CIGSe zei-
gen Nichtvakuum-Prozesse bislang dhnliche Wirkungsgrade wie bei CZTS(e) (um
14 %), wiahrend diese jedoch weit hinter den durch Vakuumdeposition erreichten
(iber 21 %) zurtick liegen [105, 141].

1.3.3.1 Pulverherstellung mittels Equilibriumsfestkorperreaktionen

Im Gegensatz zur Deposition von CZTS(e)-Diinnschichten kann die Herstellung
von CZTS(e) in Pulverform, wie haufig fir Referenzmessungen verwendet, mittels
Gleichgewichtsreaktionen bei hoheren Temperaturen erfolgen. Die in dieser Ar-
beit verwendeten Referenzpulver wurden von S. Schorr (HZB) bzw. A. Ritscher
(TU Berlin) hergestellt und freundlicherweise zur Verfiigung gestellt [110]. Die
Herstellung basiert auf dem von Bernardini et al. beschriebenen Verfahren einer
Festkorperreaktion reiner Elemente in abgeschlossenen Quarzréhrchen [142]. Hier-
zu werden die Elemente je nach gewilinschter Zusammensetzung eingewogen und
in Quarzrohrchen gefiillt, die anschliefend hermetisch versiegelt werden. Anschlie-
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Phase Kristallsystem  Gitterparameter ~ AgHSyg E, Referenz
/ A / kJ/mol

ZnS kubisch a=>5,417 —205,2 36eV [143-145]

SnS orthorhombisch a = 4,128 —108,4 13eV [143, 146-148]
b=11,48
c=4,173

SnS; trigonal a=3,638 —153,6 22eV [143, 149]
b=5,88

CuS hexagonal a=23,792 —733 - [143, 150]
b=16,344

Cu,S monoklin a = 15,246 —79,6 12eV [151-153]
b= 11,554
c = 1,3494
3 =116,35°

CurSnS3  tetragonal a=>5,413 0,9—13eV [154, 155]
b =10,824

Tabelle 1.2: Zusammenstellung struktureller, thermodynamischer und optischer Parameter von aus-
gesuchten Phasen des Cu-Zn-Sn-S-Materialsystems. AgH%g  bezeichnet die Standard-Bildungsent-
halpie bei Raumtemperatur.

Bend wird die Ampulle schrittweise bis auf 750 °C' erhitzt, sodass eine Reaktion der
Elemente unter Gleichgewichtsbedingungen stattfinden kann. Nach dem Abkiihlen
wird eine Homogenisierung des Pulvers mit Hilfe eines Morsers bzw. einer Ku-
gelmiihle vorgenommen und anschliefend ein weiterer Hochtemperaturschritt bei
750°C angefiigt. Insgesamt werden 3 Hochtemperaturschritte mit dazwischenlie-
gender Homogenisierung angewendet, um einen Gleichgewichtszustand der Pulver
zu erreichen. Derart im Gleichgewicht hergestellte Pulver sind héufig phasenrein
und konnen somit als Referenzen bei unterschiedlichen Messungen herangezogen
werden.

1.3.4 Phasen des Cu-Zn-Sn-S-Materialsystems

Aufgrund der hohen Anzahl verwendeter Elemente in CZTS(e) weist das zugeho-
rige Materialsystem eine Reihe von Phasen neben der gewiinschten quaternéren
CZTS(e)-Phase auf, die daher als Fremdphasen bezeichnet werden. Einige relevan-
te Fremdphasen sollen im Folgenden kurz vorgestellt werden, dabei wird zwischen
binédren, ternaren und quaternéren Phasen unterschieden.

Die bindren Phasen des Systems bestehen jeweils aus einem der Kationen in
Verbindung mit Chalkogen und lassen sich somit in Kupfersulfide, Zinksulfide und
Zinnsulfide unterteilen. Wichtige strukturelle Parameter sowie die Bildungsenthal-
pien der verschiedenen Phasen sind in Tab. 1.2 zusammengefasst.
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Cu-S: Im Falle des Kupfersulfids unterscheidet man im Wesentlichen zwischen
metallischem CuS (Covellit) und halbleitendem CuyS (Chalcocit), wobei sich in
typischen CZTS-Depositionsprozessen héaufig letzteres bei hohen Temperaturen
bildet und wéhrend des Abkiihlvorgangs in CuS iibergeht [156, 157]. Aufgrund
der signifikant verschiedenen Kristallstruktur von CuS verglichen mit der des Kes-
terits, lasst sich CuS mittels Beugungsexperimenten identifizieren. C'usS besitzt
eine Bandliicke von etwa 1,2eV und wurde in ersten Diinnschichtsolarzellen als
Absorber eingesetzt.

Sn-S: Die bei der Herstellung von CZTS relevantesten Phasen des Zinnsulfids
sind SnS (Herzenbergit) und SnSy (Berndit), die beide halbleitend sind und eine
dunkelbraunes bzw. goldgelbes Erscheinungsbild haben. SnS weist eine direkte
Bandliicke von 1,3 eV sowie eine indirekte von 1,0 eV auf [148]. Beide Modifikatio-
nen des Zinnsulfids weisen eine zum CZTS signifikant verschiedene Kristallstruktur
auf und sind daher ebenfalls mittels Beugungsexperimenten zu identifizieren.

Zn-S: Zinksulfid kommt nur in einer Stochiometrie von 1:1 vor, besitzt eine Band-
licke von 3,6 eV und kann sowohl eine kubische (Sphalerit, Zinkblende) als auch
eine hexagonale Struktur annehmen (Wurtzit) [144, 158]. Im Gegensatz zu den
anderen bindren Fremdphasen besitzt kubisches ZnS eine nahezu identische Git-
terstruktur wie CZTS und unterscheidet sich lediglich durch eine unterschiedliche
Gitterplatzbesetzung. Aus diesem Grund ist eine Identifikation nur begrenzt mit-
tels Beugungsmethoden moglich und erfordert die Anwendung komplementérer
Methoden, vgl. Kapitel 2 [33, 39]. Wie in Tab. 1.2 ersichtlich, besitzt ZnS unter
allen Bindrphasen die groite negative Bildungsenthalpie und ist somit die thermo-
dynamisch stabilste Bindrphase des Systems.

Cu-Sn-S: Es existieren zahlreiche unterschiedliche Phasen im Cu-Sn-S-Material-
system, die teilweise nur schwierig zu identifizieren sind, wie CuySnSg, CuzSno Sy,
Cu10Sn2 513, CugSnSy, CuzSnS, und CuySnSs [154, 159-163]. Eine besondere
Bedeutung bei der Herstellung von CZTS kommt dabei CusSnSs zu, das eine tri-
kline, tetragonale, kubische und monokline Kristallstruktur mit einer Bandliicke
zwischen 0,9 eV und 1,3 eV aufweisen kann und sowohl in CZTS schwer zu identifi-
zieren ist als auch durch die signifikant geringere Bandliicke zu einem erheblichen
Verlust bei der Quasifermienergieaufspaltung in CZTS-Solarzellen fithren kann
[155]. In dieser Arbeit wird C'upSnSs als Precursor fiir die Herstellung von CZTS
verwendet, vgl. Kapitel 5. Fiir andere ternére Systeme wie Cu-Zn-S oder Zn-Sn-S
sind keine stabilen Phasen bekannt.
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Cu-Zn-Sn-S: In einem Stochiometriebereich um CuyZnSnSy ist nur die CZTS-
Phase bekannt, die bereits in Abschnitt 1.3 detailliert beschrieben wurde. Olek-
seyuk et al. beschreiben eine weitere quarternire Phase C'usZnSn3Ss, die jedoch
bisher noch nicht bestatigt werden konnte [32]. Wahrend die stabile Phase des
CZTS die Kesterit-Struktur aufweist, gibt es eine weitere metastabile Phase, die
Wartzitstruktur hat und bisher nur im Falle von Nanokristallen beobachtet werden
konnte [164].

Fiir diese Arbeit relevante Phasendiagramme sind in Anhang 6.5 zu finden und
werden in den einzelnen Kapiteln ausfiihrlich diskutiert.

1.3.5 Physikalische Gasphasenabscheidung

Die physikalische Gasphasenabscheidung (engl. physical vapor deposition, PVD) ist
eine weit verbreitete Vakuumdepositionsmethode, die insbesondere auch bei der
Herstellung von Dinnschichtsolarzellen verbreitet zur Anwendung kommt [165].
Sie basiert auf der Kondensation von in der Gasphase befindlichen Atomen oder
Molekiilen auf einem Substrat und ermoglicht prinzipiell eine prézise Kontrolle
aller Freiheitsgrade, die das Diinnschichtwachstum mit sich bringt. Wahrend bei
der Anwendung von geringen Depositionsraten und gitterangepassten Substraten
im Ultrahochvakuum eine epitaktische Abscheidung (engl. molecular beam epitazy,
MBE) moglich ist, kommen zur Herstellung von Absorbern fiir die Photovoltaik
meist hohe Depositionsraten (> 100 nm min~"') bei einem Basisdruck im Hochva-
kuumbereich unter Verwendung von Glas- oder flexiblen Substraten zur Anwen-
dung [165].

Der Gesamtprozess der physikalischen Gasphasenabscheidung kann in drei Vor-
ginge unterteilt werden: 1. Ubergang von der Fliissig- bzw. Festphase der Quelle
in die Gasphase durch thermische Verdampfung bzw. Sublimation; 2. Gerichteter
Transport der Elemente bzw. Molekiile von der Quelle durch Vakuum zum Sub-
strat und 3. Kondensation am Substrat und Schichtwachstum. Die physikalische
Gasphasenabscheidung ist dabei kein Gleichgewichtsprozess, sodass der Partial-
druck verdampfter Elemente oder Molekiile stets sehr viel geringer ist als deren
Gleichgewichtsdampfdruck p,(7%) bei der zur Verdampfung verwendeten Quellen-
temperatur 7.

Die Verdampfungsrate einer Quelle ist direkt proportional zum Gleichgewichts-
dampfdruck des verdampften Materials und damit stark temperaturabhangig. Der
temperaturabhéngige Gleichgewichtsdampfdruck ist durch die Clausius-Clapeyron-
Gleichung bestimmt und ergibt sich in Abhéngigkeit der am Phaseniibergang auf-
genommenen Energie (latente Warme) AQ zu [166]:

NukpT

po(Ts) = poo - €~ 5@ (1.29)

wobei pgg eine materialabhangige Konstante, N4 die Avogardo- und kg die Boltz-
mannkonstante darstellen.
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Abbildung 1.10: Gleichgewichtsdampfdriicke der fiir die Deposition von CZTS(e) relevanten Ele-
mente und bindren Verbindungen in Abhangigkeit der Temperatur nach [167-173].

Im Allgemeinen ist die latente Warme ebenfalls temperaturabhingig, jedoch
kann diese hier tiber den Temperaturbereich, der bei der physikalischen Gaspha-
senabscheidung zur Anwendung kommt, vereinfachend als konstant angesehen wer-
den. In Abb. 1.10 sind die temperaturabhéingigen Gleichgewichtsdampfdriicke der
bei der Herstellung von CZTS(e) relevanten Elemente und Verbindungen zusam-
mengefasst dargestellt.

Die durch einen Gleichgewichtsdampfdruck hervorgerufene Verdampfungsra-
te @, die den atomaren Teilchenfluss pro Quellenoberfliche A/cm? angibt, wird
durch die Hertz-Knudsen-Gleichung beschrieben und bestimmt sich zu [165, 174]:

pv<Ts) —Po
O, = va,——t—, 1.30
Yex T (1.30)
) Ny 22\/g~K~mol*1
t Y. = ~ 2,6-10 , 1.31
s 2rkp hPa - s - cm? ( )

wobei M die molare Masse und py den Hintergrundpartialdruck des verdampften
Elements oder der verdampften Verbindung angibt. Der Verdampfungskoeffizient
. ist dabei ein empirisch bestimmter Wert zwischen 0 und 1 und unter anderem
von der Oberflachenenergie des zu verdampfenden Materials sowie von der Quellen-
geometrie abhéngig. Bei hohen Temperaturen ist die Temperaturabhéangigkeit im
Wesentlichen durch die in Gleichung 1.29 enthaltenen exponentiellen Zusammen-
hang gegeben. Um die Quellenrate bzw. die Verdampfungsrate prézise einstellen
zu konnen, ist somit eine sehr gute Einstellbarkeit der Temperatur notwendig.

Die in dieser Arbeit zur Herstellung von CZTS verwendete PVD-Anlage ist in
Abb. 1.11 schematisch dargestellt. Sie besitzt 4 thermische Verdampfungsquellen
fiir die in CZTS enthaltenen Elemente, von denen Cu, Sn und Schwefel elemen-
tar bzw. als S,-Molekiil verdampft werden und Zn in Form von ZnS sublimiert
wird. Die Verdampfungsquellen von Cu und Sn sind offene Evaporationsquellen,
wahrend Schwefel und ZnS aus Knudsen-artigen Quellen verdampft bzw. subli-
miert werden. Aufgrund des vergleichsweise hohen Gleichgewichtsdampfdrucks von
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Abbildung 1.11: Schematische Darstellung der PVD-Anlage, die in dieser Arbeit zur Deposition von
CZTS verwendet wird.

Schwefel bei Raumtemperatur, wird die Innenseite der PVD-Vakuumkammer mit
Hilfe von fliissigem Stickstoff (L Ns) gekiihlt und damit ein Basisdruck vor Beginn
der Deposition von etwa 2 - 107 hPa erreicht. Um eine homogene Beschichtung
des Substrats trotz einer auflermittigen Anordnung der Evaporationsquellen zu er-
reichen, wird das Substrat wahrend der Beschichtung mit etwa 1 Hz rotiert. Die
Substratheizung besteht aus mehreren Halogenlampen, die das zu beschichtende
Substrat bis auf eine Temperatur von 560 °C' heizen kéonnen. Da die Substrattem-
peratur nicht direkt gemessen wird, sondern die Heizung auf ein sich zwischen dem
Substrat und den Halogenlampen befindlichen Thermoelement geregelt wird, wird
die Temperatur als Nominaltemperatur angegeben und kann um etwa £50°C' von
der absoluten Substrattemperatur abweichen.

Zur in-situ Kontrolle der Evaporationsraten sind ein Schwingquarz sowie ein
System zur elektronenangeregten Emissionsspektroskopie (engl. Electron Impact
Emission Spectroscopy, EIES), mit dem die Messung der Gasphasenzusammen-
setzung moglich ist, vorgesehen [165, 175]. Des Weiteren kann die Temperatur
des Substrates vor Beginn eines Depositionsprozesse mit Hilfe eines Pyrometers
bestimmt werden. Wahrend der Abscheidung hingegen ist eine derartige Bestim-
mung der Temperatur mit groflen Unsicherheiten behaftet, da sich die Emissivitét
der deponierten Diinnschicht im Laufe des Prozesses verandern kann.

Bei einem typischen 1-stufigen Koverdampfungsprozess zur Herstellung von
CZTS werden Cu, Sn, S und ZnS gleichzeitig verdampft. In der PVD-Kammer
wird dabei ein Totaldruck von etwa 2 x 107° hPa erreicht, der sich im Wesentli-
chen aus dem Partialdruck des Schwefels ergibt. Vor dem Beginn der Deposition
wird eine nominale Substrattemperatur von 550°C sowie die Quellenraten auf
eine gewlinschte Gasphasenzusammensetzung, die mittels EIES bestimmt wird,
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eingestellt. Wahrend des Depositionsprozesses mit einer typischen Dauer von etwa
30 min fiir eine CZTS-Dicke von etwa 2 pum werden die Temperaturen der Eva-
porationsquellen manuell nachgeregelt, um eine konstante Zusammensetzung der
Gasphase zu erreichen. Nach der Deposition der Diinnschicht wird das Substrat
mit einer Rate von 30 K /min unter Beibehaltung des Schwefelhintergrunddruckes
abgekiihlt. Ab Erreichen einer nominalen Substrattemperatur von unter 200°C'
wird auch die Verdampfung von Schwefel beendet.



Elementzusammensetzung von CZTS und

CZTSe

Bei multindren Verbindungshalbleitern wie CZTS(e), die aus vier oder sogar fiinf
Elementen bestehen, geht die Anzahl der moglichen stabilen Verbindungen mit
der Anzahl der verwendeten Elemente einher und fithrt so haufig zur Bildung
von Phasengemischen anstatt einphasigem Material. Neben dem direkten Einfluss,
den die Bildung von Fremdphasen auf die optoelektronischen Eigenschaften der
hergestellten Schicht haben kann, werden durch Segregation von konkurrierenden
Fremdphasen der Hauptphase Atome entzogen, die zu deren Bildung dann nicht
mehr zur Verfiigung stehen und somit deren Zusammensetzung beeinflussen.

Von zentraler Bedeutung ist daher die Identifikation und Charakterisierung von
Fremdphasen des Materialsystems. Verschiedene, teilweise komplementéare Metho-
den wie Rontgenbeugung (XRD), Rontgen-Mikrosondenanalyse (WDX), Raman-
Spektroskopie und Nahkantenrontgenabsorptionsspektroskopie (XANES) wurden
daher bisher angewandt, um Fremdphasen im Cu-Zn-Sn-S-Se-Materialsystem zu
identifizieren und zu quantifizieren [33, 34, 39, 118, 176-178|.

Eine der relevantesten Fremdphasen des CZTS(e)-Materialsystems ist ZnS bzw.
ZmSe, da diese durch deren hohe negative Bildungsenthalpie eine hohe Stabilitéit
aufweisen (vgl. Abschnitt 1.3.4) und somit einfach gebildet werden konnen, insbe-
sondere wenn die Depositionsbedingungen zinkreich und kupferarm gewéhlt wer-
den, wie dies in den meisten experimentellen Arbeiten der Fall ist [28, 29, 136,
179, 180]. Gleichzeitig sind ZnS sowie ZnSe nur schwierig zu identifizieren oder
gar zu quantifizieren, da sie eine dem Kesterit ahnliche Struktur besitzen und da-
her ausschlieSlich mit der Kesteritstruktur iiberlappende Roéntgenbeugungsreflexe
aufweisen [39]. Unter Anwendung von UV-Raman-Spektroskopie lassen sich ZnS
und ZnSe identifizieren, jedoch ist die Informationstiefe durch die hohe Absorpti-
on von Licht im UV-Bereich in CZTS(e) auf einen sehr oberflachennahen Bereich
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beschrankt [34, 118, 177, 178]. Des Weiteren ist bisher keine Moglichkeit der Quan-
tifizierung von Fremdphasen mittels Raman-Spektroskopie bekannt. Wie bereits
in vorherigen Arbeiten demonstriert, bietet dagegen die Nahkantenrontgenabsorp-
tionsspektroskopie an der K-Kante von Schwefel die Moglichkeit, Fremdphasen in
CZTS zu identifizieren und deren integralen Anteil absolut zu quantifizieren [33].
Eine Ausweitung dieser Methode auf die Identifikation von Fremdphasen des Selen-
Materialsystems anhand der K-Kante von Selen soll in Abschnitt 2.3 durchgefiihrt
werden.

Aufgrund des Einflusses der Bildung von Fremdphasen auf die Elementverhalt-
nisse der CZTS(e)-Phase ist eine Quantifizierung von Fremdphasen von beson-
derem Interesse, da diese Aufschliisse iiber die Elementverhaltnisse der CZTS(e)-
Phase geben kann. Zahlreiche Untersuchungen optoelektronischer Eigenschaften
von Kesterit-Solarzellen zeigen eine Korrelation mit der Gesamt-Elementzusam-
mensetzung der Absorberschicht [29, 181-185]. Allerdings bleibt in allen diesen
Arbeiten die Bildung von Fremdphasen unbeachtet, was dazu fithrt, dass eigentlich
keine direkte Korrelation von optoelektronischen Eigenschaften mit der Elementzu-
sammensetzung der CZTS(e)-Phase hergestellt werden kann. Wenn beispielsweise

7ZnS in einer CZTS-Schicht vorhanden ist, so kann das Zniusn—\/erhéiltnis der ge-

samten Probe Cu-arm (< 1) sein, obwohl das Zygrusn—\/erhéiltnis der CZTS-Phase
Cu-reich, also grofler als 1 ist. Nichtbeachtung der Bildung von Fremdphasen kann
somit falsche Schlussfolgerungen beispielsweise iiber die Bildung elektronisch ak-

tiver Defekte hervorrufen [186].

Im Folgenden soll ein Verfahren auf Basis einer Kombination von Rontgen-
fluoreszenzspektroskopie (XRF) mit Rontgenabsorptionsspektroskopie (XANES)
entwickelt werden, mit dessen Hilfe die tatsichliche Elementzusammensetzung der
CZTS- bzw. CZTSe-Phase in Diinnschichtproben ermittelt werden kann. Hierzu
wird zunédchst die integrale Elementzusammensetzung der gesamten Probe mit-
tels XRF (s. Abschnitt 2.1) sowie die Phasenzusammensetzung mittels XANES
(s. Abschnitt 2.3) bestimmt, um anschlieflend die tatsichliche Elementzusammen-
setzung der CZTS(e)-Phase unter Subtraktion der vorhandenen Fremdphasen zu
berechnen (s. Abschnitt 2.4). Durch eine Untersuchung zahlreicher Dunnschicht-
proben des CZTS- sowie des CZTSe-Materialsystems kénnen so Riickschliisse auf
den Existenzbereich homogenen Materials von CZTS bzw. CZTSe in den quasi-
ternaren Phasendiagrammen gezogen werden.



Elementzusammensetzung der Gesamtschichten

2.1 Elementzusammensetzung der Gesamtschichten

Die Elementzusammensetzung einer CZTS(e)-Diinnschicht wird durch die atoma-
ren Flachenkonzentrationen [Cu|, [Zn], [Sn] und [S(e)] bzw. deren Verhéltnisse
charakterisiert. Diese geben die Anzahl der Atome der entsprechenden Spezies pro
Substratfliche an. Aufgrund der Unabhéngigkeit der Zusammensetzung von der
Schichtdicke, werden zur Charakterisierung der Zusammensetzung lediglich die
Verhéltnisse der atomaren Flachenkonzentrationen beriicksichtigt. Da bei vielen
Depositionsverfahren zur Herstellung von CZTS(e) der Einbau von Chalkogen-
atomen in die Diinnschicht kaum kontrolliert werden kann, wird vereinfachend
angenommen, dass ein vollstandiger Einbau stattfindet und somit das Material
mit Chalkogen gesattigt ist [28, 29, 113, 129]. Dies ist der Fall, wenn die Summe
der Valenzen der Kationen gleich der Summe der Valenzen der Anionen, also des
Chalkogens ist. Eine vollstandige Sattigung ist vor dem Hintergrund der elektro-
nischen Figenschaften des Materials in jedem Fall sinnvoll, da wie von Chen et
al. berechnet, Chalkogen-Fehlstellen in CZTS(e) zu Defektniveaus in der Mitte
der Bandliicke fiihren und somit Rekombinationszentren fiir nichtstrahlende Re-
kombination darstellen [25]. Des Weiteren ist eine experimentelle Bestimmung der
Chalkogenkonzentration in einer Schicht mit erheblichen Schwierigkeiten, insbe-
sondere fiir das vergleichbar leichte Schwefelatom, verbunden.

Die Elementzusammensetzung einer Diinnschicht wird daher im Folgenden
durch die Verhéltnisse der Kationen-Flachenkonzentrationen dargestellt. Die Ver-
héltnisse der drei Kationen zueinander lassen sich durch zwei unabhéangige Va-
riablen eindeutig beschreiben. In der Literatur werden héaufig die Verhéltnisse
[Cu]/ ([Zn] + [Sn]) und [Zn]/[Sn] verwendet [38, 120, 137, 181]. In dieser Arbeit
sollen aus Griinden, die spater dargestellt werden, stattdessen die dquivalenten
atomaren Verhéltnisse [Cu]/[Sn] und [Zn]/[Sn] verwendet werden.

Um diese Verhéltnisse anzugeben, miissen zunachst die atomaren Flachenkon-
zentrationen der einzelnen Kationen bestimmt werden. Diese konnen mittels ener-
giedispersiver Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA), vgl. Abschnitt 1.2.5, durch einen
Vergleich mit einem Standard bekannter Atomkonzentrationen ermittelt werden.
Hierzu werden unter Anregung mit Hilfe einer Rhodium-Roéntgenrohre (30&V/,
100 uA) die Intensitaten atomarer Emissionslinien der Kationen energiedispersiv
aufgenommen. Zur Auswertung werden die Cu und Zn K-Linien sowie die Sn L-
Linien verwendet. Die L-Linien von Zinn weisen zwar aufgrund ihrer vergleichs-
weise niedrigen Energie eine signifikante Absorption innerhalb einer 2 um-dicken
CZTS(e)-Diinnschicht auf, haben jedoch den Vorteil, dass sie das Glassubstrat
nicht durchdringen. Aufgrund der Verwendung von Floatglas' als Substratmateri-
al, das einseitig Zinnriickstande der Herstellung aufweist, wiirde die Verwendung
der K-Linien von Sn zur Quantifizierung des Zinngehaltes erhebliche Fehler ver-
ursachen, da die Sn K-Linien nahezu ungehindert das Glassubstrat durchdringen
konnen. Tatsachlich liegt die gemessene Fléachendichte von Zinn der Glassubstrate

!Floatglas wird hergestellt, indem eine fliissige Glasmasse auf einem fliissigen Zinnbad schwim-
mend erstarrt wird. Hierdurch ergibt sich eine ebene Oberfliche, jedoch weist das Glas nach der
Herstellung einseitig Riickstdnde von Zinn auf.
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in der gleichen GroBenordnung wie die einer 2 um-dicken CZTS(e)-Diinnschicht.
Es empfiehlt sich daher die Verwendung von zinnfreiem Glas, z.B. Schott B270
und einer Quantifizierung durch die Sn K-Linien, jedoch wird darauf aufgrund von
Vergleichbarkeitsgriinden und einer vorhandenen Substrat-Baseline? verzichtet.

Aufgrund eines relativ hohen linearen Absorptionskoeffizienten von CZTS und
CZTSe bei einer Energie der Zinn L-Linien (u2y;% = 0,29 um~" und plyr =
0,36 um ') miissen Effekte der Reabsorption der Fluoreszenzlinien im Material
sowie der Absorption des Bremsstrahlungskontinuums der einfallenden Rontgen-
strahlung berticksichtigt werden. Es besteht daher kein linearer Zusammenhang
zwischen der gemessenen Linienintensitat und der atomaren Flachendichte auf dem
Substrat. Um alle Effekte der Absorption in der Schicht korrekt zu berticksichtigen,
wird ein vollstdndiges Emissionsspektrum anhand von fundamentalen Parametern
wie den atomaren Wirkungsquerschnitten zur Absorptions- und Fluoreszenzwahr-
scheinlichkeit sowie unter Annahme eines Anregungsspektrums simuliert. Hierzu
wird die an der European Synchrotron Radiation Facility (ESRF') entwickelte Soft-
ware-Distribution PyMCA 5.0.3 verwendet [187].

Zunéchst werden variable Parameter wie die exakte Form des Anregungsspek-
trums sowie Transmission durch Fenster, Strahldivergenz und Detektoreffizienz
durch einen Vergleich der simulierten Spektren mit aufgenommenen Spektren von
bekannten Referenzproben bestimmt. Da die Flachenkonzentration von Schwefel
auf diese Wiese nicht bestimmt werden kann, wird die Menge an Schwefel rechne-
risch aus der Summe der Kationenvalenzen bestimmt. Hierzu wird angenommen,
dass Kupfer einwertig, Zink zweiwertig und Zinn stets vierwertig vorliegt. Diese Va-
lenzen ergeben sich fiir die Kationen in CZTS, wenn man eine Komposition aus den
Binarphasen C'usS, ZnS und SnSs annimmt. Die verwendeten CZTS-Referenzpro-
ben wurden mittels reaktiven Sputterns von Cu, Zn und Sn in H,S-Atmosphére bei
Temperaturen unter 200roC’ hergestellt und konnen daher als homogen in der Tiefe
angenommen werden [137]. Sie wurden zuvor mittels Rontgenabsorptionsspektros-
kopie untersucht, um sowohl die Schichtdicke, als auch die Flachenkonzentrationen
einzelner Elemente absolut zu bestimmen. Diese Referenzproben wurden in einer
Kooperation mit der Uppsala Universitetet von Tove Ericson mittels Rutherford-
Riickstreuung (engl. Rutherford Back Scattering - RBS) untersucht, um ebenfalls
absolute Flachenkonzentrationen zu bestimmen [137]. Ein aufgenommenes Fluo-
reszenzspektrum der Referenzprobe mit C'u/Sn = 2,00, Zn/Sn = 1,18 und einer
Dicke von d = 2,04 pm ist in Abb. 2.1 zusammen mit dem anhand von Fundamen-
talparametern simulierten Emissionsspektrum dargestellt. Ein Vergleich mehrerer
Referenzproben mit den entsprechend simulierten Emissionsspektren ergibt eine
absolute Genauigkeit der angewendeten Analyse von etwa 1%at. der Kationen,
die im Folgenden zur Fehlerfortpflanzung zugrunde gelegt wird.

Um anschlieBend die Elementzusammensetzung unbekannter Proben zu be-
stimmen, wird unter Annahme von Startbedingungen der Dicke und des Cu/Sn-
sowie des Zn/Sn-Verhéltnisses ein Emissionsspektrum mittels der zuvor bestimm-
ten Parameter simuliert. Durch einen Vergleich der Intensitiaten der Emissionsli-
nien des gemessenen und des simulierten Spektrums wird iterativ das Modell der

2Standardproduktionslinie von Diinnschichtsolarzellen am Helmholtz-Zentrum Berlin
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Abbildung 2.1: Gemessenes Rontgenemissionsspektrum einer bekannten CZTS-Referenzdiinnschicht
auf einem kalziumhaltigen Glassubstrat unter Anregung durch eine Réntgenrohre mit Rhodiumanode
bei einer Beschleunigungsspannung von 30 kV und einem Roéhrenstrom von 100 4A zusammen mit
dem anhand von Fundamentalparametern sowie unter Anpassung des Anregungsspektrums simulierten
Spektrum.

Diinnschicht derart angepasst, bis das simulierte mit dem gemessenen Spektrum
iibereinstimmt. Zu beachten ist dabei, dass auch der Kalziumgehalt des Glassub-
strates beriicksichtigt werden muss, da die C'a-K,-Emissionslinie (bei 3,7 keV') mit
den Sn-L-Fluoreszenzlinien (bei 3,4 — 4,1 keV') iiberlappt. Eine derartige Anpas-
sung des Modells an die gemessenen Daten wird mit Hilfe der in einer Microsoft
C#-Entwicklungsumgebung selbst entwickelten Software XRFAtool®, die im Hin-
tergrund auf Berechnungen der PyMCA-Software zuriickgreift, durchgefiihrt.

Da geringfiigige Abweichungen der Elementzusammensetzung von CZTS be-
reits signifikante Anderungen der elektronischen Eigenschaften hervorrufen kénnen
(vgl. Kapitel 3), ist eine prazise Bestimmung der atomaren Verhéltnisse fiir dieses
Materialsystem erforderlich, jedoch aufgrund der oben beschriebenen Schwierigkei-
ten nicht trivial. Durch eine fehlerhafte Bestimmung der Elementzusammensetz-
ung kann es daher gerade im Vergleich mit elektronischen aber auch strukturellen
Eigenschaften zu fehlerhaften Interpretationen kommen. Allgemein wére eine kri-
tischere Betrachtung bei der Bestimmung der Zusammensetzung in der Literatur
wiinschenswert.

Die gemessenen Gesamt-Elementzusammensetzungen der in diesem Kapitel un-
tersuchten Proben sind in Abb. 2.8 und Abb. 2.9 weiter unten dargestellt.

3Der Name XRFAtool steht fiir X-Ray Fluorescence Analysis Tool
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2.2 Stabilitatskriterien fiir nicht-stochiometrisches CZTS(e)

CZTS oder CZTSe mit stochiometrischer Elementzusammensetzung kristallisiert
in Kesteritstruktur, s. 1.3.1 [107]. In einer Einheitszelle der Kesterit-Struktur be-
finden sich insgesamt 8 Anionen, also Schwefel oder Selen, und 8 Kationen. Auf den
Kationengitterplitzen befinden sich insgesamt 4 Kupferatome, 2 Zinkatome und
2 Zinnatome. Abweichungen von der Stochiometrie kénnen durch den Einbau von
intrinsischen Defekten wie Leerstellen, Atomen auf Zwischengitterplatzen (engl.
Interstitials) oder Atomen auf Fremdgitterplatzen (engl. Antisites) beschrieben
werden. Aufgrund von vergleichsweise hohen Bildungsenthalpien fiir intrinsische
Defekte, bei denen sich Atome auf Zwischengitterplitzen befinden, ist davon aus-
zugehen, dass makroskopische Abweichungen von der Stochiometrie hauptséchlich
zur Bildung von Leerstellen sowie Fremdgitterplatzbesetzungen fithren. Beispiels-
weise finden Chen et al. mittels ab-initio Berechnungen der Bildungsenthalpien
intrinsischer Defekte unter kupfereichen Bedingungen eine Bildungsenthalpie von
3,13 eV fir die Besetzung von Kupfer auf einem Zwischengitterplatz (Cu;), wah-
rend die Fremdgitterplatzbesetzung von Kupfer auf einem Zink-Gitterplatz (Cuz,)
lediglich eine vernachlassigbare Bildungsenthalpie von 0,01 eV aufweist. Eine deut-
lich hohere Bildungsenthalpie fiir Zwischengitterplétze ist dadurch zu erkléren,
dass die kationische Besetzung eines Zwischengitterplatzes mit einer signifikanten
Verzerrung des gesamten Kristallgitters einhergehen muss.

An dieser Stelle sollen lediglich die kationischen Abweichungen von der St6-
chiometrie untersucht werden und es wird angenommen, dass das Anionengitter
vollstandig besetzt ist. Somit bestimmt die Anzahl der vorhandenen Anionen die
Anzahl der zu besetzenden Kationengitterpliatze und es gilt fiir die atomaren Fla-
chenkonzentrationen:

[S] = [Cu] + [Zn] + [Sn] + [V], (2.1)

wobei [V] die Flachenkonzentration an unbesetzten Kationengitterplatzen, die sog.
Kationenvakanzen, angibt. Diese Beziehung berticksichtigt sowohl die Bildung von
kationischen Leerstellen im Kristallgitter als auch Fremdgitterplatzbesetzungen,
da hier lediglich die Summe an Atomen, nicht aber deren Position im Kristallgitter
explizit angegeben wird.

Weiterhin kénnen die Flachendichten der Kationen mit denen der Anionen un-
ter Beachtung der Oktettregel in Verbindung gebracht werden. Diese besagt, dass
die Summe der Kationenvalenzen gleich der Summe der Anionenvalenzen ist und
die Valenzzustéande sich derart bestimmen, dass die Elektronenorbitale der Atome
vollstandig besetzt werden. So besitzen die Anionen eine Valenz von —I1, wahrend
Kupfer einen Valenzzustand von +1, Zink +17 und Zinn einen Valenzzustand von
+1V aufweist. Daraus ergibt sich fiir die Elementzusammensetzung:

2[S] = [Cu] + 2[Zn] + 4[Sn] (2.2)

Die hier vorausgesetzte Annahme, dass auch signifikante Abweichungen von der
Stochiometrie weiterhin mit Hilfe der Oktettregel beschrieben werden kénnen bzw.
diese erfiillen, findet sich auch in den berechneten Bildungsenthalpien intrinsischer
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Defekte wieder: Die von Chen et al. ab-initio berechneten Bildungsenthalpien fiir
Defektkomplexe, die die Oktettregel erfiillen, sind beispielsweise signifikant ge-
ringer, als die einfacher intrinsischer Punktdefekte. Wahrend beispielsweise ein
einzelner Sn¢,-Defekt selbst unter Cu-armen Bedingungen eine berechnete Bil-
dungsenthalpie von 7,05eV besitzt, ergibt sich unter Beachtung der Oktettregel
zusammen mit C'ug, eine Bildungsenthalpie des Defektkomplexes von lediglich
1,99 eV [25].

Betrachtet man nun die sich daraus ergebenden Konsequenzen der relativen
Elementverhéltnisse, findet man, dass sich durch Kombination von Gleichung 2.1
mit Gleichung 2.2 keine Bedingung fiir das Zn/Sn-Verhéltnis ergibt. Somit kann
dieses Verhéltnis prinzipiell jeden beliebigen Wert annehmen. Fiir das Cu/Sn-
Verhéltnis der CZTS-Phase erhélt man hingegen eine Beschrankung, die mit der
Anzahl vorhandener Kationenvakanzen zusammenhéngt:

[Cu] 2[V]

Sn] 2 Sn) (2.3)
Da die Anzahl vorhandener Kationenvakanzen offensichtlich entweder gleich null
oder positiv ist, muss somit das C'u/Sn-Verhéltnis kleiner oder gleich 2 sein. Un-
ter der Annahme der Erfiilllung der Oktettregel sowie eines vollstandig besetzten
Anionengitters lasst sich daher folgern, dass Elementzusammensetzungen der ge-
samten Probe von Cu/Sn > 2 unweigerlich mit Kupfersulfid-Segregationen ein-
hergehen miissen. Ob die hier gemachten Annahmen erfiillt sind, lasst sich daher
experimentell durch die Messung der Elementzusammensetzung der CZTS-Phase
iiberpriifen.

2.3 Rontgenabsorptionsfeinstruktur der Chalkogen K-Kanten

Wie in Abschnitt 1.2.4 beschrieben, korreliert die Rontgenabsorptionsfeinstruktur
in der Nahe einer Absorptionskante mit der elektronischen Zustandsdichte unbe-
setzter Zustande eines Materials und kann daher zur Identifikation eines Materials
als eine Art Fingerabdruck verwendet werden [88]. Zur Identifikation von Fremd-
phasen im Cu-Zn-Sn-S(e)-Materialsystem eignet sich dabei besonders die Nahkan-
tenfeinstruktur (XANES) der Chalkogen K-Kanten, da alle denkbaren Phasen des
Systems Chalkogenverbindungen sind und somit jeweils charakteristische Struk-
turen an der Chalkogen K-Kante aufweisen. Metallische Phasen oder Legierungen
konnen dabei ausgeschlossen werden, da die jeweiligen Metall-Chalkogen-Verbin-
dungen stark negative Bildungsenthalpien aufweisen und durch die Prozessfithrung
sichergestellt wird, dass gentigend Schwefel bzw. Selen zum Einbau zur Verfii-
gung steht [188]. Aufgrund der absoluten Linearitit einer XANES-Messung und
der Mittelung tiber das gesamte Probenvolumen setzt sich der Gesamtkantenhub
und somit auch die dariiber liegende Feinstruktur proportional aus den in der
Probe vorhandenen Phasen zusammen. Der Anteil des Kantenhubs, der von ei-
ner bestimmten Phase ausgeht, bestimmt sich somit direkt durch den Anteil an
Chalkogenatomen in der jeweiligen Phase in Bezug auf die gesamte Anzahl an
Chalkogenatomen in der durch den Rontgenstrahl penetrierten Probe.
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Im Folgenden soll daher die Quantifizierung von Fremdphasen innerhalb von
CZTS- bzw. CZTSe-Diinnschichten anhand der Nahkantenfeinstruktur der K-Kan-
te von Schwefel bzw. Selen durchgefiithrt werden.

Schwefel K-Kante

Wie bereits gezeigt, weisen alle im untersuchten Materialsystem relevanten Phasen
Zns, Cu,S, SnS, SnSsy, CusSnSs und CusZnSnS, signifikante charakteristische
Merkmale innerhalb der Nahkantenfeinstruktur der Schwefel K-Kante auf, die ei-
ne Identifikation und sogar eine Quantifizierung von einzelnen Phasen in einem
Phasengemisch ermoglichen [33]. Einphasige Referenzproben der jeweiligen Pha-
se wurden, wie in Abschnitt 1.3.3.1 beschrieben, hergestellt. Referenzproben fiir
Cu,S sowie SnSy; und CusSnSs wurden eigens mittels des in Abschnitt 1.3.5 be-
schriebenen Verfahrens der physikalischen Gasphasenabscheidung hergestellt.

Die Messung der Rontgenabsorptionsfeinstruktur der K-Kante von Schwefel bei
2482 eV wurde in Transmissionsgeometrie an der DORIS-Beamline A1 an HASY-
LAB bei DESY in Hamburg durchgefiihrt [189, 190]. Weiterhin wurden Messungen
mit einem eigens dafiir konzipierten und realisierten Transmissionsaufbau an der
BESSY Beamline KMC-1 durchgefiihrt [191]. Es wurde dabei durch Messung iden-
tischer Proben an beiden Aufbauten sichergestellt, dass die gewonnenen Spektren
vollstdndig vergleichbar sind. Dabei wurde eine Justage der Beamline vorgenom-
men, bis beide gemessenen Referenzspektren vollstandig deckungsgleich waren. Zur
Messung in Transmissionsgeometrie wurden die Referenzpulver fein gemorsert und
anschlieend auf die klebende Seite eines Kapton-Klebebandes aufgetragen. Durch
eine sehr feine Kérnung und die Einpressung des Pulvers in die Klebermasse konn-
te so eine homogene Probe mit geringer Substratabsorption hergestellt werden.
Weitere Details zur Messung kénnen vorhergehenden Publikationen entnommen
werden [33].

Ein Grofiteil der gemessenen Referenzspektren konnen einer vorhergehenden
Publikation entnommen werden, sind jedoch aus Griinden der Vollstandigkeit zu-
sammen mit noch nicht publizierten Referenzspektren in Abb. 2.2 dargestellt [33].
Alle in dieser Arbeit verwendeten Referenzspektren beziehen sich auf die so ge-
messenen und hier dargestellten Spektren. XANES-Spektren der Schwefel K-Kante
einiger bindrer Phasen finden sich bereits in der Literatur und sind weitestgehend
deckungsgleich mit den hier gemessenen [192-198]. Die Nahkantenstruktur der S
K-Kante von CuySnS3 wurde auch bereits von Zillner et al. anhand von Nano-
partikeln gemessen, kann jedoch aufgrund der schlechten Datenqualitdt und der
unzureichenden erreichten Energieauflosung nicht verglichen werden [199].

Die zur Fremdphasenquantifizierung untersuchten Diinnschichten wurden durch
Abkratzen vom Substrat abgelost und ebenfalls, wie oben beschrieben, zu Trans-
missionsproben verarbeitet. Durch die substanziellen Unterschiede in der Nahkan-
tenfeinstruktur aller relevanten Phasen, vgl. Abb. 2.2, kann eine Phasenidentifika-
tion einer unbekannten Probe anhand charakteristischer Merkmale des Spektrums
durchgefiihrt werden. Die Quantifizierung der Phasenzusammensetzung erfolgt an-
hand der Beschreibung des gemessenen und kantenhubnormierten Probenspek-
trums mittels einer Linearkombination von Referenzspektren unter Bestimmung
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Abbildung 2.2: Nahkantenfeinstrukturen gemessener und kantenhubnormierter Réntgenabsorptions-
spektren der K-Kante von Schwefel verschiedener relevanter Phasen des Cu-Zn-Sn-S-Materialsystems.

der jeweiligen Wichtungskoeffizienten [33]. Hierzu wird ein Energiebereich von 3 eV’
unterhalb bis 8 eV oberhalb der Absorptionskante von CZTS verwendet. Unter-
grundabzug, Normierung und die Bestimmung der Koeffizienten der Linearkombi-
nation erfolgen mit Hilfe der im [FEFFIT-Paket enthaltenen Athena-Software [92,
93]. Eine absolute Energiekalibrierung wurde anhand der metallischen Molybdén
Ls-Kante bei 2520 eV durchgefiihrt.

Selen K-Kante

Die Messung der Nahkantenfeinstruktur der K-Kante von Selen wurde an der
DORIS-Beamline X1 von HASYLAB bei DESY durchgefiihrt [95]. Phasenreine
CZTSe und ZnSe Referenzpulver, die wie in Abschnitt 1.3.3.1 beschrieben herge-
stellt wurden, sind zusammen mit Zellulose als Matrixmaterial zu Pulverpellets
verpresst worden. Das Mischungsverhaltnis zwischen der zu untersuchenden Pha-
se und dem Matrixmaterial wurde dabei derart eingestellt, dass bei Messung in
Transmissionsgeometrie ein Kantenhub der Selen K-Kante zwischen eins und zwei
erreicht wird. Die zur Fremdphasenquantifizierung untersuchten Diinnschichtpro-
ben wurden hingegen auf dem Glassubstrat belassen und mittels Detektion der
gesamten Fluoreszenzausbeute (engl. Total Fluorescence Yield) gemessen. Hierzu
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wurde ein groBflachiger Halbleiterdetektor (Passivated Implanted Planar Silicon -
PIPS) verwendet, vgl. Abschnitt 4.1. Anders als im Falle der Messung der K-Kante
von Schwefel, s. Kapitel 4, miissen Deformationseffekte durch Nichtlinearitdten und
Selbstabsorption in diesem Falle nicht beriicksichtigt werden, da ihr Einfluss auf
die gemessenen Spektren nicht signifikant ausfallt: Typische untersuchte CZTSe-
Diinnschichten besitzen eine Dicke von ca. 1 ym wahrend die Informationstiefe ei-
ner solchen Messung (bei 37 % des Signals) auf der hochenergetischen Seite der
K-Kante von Selen mehr als 15 um betrdgt [190]. Fir die gemessenen Spektren
wurde keine absolute Energiekalibrierung durchgefiihrt, daher ist die Energieskala
lediglich relativ zu betrachten.

Wie in Abb. 2.2 zu erkennen, ist es fiir eine moglichst genaue Quantifizierung
von Fremdphasen von zentraler Bedeutung, dass die gemessenen Rontgenabsorp-
tionsspektren eine hohe Energieauflosung besitzen, da ansonsten charakteristische
Merkmale weniger stark ausgepriagt und nicht mehr eindeutig zu identifizieren
sind. Zu bemerken ist, dass die energetischen Positionen der Schwefel bzw. Selen
K-Kanten verschiedener Materialien etwa um deren Bandliickendifferenz verscho-
ben sind [193]. Die zu erwartenden Kantenpositionen von CZTSe und ZnSe liegen
daher an der Se K-Kante etwa 1,7eV auseinander. Um ZnSe in CZTSe-Diinn-
schichten quantifizieren zu kénnen, sollte daher die erreichte Energieauflosung der
Messung nicht wesentlich oberhalb dieses Wertes liegen.

Die Energieauflosung einer Rontgenabsorptionsmessung ist im Wesentlichen
durch drei Faktoren bedingt:

1) Das im Material erzeugte, kernnahe Loch hat lediglich eine begrenzte Le-
bensdauer, da es mittels Abregungsprozessen wie Fluoreszenz oder Auger-Rekom-
bination wieder gefiillt werden kann [88]. Dabei ist die zu erwartende mittlere
Lebensdauer eines Kernlochs im Wesentlichen von der Energiedifferenz zu hoher
gelegenen besetzten Schalen abhédngig und nimmt daher mit der Ordnungszahl des
Atoms ab. Durch die Heisenberg’sche Energie-Zeit-Unschérfe ist somit die Energie
des angeregten Zustands nicht exakt bestimmt, was zu einer signifikanten Verbrei-
terung der Absorptionskante fithrt [200]. Wahrend die Lebensdauerverbreiterung
(FWHM) der K-Absorptionskante bei Schwefel 0,59 eV betréigt, liegt diese im Falle
von Selen bereits bei 2,33 eV [200].

2) Die dynamische Streuung bzw. Bragg-Reflexion an den Monochromatorkris-
tallen fiihrt zu einer intrinsischen Energieauflosung eines Doppelkristallmonochro-
mators, die durch den Netzebenenabstand, das Material und die verwendete Ener-
gie gegeben ist [201-203]. Dabei nimmt die intrinsische Energieauflosung AE/E
mit zunechmendem Netzebenenabstand ab, vgl. Abb. 2.3. Fiir einen Si(111)-Kris-
tall liegt die Energieauflosung im Bereich von AE/FE =~ 10~*, sodass sich eine
intrinsische Monochromatorauflosung an der Se K-Kante von etwa 1,26 eV ergibt.

3) Durch die Strahldivergenz und Ausdehnung der Quelle, also in diesem Falle
des Ablenkmagneten, wird die tatsachliche Energieauflosung des Monochromators
weiter verringert. Der tatsdchliche Einfluss auf die Energieauflésung hangt vom
Einfallswinkel auf den Kristall und somit bei konstanter Energie von der Gitter-
konstante des Monochromators ab.
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Abbildung 2.3: Gemessene und kantenhubnormierte Réntgenabsorptionsspektren von a) CZTSe bei
Verwendung verschiedener Monochromatorkristallpaare mit unterschiedlichen intrinsischen Energie-
auflésungen AE;/E aus [203] und b) ZnSe und CZTSe im Vergleich bei maximal erreichter Energie-
auflésung unter Verwendung des Si(511)-Monochromators.

Die erreichte Energieauflosung der durchgefiihrten Messungen ergibt sich aus
einer Kombination dieser drei Faktoren und kann durch eine Faltung der einzel-
nen Komponenten beschrieben werden. Die Rontgenabsorptionsfeinstruktur der
K-Kante von Selen in CZTSe fiir verschiedene Kristallpaare des Silizium Doppel-
kristallmonochromators ist in Abb. 2.3 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen,
dass eine signifikante Unterscheidung der Nahkantenfeinstrukturen von ZnSe und
CZTSe nur bei Messung mittels des Si(511)-Monochromatorkristallpaares moglich
ist. Dies wird erreicht, indem mit Hilfe des Si(511)-Kristalls die beeinflussbaren
Effekte 2) und 3) minimiert werden.

Die gemessenen Spektren von CZTSe und ZnSe unterscheiden sich substantiell
und weisen einen Kantenversatz von etwa 2,1eV auf. Wahrend das erste Maxi-
mum im Fall von ZnSe direkt nach der Kante bei 12660 eV zu finden ist, zeigen
sich im Fall von CZTSe zwei verschiedene charakteristische Merkmale: Ein Vor-
kantenmaximum bei etwa 12656 eV und ein weiteres Maximum bei 12662,5 V. Im
Grunde zeigen sich dhnliche charakteristische Merkmale der Spektren wie im Fall
der entsprechenden Phasen des Sulfid-Materialsystems (vgl. Abb. 2.2), jedoch sind
diese durch die geringere Energieauflosung stérker verbreitert [33].

2.3
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Abbildung 2.4: In Fluoreszenz (Total Yield) gemessenes und kantenhubnormiertes Réntgenabsorp-
tionsspektrum einer CZTSe-Diinnschichtprobe mit einem Zn/Sn-Verhaltnis von Zn/Sn=3,1+0,3
zusammen mit einem auf einer Linearkombination von ZnSe- und CZTSe-Referenzspektren basieren-
dem Fit.

Auch wenn die erreichbare Energieauflosung, die im Wesentlichen durch die Le-
bensdauerverbreiterung gegeben ist, fiir die Se K-Kante in CZTSe deutlich geringer
ist als fiir die S K-Kante in CZTS (vgl. Abb. 2.2), lassen sich mittels einer Linear-
kombinationsanalyse signifikante Anteile an ZnSe in CZTSe quantifizieren. Andere
Fremdphasen, die geringere Unterschiede der Nahkantenstruktur im Vergleich zu
der von CZTSe aufweisen, sind hingegen schwieriger zu identifizieren und werden
daher hier nicht betrachtet. In Abb. 2.4 ist als Beispiel die Nahkantenstruktur
eines gemessenen Spektrums einer Diinnschichtprobe dargestellt. Es lasst sich er-
kennen, dass das charakteristische Merkmal des Vorkantenmaximums bei 12657 eV
weniger stark ausgepragt ist, als bei phasenreinem CZTSe, vgl. Abb. 2.3. Anhand
dieses Merkmals kann die Phasenzusammensetzung nun mittels einer Linearkom-
bination von CZTSe- und ZnSe-Referenzspektren bestimmt werden und belauft
sich in dieser speziellen Probe mit Zn/Sn = 3,1 £ 0,3 auf einen ZnSe-Anteil von
Pznse = 35,5 %. Die zu Grunde liegende Unsicherheit der Methode in der relati-
ven Unterscheidung zweier unterschiedlicher Proben kann durch einen Vergleich
unterschiedlicher Spektren auf etwa 3 %-Punkte angegeben werden. Der absolute
Fehler ist auf Grund von systematischen Einfliissen wie der Wahl von Parametern
fiir den Untergrundabzug und die Normalisierung etwas grofler und kann mit etwa
5 %-Punkten angegeben werden.

Die auf diese Art ermittelten Phasenzusammensetzungen der Diinnschichtpro-
ben werden anschlieend in Abschnitt 2.4 detailliert ausgewertet und in Korrela-
tion zur Elementzusammensetzung der Gesamtprobe gebracht.
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2.4 Quantifizierung von Fremdphasen und Berechnung der tat-
sachlichen Zusammensetzung der CZTS(e)-Phase

Die gemessene integrale Elementzusammensetzung einer Probe setzt sich aus den
Elementzusammensetzungen der einzelnen Phasen zusammen. Wenn beispielswei-
se eine Probe aus signifikanten Anteilen der drei Phasen CZTS, ZnS und Cu,S
besteht, so ist die Elementzusammensetzung der CZTS-Phase deutlich Cu-drmer
und Zn-drmer als die Elementzusammensetzung der Gesamtprobe. Atome, die in
Fremdphasen gebunden sind, sind daher der CZTS-Phase entzogen. Umgekehrt
kann durch Messung der Gesamt-Probenzusammensetzung unter Kombination mit
der Phasenzusammensetzung der Probe die tatsédchliche Elementzusammensetzung
der CZTS-Phase bestimmt werden.

Zur Untersuchung der Elementzusammensetzung der CZTS(e)-Phase wurde
eine Reihe verschiedener Diinnschichtproben hergestellt: Die untersuchten CZTS-
Diinnschichten wurden mittels einstufiger physikalischer Gasphasenabscheidung,
wie in Abschnitt 1.3.5 beschrieben, bei einer nominalen Substrattemperatur von
550 °C" auf Molybdén-beschichteten Glassubstraten hergestellt. Durch eine Varia-
tion der Evaporationsraten der Quellen wurde die Gesamt-Elementzusammensetz-
ung der Proben dabei liber einen weiten Bereich variiert. Um Fremdphasensegre-
gationen von Zinksulfid und Kupfersulfid untersuchen zu kénnen, wurden verschie-
dene Zusammensetzungen im kupfer- und zinkreichen Bereich des quasiternéren
Phasendiagramms hergestellt. Die mittels XRF, wie in Abschnitt 2.1 beschrie-
ben, bestimmten Gesamt-Zusammensetzungen der CZTS-Diinnschichten sind in
Abb. 2.8 im quasiternidren Phasendiagramm graphisch dargestellt.

Weiterhin sollen in einem Vergleich Fremdphasensegregationen innerhalb des
Selenid-Systems sowie die tatsdchlichen Elementzusammensetzungen der CZTSe-
Phasen untersucht werden. Da es zu diesem Zeitpunkt noch keine eigene Moglich-
keit gab, CZTSe-Diinnschichten zu deponieren, wurden die untersuchten CZTSe-
Proben im Rahmen einer Kooperation mit einer Arbeitsgruppe der EMPA* in der
Schweiz von Carolin Fella hergestellt. Im Gegensatz zu den untersuchten CZTS-
Diinnschichten wurden die Selen-basierten Diinnschichten durch atmosphérische
Abscheidung einer zuvor hergestellten Precursor-Paste auf Basis von Metallsal-
zen und Thiourea mit anschlieBendem Hochtemperaturprozess unter Anwendung
elementaren Selens in einem Rohrenofen hergestellt. Details zur Herstellung der
Proben finden sich in Publikationen von Fella et al. [204, 205]. Wie in Abschnitt 2.3
beschrieben, weist die XANES der Selen K-Kante aufgrund der Monochroma-
torauflosung sowie der Lebensdauerverbreiterung der Absorptionskante weniger
ausgeprigte charakteristische Merkmale auf, als die K-Kante von Schwefel. Daher
sind die Elementzusammensetzungen der untersuchten Proben derart gewéhlt, dass
es lediglich zu ZnSe-Ausscheidungen neben der CZTSe-Phase kommt. So wurden
Elementzusammensetzungen gewahlt, die auf der kupferarmen Seite im Zn-reichen
Bereich der ZnSe — CuySnSes-Linie im quasiternéren Phasendiagramm liegen. Die

4Eidgendssische Materialpriifungs- und Forschungsanstalt (EMPA), Diibendorf, Schweiz
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Elementzusammensetzungen der Gesamtproben wurden mittels EDX durch unse-
ren Kooperationspartner ermittelt und sind in Abb. 2.9 dargestellt.

Die Phasenzusammensetzungen der einzelnen Diinnschichten werden durch ei-
ne Analyse der gemessenen Rontgenabsorptionsspektren der Chalkogen K-Kanten
mittels Darstellung der Feinstruktur als Linearkombination von Referenzspektren,
wie in Abschnitt 2.3 beschrieben, ermittelt. Wahrend sich die Spektren der unter-
suchten CZTS-Diinnschichten nur zufriedenstellend mithilfe von Referenzspektren
aller drei Komponenten Zinksulfid, Kupfersulfid und CZTS darstellen lassen, ist
eine Linearkombination von ZnSe und CZTSe ausreichend, um die Spektren der
untersuchten CZTSe-Schichten zu beschreiben. Die durch einen Fit auf Basis von
Referenzspektren ermittelten Koeffizienten der Linearkombination einzelner Pha-
sen aller untersuchten Diinnschichten sind in den Abbildungen 2.5, 2.6 und 2.7
graphisch dargestellt. Es ist zu erkennen, dass der Anteil an Fremdphasensegre-
gationen stark mit der Elementzusammensetzung der gesamten Probe korreliert.
Sowohl im Sulfid- als auch im Selenid-Materialsystem ist ein monoton ansteigender
Gehalt an Zinksulfid- bzw. Zinkselenid-Segregationen ab einem Zn/Sn-Verhéltnis
von etwa 1 festzustellen. Der Anteil an Kupfersulfid in CZTS-Diinnschichten kor-
reliert auch monoton steigend mit dem Cu/Sn-Verhéltnis der Gesamtproben ab
etwa einem Cu/Sn-Verhéltnis von 2.

Um nun mittels einer Kombination der XRF- bzw. EDX-Messungen und der
XANES-Messungen an den K-Kanten von Schwefel und Selen die tatsichliche Ele-
mentzusammensetzung der CZTS- bzw. CZTSe-Phase der einzelnen Proben zu
bestimmen, sind zunéachst die ermittelten Koeffizienten der Linearkombinationen
zur Darstellung der XANES quantitativ zu bewerten. Aufgrund der absoluten Li-
nearitat der XANES-Messungen durch Mittelung tiber das gesamte Probenvolu-
men geben die bestimmten Koeffizienten der Linearkombination direkt den Anteil
an Schwefel- bzw. Selenatomen in der entsprechenden Phase an. Der Anteil an
Kationen in der jeweiligen Fremdphase ldsst sich anhand des Kation-zu-Anion-
Verhéltnisses bestimmen. Da aufgrund der in Abschnitt 2.1 beschriebenen Griin-
de der Chalkogen-Anteil der Proben experimentell unzugénglich ist, wird an die-
ser Stelle vereinfachend angenommen, dass sich der Anionen-Anteil der gesamten
Probe unter Beachtung der Oktettregel nach Gleichung 2.2 auf Basis der Katio-
nenflaichenkonzentrationen bestimmen lasst. Im Folgenden soll die Bildung von
Fremdphasensegregationen in einen analytischen Zusammenhang mit der elemen-
taren Zusammensetzung der Gesamtprobe gebracht werden. Die Berechnungen
werden anhand von CZTS durchgefiihrt, allerdings sind alle Formeln in gleicher
Weise auch fiir die entsprechenden Selen-Verbindungen giiltig.
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Zinksulfid- / Zinkselenid-Segregationen

Unter Erfullung der Oktettregel lasst sich, wie durch weitere experimentelle Arbei-
ten bestatigt wird, davon ausgehen, dass das Zn/S-Verhéltnis in Zinksulfid gleich
eins ist. Es sind somit gleich viele Zink-Atome in Zinksulfid gebunden, wie Schwe-
fel-Atome. Die in ZnS gebundenen Zn-Atome stehen der CZTS-Phase daher nicht
mehr zur Verfliigung und es gilt fiir die elementare Flachendichte von Zn in der
CZTS-Phase [Znczrs):

[ZnCZTS] = [Zn] — [anns] = [ZTL] — Pzns - [S], (24)

wobei pz,s den anhand von XANES-Messungen bestimmten Anteil von Schwe-
fel in ZnS angibt. Weiterhin geben die Flachendichten ohne Index die Gesamt-
Elementzusammensetzung der Probe an.

Nimmt man nun an, dass ein spezielles maximales Zn/Sn-Verhéltnis Z exis-
tiert, dass in der CZTS-Phase vorherrschen kann und weiterhin der gesamte Uber-
schuss an Zn in Form von ZnS-Segregationen ausgeschieden wird, lasst sich ein
analytischer Zusammenhang zwischen dem Anteil an ZnS pz,s und dem Zn/Sn-
Verhéltnis der gesamten Probe bestimmen. Aus Kombination von Gleichung 2.2
mit Gleichung 2.4 erhilt man:

[Zn]
o (L2 _ 7
<[Sn]
Zn
c+Qﬁ + 4

,mit ¢ = Eﬂ (2.5)

Pzns =

Ein Fit dieses Zusammenhangs an die experimentell ermittelten Daten unter
Bestimmung des Schwellenwertes Z als Parameter ist in Abb. 2.5 fir Sulfid-Diinn-
schichten und in Abb. 2.6 fiir Selenid-Diinnschichten dargestellt. In beiden Féllen
ist deutlich ersichtlich, dass der analytische Zusammenhang aus Gleichung 2.5
die gemessenen Daten gut beschreiben kann. Es ldsst sich daher folgern, dass die
Annahme der Existenz eines bestimmten Schwellenwertes Z fiir das Zn/Sn-Ver-
haltnis innerhalb der CZTS-Phase sowie der CZTSe-Phase zutrifft. Das maximale
Zn/Sn-Verhéltnis der CZTS-Phase ist damit zu Zgozrs = 0,99 4+ 0,01 bestimmt.
Der angegebene Fehler bezieht sich auf die Unsicherheit des Fits und nicht auf den
tatsdchlichen Fehler der Bestimmung, der durch die Unsicherheiten der angewen-
deten Messungen XANES und XRF gegeben ist und anhand der Fehlerbalken der
einzelnen Datenpunkte gekennzeichnet ist. Das maximale Zn/Sn-Verhéltnis der
CZTSe-Phase bestimmt sich entsprechend zu Zozrse = 1,09 + 0,04 und weist da-
mit eine geringe Tendenz hin zur Toleranz gegeniiber Zn-Reichtum auf. Allerdings
ist diese Tendenz aufgrund der grofleren Unsicherheiten der Messung kritisch zu
betrachten und ist bestenfalls ein Indiz.

Sowohl fir CZTS als auch fir CZTSe kann daher zusammengefasst werden,
dass tiberschiissiges Zn innerhalb der Probe, also Zn/Sn-Verhaltnisse grofier als
eins, unweigerlich in Form von ZnS- bzw. ZnSe-Segregationen ausgeschieden wird.
Es ist daher davon auszugehen, dass alle CZTS- bzw. CZTSe-Proben, deren Ele-
mentzusammensetzung innerhalb des Zn-reichen Bereichs des Phasendiagramms
liegen, Zinksulfid-Segregationen enthalten und daher nicht phasenrein sind. Daher
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Abbildung 2.5: Mittels XANES-Messungen an der K-Kante von Schwefel ermittelter Volumenanteil
von ZnS in CZTS-Diinnschichten in Abhangigkeit der Elementzusammensetzung der Gesamtprobe
zusammen mit einem Fit nach Gleichung 2.5, mit dem die tatsachliche Elementzusammensetzung der
CZTS-Phase der Probe bestimmt wird.
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Abbildung 2.6: Mittels XANES-Messungen an der K-Kante von Selen ermittelter Volumenanteil
von ZnSe in CZTSe-Diinnschichten in Abhéngigkeit der Elementzusammensetzung der Gesamtprobe
zusammen mit einem Fit nach Gleichung 2.5, mit dem die tatsachliche Elementzusammensetzung der
CZTSe-Phase der Probe bestimmt wird.
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sind die Zn/Sn-Verhéaltnisse der CZTS(e)-Phasen Zn-reicher Diinnschichten auf
einen maximalen Wert von eins beschrankt und es ergibt sich eine signifikante
Abweichung der Elementzusammensetzung der CZTS-Phase von der Elementzu-
sammensetzung der Gesamtprobe, wie weiterhin anhand der quasiterniren Pha-
sendiagramme in den Abbildungen 2.8 und 2.9 zu erkennen ist.

Kupfersulfid-Segregationen

Analog wird im Falle von CZTS fiir verschiedene Diinnschichten mit verschiedenen
C'u/Sn-Verhéltnissen der Fremdphasengehalt an Kupfersulfid bestimmt und ist in
Abb. 2.7 dargestellt. Fiir Proben, die sowohl Zinksulfid-, als auch Kupfersulfid-
Segregationen aufweisen, wurde zur besseren Darstellung zunéchst der Anteil an
ZnS subtrahiert, sodass sich der gezeigte Anteil an Kupfersulfid lediglich auf die
beiden Phasen CZTS und Kupfersulfid bezieht, d.h. pcu,s + pozrs = 1. Der Wert
Pcu,s ist dabei gleich dem Koeffizienten der Linearkombination zur Darstellung
des XANES-Probenspektrums mittels Referenzspektren und gibt direkt den Anteil
an Schwefel an, der in Kupfersulfid gebunden ist. Aufgrund des zunéchst nicht
bekannten C'u/S-Verhéltnisses in C'u,S lasst sich allerdings der Anteil an Kupfer,
der durch Bildung von Kupfersulfid der CZTS-Phase entzogen wird, lediglich unter
Beachtung des Stochiometriekoeffizienten x beschreiben. Fiir die Flachendichte von
Kupfer in CZTS [Cuczrs] gilt daher analog zu Gleichung 2.4:

[Cuczrs] = [Cu] = [Cucu,s] = [Cu] = (2 = 2) - peu,s - [5], (2.6)

wobei indizeslose Flachenkonzentrationen auch hier die Elementzusammensetzung
der gesamten Probe angeben.

Nimmt man fiir den Kupfergehalt der CZTS-Phase -analog zum Fall von Zink-
ebenfalls an, dass ein maximales C'u/Sn-Verhéltnis C' existiert, sodass tiberschiis-
siges Kupfer in Form von Kupfersulfid ausgeschieden wird, so léasst sich die Bildung
von C'u,S in Abhéngigkeit der Elementzusammensetzung der Gesamtprobe analy-
tisch beschreiben. Die Annahme der Existenz eines solchen Schwellenwertes stiitzt
sich zusétzlich auf die in Abschnitt 2.2 betrachteten Konsequenzen, die sich fiir
die Elementzusammensetzung der CZTS-Phase unter Beachtung der Oktettregel
ergeben. Durch Kombination von Gleichung 2.2 und Gleichung 2.6 erhélt man fiir
die Segregation von Kupfersulfid:

2igs —2C .
Pcuzs = ) .
@ [Cu]
x(wﬂ+22+4>

wobei z = [Znczrs]/[Snczrs] das oben bestimmte Zn/Sn-Verhéltnis der CZTS-
Phase von 0,99 angibt. Zu beachten ist dabei, dass die einzigen Annahmen, die
in diese Beschreibung eingehen, die Erfiilllung der Oktettregel fiir die CZTS-Phase
sowie die Existenz eines maximalen Cu/Sn-Verhéltnisses der CZTS-Phase sind.
In Abb. 2.7 ist ein entsprechend nach Gleichung 2.7 durchgefiihrter Fit an die
gemessene Kupfersulfid-Segregation verschiedener Proben unter Bestimmung des
Schwellenwerts C' und des Kupfersulfid-Stochiometriekoeffizienten x eingezeichnet.

55



Kapitel 2 | Elementzusammensetzung von CZTS und CZTSe

56

T
15| ]
SN
~ 10} ]
&
m)(
S
£ St ]
= .
gz | (Cu/Sn) s = 1,97 + 0,04
0l=2Ee X =199 + 0,15 _
| " 1 1 " 1

2.0 25 3.0 35
Cu/Sn-Verhiltnis der gesamten Schicht

Abbildung 2.7: Mittels XANES-Messungen an der K-Kante von Schwefel ermittelter Anteil von
Cuy,S in CZTS-Diinnschichten in Abhangigkeit des mittels XRF ermittelten Cu/Sn-Verhéltnisses der
Gesamtprobe zusammen mit einem Fit nach Gleichung 2.7, mit dem die tatsachliche Elementzusam-
mensetzung der CZTS-Phase bestimmt wird.

Auch im Fall von Kupfersulfid ergibt sich eine gute Beschreibung der gemesse-
nen Kupfersulfid-Segregation mittels des analytischen Modells aus Gleichung 2.7.
Dies bestétigt einerseits die Annahme der Erfiillung der Oktettregel innerhalb der
CZTS-Phase und andererseits die Annahme der Existenz eines Schwellenwertes des
Cu/Sn-Verhiltnisses, bei dessen Uberschreitung entsprechende Kupfersulfid-Aus-
scheidungen gebildet werden. Die beiden Parameter des Schwellenwerts C' und des
Stochiometriekoeffizienten x lassen sich nahezu unabhéngig voneinander mittels
eines Fits bestimmen und sind ndherungsweise durch den Achsenabschnitt bzw.
die Steigung der nahezu linearen Funktion gegeben. Anhand der gemessenen Kup-
fersulfid-Segregationen lasst sich hier ein maximales C'u/Sn-Verhéltnis der CZTS-
Phase von Cezrs = 1,97 + 0,04 bestimmen, wahrend der Stochiometriekoeffizient
von Kupfersulfid zu x¢y,s = 1,99 £ 0,15 bestimmt ist.

Innerhalb der zu berticksichtigenden Unsicherheiten gibt die quantitative Mes-
sung von Kupfersulfid-Segregationen daher exakt den in Abschnitt 2.2 auf Basis
der Oktettregel ermittelten maximalen Cu/Sn-Wert von 2 wieder. Es bestétigt
sich daher die Annahme, dass signifikante Abweichungen der Elementzusammen-
setzung durch Beachtung der Oktettregel (Gleichung 2.2) sowie lediglich durch
Bildung von Leerstellen und Fremdgitterplatzbesetzungen, nicht aber durch Be-
setzung von Zwischengitterplatzen beschrieben werden kénnen.

Als Konsequenz daraus ist zusammenzufassen, dass ein C'u/Sn-Verhéltnis der
Gesamtprobe grofler als zwei unweigerlich zur Segregation von iiberschiissigem
Kupfer durch Ausscheidung von Kupfersulfid fithrt. Andererseits kann durch die
in Abschnitt 2.2 durchgefithrten elementaren Betrachtungen angenommen wer-
den, dass die CZTS-Phase durch Einbau von Kupfer-Leerstellen ins Kristallgitter
tolerant gegeniiber einem Zinn-Uberschuss (Cu/Sn < 2) ist. Tatsichlich wurde
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Abbildung 2.8: Mittels XRF, wie in Abschnitt 2.1 beschrieben, ermittelte Gesamt-Elementzusam-
mensetzungen (blau) der untersuchten CZTS-Diinnschichten, dargestellt im quasiterndren Phasen-
diagramm, zusammen mit den durch eine Kombination von XRF- und XANES-Messungen ermittelten
tatsachlichen Elementzusammensetzungen der CZTS-Phase (rot). Die durch Fehlerfortpflanzung er-
mittelte Unsicherheit der CZTS-Zusammensetzung ist mittels transparenter Flachen dargestellt.

in der kupferdrmsten untersuchten Probe, die eine Elementzusammensetzung von
Cu/Sn = 1,89 und Zn/Sn = 1,24 aufweist, als einzige vorhandene Fremdphase
Zinksulfid detektiert.

Tatsdchliche Zusammensetzung der CZTS- / CZTSe-Phase

Anhand der gemessenen Phasenzusammensetzung der Proben kann nun durch
Subtraktion der in C'u,.S, ZnS und ZnSe gebundenen Elemente von der Gesamt-
Elementzusammensetzung die tatsdchliche Elementzusammensetzung der CZTS-
bzw. CZTSe-Phase bestimmt werden. Hierzu wird die Flachendichte von Kupfer
in CZTS nach Gleichung 2.6 und die Flachendichte von Zink in CZTS(e) nach
Gleichung 2.4 bestimmt, wahrend die Flachendichte von Zinn in CZTS gleich der
Gesamtproben-Flachendichte von Zinn ist, da keine der Proben Zinn-enthaltende
Fremdphasen aufweist. Die so berechneten Elementzusammensetzungen der CZTS-
bzw. CZTSe-Phasen von Proben mit unterschiedlicher Gesamtzusammensetzung
sind in Abb. 2.8 fiir das Sulfid-System und in Abb. 2.9 fiir das Selenid-System
in quasiternidren Phasendiagrammen dargestellt. Es ist auch hier deutlich zu er-
kennen, dass die Elementzusammensetzung der CZTS-Phase stark von der Ge-
samtzusammensetzung der Probe abweicht. Die eingezeichneten halbtransparen-
ten Bereiche geben die Unsicherheit der Bestimmung der tatséchlichen CZTS(e)-
Zusammensetzung an und sind nach Gauf’scher Fehlerfortpflanzung auf Basis der
Unsicherheiten der XRF, EDX und XANES-Messungen berechnet. Der eingezeich-
nete Bereich der Unsicherheit ist fiir alle Datenpunkte gleich gro3 gewéhlt und
bezieht sich auf den Mittelwert der Unsicherheiten der einzelnen Datenpunkte.

2.4
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Abbildung 2.9: Darstellung der Elementzusammensetzungen der CZTSe-Proben analog zu Abb. 2.8,
jedoch wurde hier die Gesamt-Zusammensetzung mittels EDX bestimmt.

Die bestimmte Elementzusammensetzung der CZTS-Phase aller untersuchten
Proben liegt unter Beriicksichtigung des angegebenen Toleranzbereichs in unmit-
telbarer Néhe des Stochiometriepunktes, obwohl die Gesamtzusammensetzungen
der Proben in erheblichem Mafle davon abweichen. Es ist daher zu erkennen, dass
es trotz kupferreicher oder zinkreicher Wachstumsbedingungen nicht moéglich ist,
kupfer- oder zinkreiches CZTS herzustellen, da ein Uberschuss an Kupfer oder
Zink unausweichlich in Fremdphasensegregationen ausgeschieden wird.

Im Falle von CZTSe-Diinnschichten zeichnet sich eine geringfiigige Verschie-
bung der tatsdchlichen Elementzusammensetzung der CZTSe-Phase in Richtung
eines Zinkreichtums ab. Da grundsétzlich unter Anwendung der Oktettregel, wie
in Abschnitt 2.2 beschrieben, der Zinkgehalt der CZTS(e)-Phase nicht beschrénkt
ist, wére eine solche Abweichung denkbar. Da die Elementzusammensetzung der
Gesamtprobe jedoch mittels EDX durch einen Kooperationspartner bestimmt wur-
de, ist aufgrund der in Abschnitt 2.1 beschriebenen Unwégbarkeiten einer EDX-
Messung nicht auszuschlieffen, dass es sich um einen systematischen Fehler bei der
Bestimmung des integralen Zn/Sn-Verhéltnisses handelt.

2.5 Zusammenfassung der Ergebnisse und Konsequenzen fiir
Struktur-Funktions-Korrelationen

Alle untersuchten Diinnschichten sowohl des CZTS-Materialsystems als auch des
CZTSe-Materialsystems weisen einen signifikanten Gehalt an Fremdphasensegre-
gationen neben der eigentlichen CZTS- bzw. CZTSe-Phase auf. Es kann somit
festgehalten werden, dass die tatsachliche Elementzusammensetzung der CZTS(e)-
Phase signifikant von der integralen Elementzusammensetzung der gesamten Diinn-
schicht abweichen muss.



Konsequenzen fiir Struktur-Funktions-Korrelationen

Wie in den Abbildungen 2.5, 2.6 und 2.7 gezeigt, korreliert die Segregation von
Zinksulfid, Zinkselenid und Kupfersulfid deutlich mit der integralen Elementzu-
sammensetzung der untersuchten Diinnschichten. Eine solche Korrelation ergibt
sich aus der Intoleranz der CZTS- bzw. CZTSe-Phase gegeniiber Kupfer- oder
Zinkreichtum. Es wurde gezeigt, dass sowohl im Falle des Zn-Reichtums als auch
im Fall von Cu-Reichtum ein Schwellenwert fiir das Zn/Sn-Verhéltnis sowie fiir
das C'u/Sn-Verhiltnis existiert, bei dessen Uberschreitung es zur Ausscheidung des
jeweiligen Elements in Form von Zink- bzw. Kupfersulfidsegregationen kommt. Im
Falle des C'u/Sn-Verhéltnisses liegt dieser Maximalwert bei 2 und lésst sich durch
die Erfillung der Oktettregel fiir Defekte innerhalb der CZTS-Phase sowie die Bil-
dung von Leerstellen und Fremdgitterplatzbesetzungen im Kristallgitter erkléren.
Es wird damit implizit bestéatigt, dass eine makroskopische Abweichung von der
Stochiometrie nicht zu einer signifikanten Bildung von Zwischengitterplatzdefekten
fihrt. Fir das Zn/Sn-Verhéltnis wurde ein Schwellenwert von etwa eins fiir CZTS
und CZTSe gefunden, obwohl eine Beachtung der Oktettregel keine Beschrankung
des Zn/Sn-Verhéltnisses nach sich zieht.

Die tatséchliche Elementzusammensetzung der CZTS- bzw. CZTSe-Phase ei-
ner Diinnschicht kann wie gezeigt durch Kenntnis der Gesamtzusammensetzung
und der Phasenzusammensetzung durch geeignete Subtraktion berechnet werden.
Die gefundenen Zusammensetzungen der CZTS- und CZTSe-Phasen liegen nahe-
zu auf dem Stochiometriepunkt des terndren Phasendiagramms. Dies zeigt, dass
zumindest fiir die untersuchten Cu-reichen und Zn-reichen Bereiche des Phasen-
diagramms der Homogenitéatsbereich fiir einphasiges CZTS bzw. CZTSe sehr eng
um den Stochiometriepunkt liegt. Beachtet man die angefithrten Unsicherheiten
der Bestimmung, so liegen die gemessenen Zusammensetzungen alle innerhalb des
von Olekseyuk et al. vorgeschlagenen Homogenitétsbereichs, vgl. Abb. A.1 [32].

In der Literatur finden sich haufig zur Angabe der Elementverhéltnisse die
Werte Zﬁusn und Zn/Sn, die jedoch aus folgenden Griinden irrefithrend sein kon-
nen [28, 129, 179, 180, 206]: Wie oben gezeigt, fithrt ein Zn/Sn-Verhéltnis grofier
als eins unweigerlich zur Ausscheidung von ZnS. Das angegebene ngfsn—\/'erhéltnis
ist somit signifikant unterschiedlich fiir die gesamte Probe und die CZTS-Phase.
Da bisher die besten elektronischen Eigenschaften von CZTS(e) im Cu-armen und
Zm-reichen Bereich des Phasendiagramms gefunden wurden, werden die meisten
Proben Cu-arm und Zn-reich hergestellt [38]. Durch die unweigerliche Bildung
von ZnS kann die CZTS-Phase somit stochiometrisch in Kupfer sein und es kon-
nen sich sogar Kupfersulfid-Segregationen bilden, obwohl das ZnCJr“Sn—Verhéltnis
der Gesamtprobe kleiner als eins ist. Es bietet sich daher an, stattdessen das dazu
aquivalente C'u/Sn-Verhéltnis anzugeben, da hieran direkt ersichtlich ist, ob es
einen Kupferreichtum gibt. Wie oben gezeigt, ist das integrale C'u/Sn-Verhéaltnis
der Gesamtprobe im Falle von leicht Cu-armen Proben sogar gleich dem Cu/Sn-

Verhéltnis der CZTS-Phase.
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Héufig werden die elektronischen Eigenschaften von finalen Bauelementen auf
CZTS- bzw. CZTSe-Basis in Zusammenhang mit der Elementzusammensetzung
der Absorber gebracht [29, 38, 182-185]. Da bisher nur Gesamtzusammensetzun-
gen, nicht aber die Zusammensetzung der CZTS(e)-Phasen in der Literatur be-
trachtet wurden, konnen gefolgerte Korrelationen irrefithrend sein: Einerseits kon-
nen Ausscheidungen von Fremdphasen ihrerseits zu den elektronischen Eigenschaf-
ten der Schichten beitragen, die daraufhin falschlicherweise als Eigenschaften von
CZTS interpretiert werden konnten. Solche geometrisch bedingten Einfliisse durch
Fremdphasen werden unter anderem in Kapitel 4 diskutiert. Andererseits ist durch
die signifikante Differenz zwischen tatséchlicher Zusammensetzung der CZTS(e)-
Phase und der integralen Zusammensetzung der gesamten Probe ein Riickschluss
auf Struktur-Funktions-Korrelationen von CZTS bisher nahezu unmoglich.

Nur durch Quantifizierung der Fremdphasensegregationen und die hier ent-
wickelte Bestimmung der Elementzusammensetzung der CZTS(e)-Phase kénnen
solche Korrelationen nun untersucht werden. In Kapitel 3 werden so elektroni-
sche Figenschaften von CZTS erstmalig in Zusammenhang mit der tatsichlichen
Elementzusammensetzung der CZTS-Phase gebracht.



Stochiometrieabhangigkeit elektronischer
Eigenschaften von CZTS

Halbleiter weisen charakteristische elektronische Eigenschaften auf, die mit ihren
strukturellen Eigenschaften auf komplexe Art und Weise korrelieren konnen. Die zu
Grunde liegenden Korrelationsprinzipien sind jedoch halbleiterspezifisch und man-
nigfaltig und daher im Falle von CZTS bislang kaum verstanden [207-211]. Da eine
Diinnschichtsolarzelle, wie in Abschnitt 1.1.2 beschrieben, aus verschiedenen akti-
ven Halbleiterschichten besteht, hangt ihre Funktionalitiat von den elektronischen
Eigenschaften aller verwendeten Halbleiterschichten ab. Folglich miissen nicht nur
die individuellen Eigenschaften der Materialien, sondern auch deren Zusammenwir-
ken optimiert sein, um ein Bauelement von hoher Qualitit hervorzubringen. Diese
Arbeit soll sich dabei lediglich auf die Absorberschicht und deren elektronische Ei-
genschaften konzentrieren. Es wird daher auf vorhandene Entwicklungen fir alle
weiteren Schichten der Solarzelle zuriickgegriffen, die im Folgenden als gegeben an-
gesehen werden. Aufgrund der fortgeschrittenen Entwicklung von Diinnschichtso-
larzellen auf CIGSe-Basis ist zunédchst davon auszugehen, dass die limitierenden
Faktoren im Falle von CZTS-Solarzellen unter Verwendung einer identischen Solar-
zellenstruktur im Wesentlichen durch die elektronischen Eigenschaften des CZTS-
Absorbermaterials gegeben sind [212, 213].

Die elektronischen Eigenschaften von CZTS sind zum einen durch intrinsische
Eigenschaften bedingt, die sich beispielsweise durch die energetischen Niveaus der
Atomorbitale der verwendeten Elemente Cu, Zn, Sn und Schwefel ergeben, die idea-
len Materialeigenschaften darstellen und bei gegebener Zusammensetzung nicht
zu beeinflussen sind [23, 24, 109, 214]. Zum anderen werden die elektronischen Ei-
genschaften bedingt durch spezifische Herstellungsverfahren, beispielsweise durch
Bildung von intrinsischen Defekten oder von Fremdphasen und lassen sich so-
mit beeinflussen bzw. optimieren. Um jedoch Herstellungsverfahren dahingehend
zu optimieren, einen CZTS-Absorber mit optimalen elektronischen Eigenschaften
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fiir eine Diinnschichtsolarzelle hervorzubringen, ist eine detaillierte Kenntnis der
einzelnen Eigenschaften und deren individuelle Korrelation mit strukturellen Ei-
genschaften von zentraler Bedeutung.

Die Qualitit eines CZTS-Absorbers lasst sich direkt am erzielten Wirkungs-
grad eines finalen Bauelements quantifizieren, setzt sich jedoch aus einem Zu-
sammenspiel elektronischer Eigenschaften des Absorbers zusammen. Grofien, die
dabei eine wesentliche Rolle spielen, sind die Ladungstréagerdichte, Ladungstra-
germobilitdt und die Ladungstragerlebensdauer bzw. -diffusionslange. Neben die-
sen Materialvolumeneigenschaften spielen auch Grenzflacheneigenschaften, wie die
Ausbildung bestimmter Bandoffsets am Heterotibergang oder intrinsische sowie ex-
trinsische Grenzflichendefekte, die fiir die Ausbildung von Grenzflachenrekombi-
nationszentren oder fiir die Fixierung des Fermienergieniveaus an der Grenzflache
(sog. Fermi-Level-Pinning) verantwortlich sind, eine wesentliche Rolle [66]. Sol-
che Eigenschaften sind durch strukturelle Eigenschaften des Materials bedingt, die
gegebenenfalls durch geeignete Herstellungsverfahren beeinflusst werden konnen.
Beispielsweise ist die Majoritatsladungstragerdichte durch die Anzahl intrinsischer
und extrinsischer flacher Akzeptordefekte gegeben, wihrend die Ladungstragerle-
bensdauer bzw. -diffusionslange vor allem durch das Vorhandensein tiefer intrinsi-
scher oder extrinsischer Defektniveaus begrenzt ist.

Um eine geeignete Prozessfithrung entwickeln zu konnen, die es ermoglicht,
CZTS von hoher Qualitit herzustellen, sollen in diesem Kapitel zunachst einige
wichtige elektronische Eigenschaften von CZTS untersucht und in Verbindung mit
strukturellen Eigenschaften gebracht werden. Durch die Entwicklung eines Ver-
fahrens zur Bestimmung der tatsédchlichen Elementzusammensetzung der CZTS-
Phase in Kapitel 2 ist es nun moglich, deren Korrelation mit elektronischen Ei-
genschaften des CZTS zu untersuchen. Hierzu werden zunachst die Phasenzusam-
mensetzungen von Proben unterschiedlicher Elementzusammensetzung analysiert.
Anschliefend werden wichtige elektronische Eigenschaften von CZTS mit Hilfe
der Messung der Ladungstriagersammlung innerhalb eines Bauelements sowie des-
sen Kapazitiat bestimmt und mit der tatsachlichen Elementzusammensetzung der
CZTS-Phase in Verbindung gebracht. Abschlieflend sollen deren Auswirkungen auf
die Eigenschaften und Funktion von Solarzellen diskutiert werden.

3.1 Element- und Phasenzusammensetzungen

Zur Untersuchung der elektronischen Eigenschaften von CZTS wurden drei Pro-
benserien signifikant unterschiedlicher Elementzusammensetzung aus den in Ka-
pitel 2 untersuchten Proben ausgewéhlt. Diese wurden mittels einstufiger physika-
lischer Gasphasenabscheidung, wie in Abschnitt 1.3.5 beschrieben bei einer nomi-
nalen Substrattemperatur von 550 °C' auf molybdanbeschichteten Glassubstraten
hergestellt.

Die Gesamt-Elementzusammensetzung der Absorberschichten wurde mittels
XRF ermittelt, vgl. Abschnitt 2.1, und ist in Tab. 3.1 sowie in Abb. 3.1 dargestellt.



Element- und Phasenzusammensetzungen

gesamte Probe Fremd- nur CZTS-Phase
Probe & 5 Zntss  Phasen S 5 Zniss
Cu-(A) 1,77 2,01 0,59 20,0% ZnS 1,77 1,03 0,87
Cu=(B) 2,06 1,45 0,84 9,2% ZnS 2,06 1,03 1,01
Cu+ (C) 2,69 1,26 1,19 7,2% ZnS, 2,02 0,92 1,05

70% Cupy_, S

Ap 0,12 0,14 0,05 3% 0,12 0,20 0,10
Ap 0,10 0,08 0,05 3% 0,10 0,15 0,09
Ac 0,14 0,08 0,08 3% 0,19 0,16 0,13

Tabelle 3.1: Integrale Eigenschaften der zur Analyse der elektronischen Eigenschaften hergestell-
ten, einstufig koverdampften CZTS-Diinnschichten. Die integrale Elementzusammensetzung ist mit-
tels Rontgenfluoreszenzanalyse bestimmt, wahrend durch Réntgenabsorptionsspektroskopie an der
K-Kante von Schwefel die integrale Segregation von Fremdphasen gemessen wurde [33]. Die tatsach-
liche Elementzusammensetzung der CZTS-Phase ist wie in Kapitel 2 beschrieben berechnet. Die mit
Ax beschrifteten Zeilen geben die jeweiligen Unsicherheiten an (+£).

Die angegebenen Unsicherheiten der Bestimmung sind auf Basis der jeweiligen Un-
sicherheiten der Messungen mittels der Gauf$’schen-Fehlerfortpflanzung ermittelt.
Proben der Serie A sind kupferarm und zinkreich hergestellt und befinden sich
in einem Bereich des quasiternédren Phasendiagramms, in dem bereits in weiteren
Untersuchungen gute elektronische Eigenschaften festgestellt wurden [38]. Proben
der Serie B befinden sich in einem mittleren Bereich, der je nach Betrachtungswei-
se als Cu-arm oder Cu-reich bezeichnet wird: Wird das Cu/(Zn + Sn)-Verhéltnis
von 0,84 herangezogen, so konnte man die Probe als Cu-arm bezeichnen. Wie in
Abschnitt 2.5 beschrieben, ist jedoch aufgrund des hohen Zn/Sn-Verhéltnisses
von einer Bildung von ZnS-Segregationen auszugehen, die der CZTS-Phase Zink
entzieht und somit zu Kupferreichtum fithrt. Es wird daher hier zur Charakterisie-
rung das dadurch unverédnderte C'u/Sn-Verhéltnis von 2,06 4+ 0,10 herangezogen,
das die nahezu stochiometrische Natur der Probe bzgl. ihres Kupfergehaltes be-
schreibt. Proben der Serie C' sind unter Betrachtung beider Verhéltnisse Cu-reich.
Hierbei ist zu beachten, dass die Bestimmung der Element- sowie der Phasenzu-
sammensetzung vor dem unten genannten Atzprozess zum Entfernen von Kupfer-
sulfid durchgefiithrt wurde.

Anhand der Nahkantenfeinstruktur der K-Kante von Schwefel wurde die Pha-
senzusammensetzung ermittelt, wie in Abschnitt 2.3 beschrieben [33]. Alle un-
tersuchten Proben weisen signifikante Anteile an Fremdphasensegregationen auf:
Waéhrend sich innerhalb der Cu-armen sowie der Cu-stochiometrischen Probe aus-
schliefllich ZnS finden lasst, wird in der Cu-reichen Probe zuséatzlich Kupfersulfid
nachgewiesen. Die darauthin, wie in Abschnitt 2.4 beschrieben, ermittelten tat-
sichlichen Elementverhéaltnisse der CZTS-Phase sind ebenfalls in Tab. 3.1 sowie in
Abb. 3.1 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass der vorhandene Zinkiiber-
schuss zur Bildung von ZnS fiithrt und somit der CZTS- Phase nicht zur Verfiigung
steht. Das C'u/Sn-Verhéltnis der CZTS-Phase der Proben A und B erféhrt hier-
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Abbildung 3.1: Gesamtprobenzusammensetzungen (mittels XRF) der untersuchten Probenserien
zusammen mit den anhand der Phasenzusammensetzung ermittelten tatsachlichen Zusammensetzung
der CZTS-Phasen innerhalb des quasiterndren Phasendiagramms, vgl. Kapitel 2.

durch keine Verédnderung. Daher werden diese im Folgenden als Cu-arm (Cu-) bzw.
stochiometrisch in Kupfer Cu-stéch. (Cu=) bezeichnet.

Im Falle der Probe C erfahrt das Cu/Sn-Verhéaltnis der CZTS-Phase im Ver-
gleich zum Elementverhéltnis der Gesamtprobe durch die Bildung von Kupfersulfid
eine Anderung: Trotz eines signifikanten Kupferreichtums der Gesamtprobe ist die
CZTS-Phase selbst nur etwa stochiometrisch in Kupfer. Da jedoch die elektroni-
schen Eigenschaften des Materials, wie die Dichte tiefer Defekte und die Ladungs-
tragerdichte, nicht nur von der endgiiltigen Elementzusammensetzung abhéangen,
sondern auch durch die chemischen Potentiale der einzelnen Elemente wahrend des
Wachstumsprozesses bestimmt werden, wird diese Probe im Folgenden als Cu-reich
(Cu+) bezeichnet.

Nach der Bestimmung der Element- sowie der Phasenzusammensetzungen der
Probenserien wurden fiir die Bestimmung elektronischer Eigenschaften finale Bau-
elemente, wie in Abschnitt 1.1.2 beschrieben, unter Einfiigen eines KCN-Atzschrit-
tes zum Entfernen oberflachlicher Kupfersulfidsegregationen, hergestellt.
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Abbildung 3.2: a) Schematische Darstellung der Messung elektronenstrahlinduzierter Stréme (EBIC)
an einem Querschnitt einer Diinnschichtsolarzelle: Angeregte, freie Ladungstrager, die durch den
Elektronenstrahl im Generationsvolumen erzeugt werden, kdnnen je nach Ladungstragersammlung zu
den elektronischen Kontakten abgefiihrt werden und zum anregungspositionsabhangig gemessenen
Kurzschlussstrom g c beitragen. b) Uberlagerung einer EBIC-Karte (rot) iiber einem Elektronen-
riickstreubild (monochrom) eines Querschnitts einer CZTS-Diinnschichtsolarzelle.

3.2 Ladungstragertransport: Messung elektronenstrahlinduzier-
ter Strome

Relevante elektronische Eigenschaften des Absorbermaterials CZTS wie die Diffu-
sionslange der Minorititsladungstrager, die tiber die Mobilitdt mit der Ladungs-
tragerlebensdauer verkniipft ist, oder die Weite der Raumladungszone, die sich
u.a. aus der Ladungstragerdichte ergibt, konnen durch Messung der Ladungstra-
gersammlung bestimmt werden.

Als Ladungstrigersammlung wird die ortsabhangige Wahrscheinlichkeit bezeich-
net, mit der ein dort generiertes Paar freier Ladungstriger getrennt und zu den
Kontakten abgefiihrt wird und somit zum messbaren Strom des Bauelements bei-
tragt. Diese kann gemessen werden, indem eine lokale Ladungstragergeneration
mit Hilfe eines Elektronenstrahls vorgenommen wird und der Kurzschlussstrom
des Bauelements in Abhéangigkeit des Generationsortes aufgenommen wird. Eine
solche Messung bezeichnet man als Messung elektronenstrahlinduzierter Strome
oder Englisch Electron Beam Induced Current, kurz EBIC-Messung [215, 216].

Die Ladungstragersammlung ist eine 3-dimensionale Eigenschaft eines Bauele-
ments, die aufgrund der Anregung mittels eines Elektronenstrahls jedoch nur als
2-dimensionale Projektion bestimmt werden kann. Wéhrend qualitative Analysen
von lateral inhomogenem Material haufig von oben, also flachig tiber die Proben-
oberfliche — und somit parallel zum pn-Ubergang — durchgefiihrt werden, ist zur
quantitativen Bestimmung elektronischer Eigenschaften das Sammlungsverhalten
senkrecht zum pn-Ubergang von besonderem Interesse [37]. Daher wird hier ei-
ne 2-dimensionale EBIC-Karte tiber den Querschnitt bzw. die Bruchkante einer
Solarzelle aufgenommen, wie in Abb. 3.2a schematisch dargestellt.

Die hier verwendeten EBIC-Messungen wurden mit einem Zeiss Leo Gemini
1530 Rasterelektronenmikroskop mit Feldemissionskathode bei Elektronenenergi-
en zwischen 5 keV und 20 keV durchgefithrt. Alle hier gezeigten Messungen sind
mit einer Aperturgrofle von 30 um aufgenommen, was einem gemessenen Strahl-
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strom des Elektronenstrahls von etwa 150 pA entspricht. Der elektronenstrahlin-
duzierte Kurzschlussstrom der Solarzelle wurde mittels eines Keithley K428 Trans-
impedanzverstarkers in eine Spannung zwischen 0V und 1V gewandelt, mit einer
Genauigkeit von 8-bit digitalisiert und in Abhéngigkeit der Position des Elektro-
nenstrahls aufgenommen.

Durch die ortsaufgeloste Messung elektronenstrahlinduzierter Strome handelt
es sich bei EBIC um ein bildgebendes Verfahren, dessen Information direkt mit der
Morphologie des untersuchten Querschnitts korreliert. Simultan zur EBIC-Aufnah-
me wird daher zusétzlich die Elektronenriickstreuung, die ein plastisches Abbild
der Morphologie wiedergibt, mit dem im Mikroskop vorhandenen Inlens-Detek-
tor! aufgenommen. Eine aufgenommene EBIC-Karte lisst sich daher als farbliche
Uberlagerung iiber dem monochromen Morphologieabbild des Riickstreudetektors
darstellen, vgl. Abb. 3.2b.

3.2.1 Analytische Beschreibung elektronenstrahlinduzierter Strome

Quantitative Informationen iiber die elektronischen Eigenschaften des Absorber-
materials lassen sich aus einer EBIC-Karte extrahieren, indem EBIC-Linienprofile
betrachtet werden, die senkrecht zum Heterotibergang aufgenommen sind. Im Fol-
genden wird die dort enthaltene quantitative Information mit Hilfe einer analyti-
schen Beschreibung eines solchen EBIC-Profils zuganglich gemacht.

Der gemessene elektronenstrahlinduzierte Strom Igprc(u) an der Strahlpositi-
on u ergibt sich aus dem 3-dimensionalen Integral iiber das gesamte Bauelement
d3x, wobei jeder infinitesimale Anteil durch eine Multiplikation der an diesem
Ort lokal generierten freien Ladungstriagerdichte §(Z) mit der lokalen Ladungstré-
gersammlungswahrscheinlichkeit f.(Z) gegeben ist. Unter Annahme einer latera-
len Homogenitéit der Probe, d.h. der Homogenitéit parallel zum Heterotibergang
entlang der y-z-Ebene, ist die Sammlungsfunktion nur noch vom Abstand zum
Heteroiibergang abhéngig f.(Z) ~ f.(z). Durch Integration der lokalen Genera-
tionsdichte g parallel zum Heteroiibergang reduziert sich obiges Integral zu einer
eindimensionalen Faltung der Sammlungsfunktion f.(z) mit dem lateralen Gene-
rationsprofil g(z,u) entlang der z-Richtung senkrecht zur CZTS/CdS-Grenzflache
[217]:

Ispic(u) = [ g(eu)- fu(x)da, (3.1)
wobei u die Position des priméaren Elektronenstrahls senkrecht zum Heteroiiber-
gang angibt.

'Ein Inlens-Detektor ist ein ringférmig um die Austrittséffnung des Primirstrahls angeord-
neter Sekundérelektronendetektor.
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3.2.1.1 Laterales Generationsprofil

Das hier verwendete laterale Generationsprofil lasst sich naherungsweise mit Hilfe
eines empirischen normierten Verteilungsprofils 3 (Jz — u|) beschreiben, das auf
Shea et al. zuriickgeht [218, 219]. Dieses Verteilungsprofil ist fiir beliebige Energien
des priméaren Elektronenstrahls in Einheiten der Penetrationstiefe der Elektronen
in Materie, der sog. Grin’schen Eindringtiefe R, konstant. Die Penetrationstiefe
der Elektronen in Materie ist abhédngig von der Dichte des Materials p sowie der
Primaérenergie der Elektronen Ej, und geht auf Grin et al. zuriick [220]:

~ 0,043pum-g-cem™? ( E, )1’75

fe P keV

(3.2)

Das empirische Verteilungsprofil g ist damit nach Rechid et al. gegeben durch
[218]:

. _3. —10,3c+29,7<2—56,94;3+44,8§4—13,5<57 it ¢ = |u—x| 3.3
B(ju—al) =3-¢ mit ¢ = (33)

Das laterale Generationsprofil g setzt sich nun aus dem normierten Verteilungs-
profil  und einer Amplitude zusammen, die durch die integrale Generationsrate
A bestimmt ist [215]:

A
ora) = 2Bl (3.4)
G
o BLO-A)
mltA = W’ (35)

wobei I, den Priméarstrahlstrom, A den Elektronenriickstreukoeffizienten des Mate-
rials und FE,, die mittlere benotigte Energie zur Generation eines Elektron-Loch-
Paares angeben. FE,;, ist im Wesentlichen linear von der Bandliicke E, des un-
tersuchten Materials abhéngig und wurde von Klein et al. empirisch zu E., =~
2,8-E,41,0 eV bestimmt [221]. Der Elektronenriickstreukoeffizient ist ebenfalls ma-
terialabhéngig und fiir CZTS bisher nicht bekannt. Leamy et al. verwenden fiir Sili-
zium einen experimentell bestimmten Riickstreukoeffizienten von Ag; = 0,08, wéah-
rend in dieser Arbeit, wie zuvor auch von M. Nichterwitz fir CIGSe, Aczrs = 0,2
verwendet wird [222].

Derart berechnete laterale Generationsprofile g fiir verschiedene Energien des
Elektronenstrahls Fj, und Einstrahlung am Ort des Heterotiberganges (u = 0) sind
in Abb. 3.3% dargestellt.

2Die vorhandene CdS-Pufferschicht wurde zur Berechnung des Energiebandschemas beriick-
sichtigt, jedoch aufgrund ihres verschwindenden Effektes fiir die Generationsfunktion g sowie die
Sammlungsfunktion f. bei deren Berechnung vernachldssigt.
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3.2.1.2 Ladungstragersammlung

Die Ladungstragersammlung einer Diinnschichtsolarzelle lasst sich unter einigen
Annahmen ndherungsweise analytisch beschreiben. In Abb. 3.3a ist ein typisches
Energiebandschema einer CZTS-Solarzelle dargestellt, das mittels der numerischen
Simulationssoftware SCAPS auf Basis von typischen Parametern erstellt wurde.
Eine solche Bauelementstruktur weist eine ausgedehnte Raumladungszone der Wei-
te wscpr auf, die sich fast ausschlieflich in Richtung des Absorbers ausbildet. Die
gezeigte Heterostruktur kommt somit einem einseitigen, abrupten pn-Ubergang
nahe.

Aufgrund einer feldassistierten Ladungstrigersammlung innerhalb der Raum-
ladungszone wird fiir die Sammlungswahrscheinlichkeit von dort generierten La-
dungstrigerpaaren eine vollstandige Sammlung angenommen, also f.(xz) = 1 fir
0 <z <xscr-
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Fiir die feldfreien Bereiche innerhalb der Fensterschicht sowie des Absorbers ist
die Sammlungsfunktion f. als Losung der Diffusionsgleichung im feldfreien Bereich
eines Halbleiters gegeben [41]:

fe(z)

m

D, V2 f.(x) —

=0, (3.6)

wobei D,,, und 7, den Diffusionskoeflizienten sowie die Lebensdauer der Minori-
tatsladungstriager angeben.

Zu beachten ist, dass durch obige Vereinfachung des Problems zu einem ein-
dimensionalen Problem die hier eingesetzte Ladungstriagerlebensdauer 7, streng
genommen nicht die Volumenlebensdauer des Materials angibt: Durch die spéter
betrachtete, nicht-verschwindende Rekombinationsgeschwindigkeit an der Quer-
schnittsfliche bzw. Bruchkante der Probe, handelt es sich um ein 2-dimensionales
Problem. Eine Behandlung als 1-dimensionales Problem kann die Situation zwar
korrekt beschreiben, jedoch fithrt dies dazu, dass die verwendeten Werte der Le-
bensdauer 7, ¢ bzw. der Diffusionslange Ly, e = /DmTmer Effektivwerte sind,
die sich aus den tatsdchlichen Volumenwerten zusammen mit der Oberflachenre-
kombinationsgeschwindigkeit S5y bestimmen.

Eine Losung von Gleichung 3.6 muss gleichzeitig mehrere Randbedingungen
erfillen: 1) f.(xscr) = 1 fir die Grenzen der Raumladungszone; 2) an den vor-
handenen Metall-Halbleiterkontakten x¢ muss fiir die dortige Grenzflichenrekom-
binationsgeschwindigkeit S¢ gelten: — Dy, f.(zc) = Scfe(zc). Eine Losung von
Gleichung 3.6 ergibt sich nach Nichterwitz et al. fiir den feldfreien Bereich mit
223):

1 :cfxc) _ Sc o (xfasc)
Lo COSh ( Les Dm, Slnh Lest

1 TC—TSCR Sc To—TSCR )
cosh ( ) sinh ( )
Leff Leff + Dm Leff

Zu beachten ist hierbei, dass die Randbedingung der Grenzflachenrekombina-
tionsgeschwindigkeit an den Metall-Halbleiter-Kontakten nur einen signifikanten
Einfluss auf die Form der Sammlungsfunktion hat, falls diese noch in der Néhe
der Kontakte einen signifikanten Beitrag zum Gesamtstrom leistet. Andernfalls
muss diese Randbedingung nicht berticksichtigt werden und es ergibt sich fiir f.
als Losung von Gleichung 3.6 ein einfacher exponentieller Zusammenhang wie im
Falle eines unendlich ausgedehnten Halbleiters:

(@ asorae) = (3.7)

_XTTSCR

fcff(x,.TSCR) =€ Lefr (38)

Insgesamt bestimmt sich somit die analytische Beschreibung der Ladungstra-
gersammlung f. zu:

fcff(_xvov_mfc) fir ;. <2 <0,
fc(x) - 1 fur 0 S xXr S TSCR, (39)
fcff(xa'rSCRuxbc) fir Tscr < T < Tpe,

wobei x = 0 an der Stelle des abrupten Heteroiiberganges ist und zs. bzw. x;.
die Position des Front- bzw. Riickkontaktes angeben. Eine derart berechnete La-
dungstragersammlung ist in Abb. 3.3c fiir eine typische CZTS-Schicht dargestellt.
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3.2.2 Ladungstragertransport in CZTS

Der Ladungstragertransport wird mittels der Erstellung von Querschnittsaufnah-
men elektronenstrahlinduzierter Strome fiir Elektronenstrahlenergien von 5 keV
bis 20 keV anhand aller in Abschnitt 3.1 aufgefithrter Proben untersucht. EBIC-
Aufnahmen der Bruchkanten bzw. Querschnitte der verschiedenen CZTS-Solarzel-
len sind beispielhaft fiir eine Elektronenenergie von 15 keV in Abb. 3.4a dargestellt.

Es ist dabei deutlich zu erkennen, dass alle drei untersuchten Proben ver-
schiedener Elementzusammensetzung signifikant unterschiedliche Ladungstréger-
transporteigenschaften aufweisen: Die Sammlungsweite erstreckt sich im Fall des
Cu-armen CZTS iiber nahezu die Halfte der Absorberdicke. Fiir den Betrieb des
Bauelements als Solarzelle bedeutet dies, dass Ladungstriger, die durch Absorp-
tion von Photonen innerhalb der ersten Halfte des Absorbermaterials generiert
werden, zum Kurzschlussstrom der Solarzelle beitragen. CZTS-Absorber, die sto-
chiometrisch in Kupfer sind, zeigen eine deutlich schmalere Sammlungsweite mit
einem flachen Abfall der Sammlungseffizienz in Richtung des Riickkontaktes. Im
Fall des Cu-reichen Absorbers zeigt sich ein EBIC-Signal ausschlieflich in einem
sehr schmalen Bereich um den Heterokontakt herum.

Zur quantitativen Bestimmung der Weite der Raumladungszone sowie der effek-
tiven Diffusionslange der Elektronen werden zunéchst aus der zweidimensionalen
EBIC-Querschnittaufnahme Linienprofile des elektronenstrahlinduzierten Stroms
in Normalenrichtung zur Heterokontaktebene extrahiert. Fiir die spatere Bestim-
mung quantitativer Gréflen ist darauf zu achten, dass hierzu Positionen ausgewéhlt
werden, an denen die Position der CdS/CZTS-Grenzflache eindeutig zu identifizie-
ren ist und eine moglichst horizontale Orientierung aufweist. Des Weiteren ist es
wichtig, dass die Bruchkante an der entsprechenden Stelle keinen Vorsprung auf-
weist. Zusatzlich ist die vollstandige elektrische Kontaktierung des vermessenen
Korns von Bedeutung: Es sollte weder vom Riickkontakt noch vom Frontkontakt
abgelost sein. Bei lateral stark inhomogenen Diinnschichten wird ein fiir die Probe
typischer Bereich zur Extraktion ausgewahlt. Um eine repriasentative Aussage zu
den elektronischen Eigenschaften der jeweiligen Probe machen zu kénnen, wurden
analog zu den in Abb. 3.4a gezeigten Aufnahmen vier weitere Bereiche jeder Probe
entlang des Querschnitts aufgenommen. Diese Bereiche wurden fiir alle gemessenen
Beschleunigungsspannungen identisch gewéhlt. Innerhalb jedes solchen Bereiches
werden Linienprofile an mindestens 4 Stellen, die fiir die jeweilige Probe typisch
erscheinen, extrahiert.

Zur Extraktion der Linienprofile sowie zur quantitativen Bestimmung der elek-
tronischen Parameter, wurde eine Software EBIC-View mit komfortabler Benut-
zeroberflache auf Basis der Programmiersprache Microsoft C'# in Microsoft Visual
Studio entwickelt.

Ein reprisentatives, extrahiertes Linienprofil jeder der drei Proben fiir eine
Elektronenenergie von 15 keV ist in Abb. 3.4b exemplarisch dargestellt.

Um nun die charakteristischen Gréflen der Bauelemente wie die Raumladungs-
zonenweite sowie die effektive Diffusionslénge von Elektronen in der CZTS-Ab-
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Abbildung 3.4: a) Rasterelektronenmikroskopieaufnahmen von CZTS-Solarzellen verschiedener Ele-
mentzusammensetzung im Querschnitt (monochrom) zusammen mit dem bei einer Primarenergie
von E, = 15keV aufgenommenen Signal des elektronenstrahlinduzierten Stroms (EBIC) als rote
Uberlagerung. b) Senkrecht zum Heteroiibergang extrahierte Linienprofile des elektronenstrahlindu-
zierten Stromes aus a) zusammen mit einem Fit nach Gleichung 3.1 unter Bestimmung der Weite der
Raumladungszone wscr sowie der effektiven Diffusionslange L von Elektronen in CZTS.

sorberschicht quantitativ zu bestimmen, gibt es mehrere Mdoglichkeiten. Da nach
Gleichung 3.1 das gemessene EBIC-Linienprofil durch eine Faltung des lateralen
Generationsprofils ¢ mit der Sammlungsfunktion der Minoritatsladungstrager f.
gegeben ist, kann man beispielsweise mittels Entfaltung anhand des angenomme-
nen Faltungskerns des Generationsprofils die zu Grunde liegende Sammlungsfunk-
tion rekonstruieren [218]. Eine solche Entfaltung kann jedoch aufgrund der erfor-
derlichen Datenqualitat erhebliche Schwierigkeiten mit sich bringen, daher sollen
an dieser Stelle analog zu Nichterwitz et al. die quantitativen Parameter durch
einen Fit der Faltung einer analytischen Sammlungsfunktion (nach Gleichung 3.9)
mit der empirischen Generationsfunktion aus Gleichung 3.4 an die gemessenen
EBIC-Linienprofile bestimmt werden [222, 223].

Hierzu ist ein Levenberg-Marquardt-Fitalgorithmus in die dazu entwickelte Soft-
ware EBIC-View implementiert, der die Parameter der Sammlungsfunktion nach
dem Prinzip der Minimierung der mittleren quadratischen Abweichung des Fits
vom gemessenen Linienprofil anpasst. Variierte Parameter zur Bestimmung der
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Sammlungsfunktion f, sind dabei die Weite der Raumladungszone wgcgr, die ef-
fektiven Diffusionsléngen der Minoritdtsladungstrager in Absorber und Fenster
Left abs bzw. Leg win sowie die front- und riickseitigen Grenzflachenrekombinations-
geschwindigkeiten zusammen mit den jeweiligen Diffusionskoeffizienten der Mino-
ritdten s[') bzw. ﬁ, vgl. Gleichung 3.7. Die Amplitude des EBIC-Signals Iggic
kann pr1n21plell — aufgrund der absoluten Natur des verwendeten Generationspro-
fils — ebenfalls beschrieben werden. Weil jedoch einige Parameter, wie beispiels-
weise die Riickstreukoeffizienten primérer und sekundéarer Elektronen sowie deren
morphologische Abhéngigkeit, nicht genau bekannt sind, wird ein empirischer Am-
plitudenfaktor fiir den Fit eingesetzt und mitvariiert.

Die EBIC-Linienprofile aller untersuchten CZTS-Proben zeigen eine verschwin-
dende Ladungstragersammlung in der Néhe des Riickkontaktes. Daher hat die
Riickkontaktrekombinationsgeschwindigkeit S, keinen Einfluss auf die Ladungs-

tragersammlung und es geniigt eine einfache Exponentialfunktion zu deren Be-
schreibung im feldfreien Bereich des CZTS-Absorbers, vgl. Gleichung 3.8. Die
Sammlungsfunktion ist somit lediglich abhangig von wgscr, Lef abs, Leffwin, Di:
und der Amplitudenanpassung, wobei alle Parameter simultan durch einen Fit an
die gemessenen Daten bestimmt werden kénnen. Um Sy, zu berechnen, wird dabei
ein Locherdiffusionskoeffizient in der Fensterschicht von IC”; angenomimen.

Die einzigen Parameter, die dabei die elektronischen Eigenschaften von CZTS
charakterisieren bzw. die fiir den Ladungstragertransport innerhalb des CZTS-Ab-
sorbers verantwortlich sind, sind die Raumladungszonenweite sowie die effektive
Diffusionsldnge von Elektronen. Die Fits zu den gemessenen Proben und deren be-
stimmte Parameter sind in Abb. 3.4b ebenfalls exemplarisch fiir je ein extrahiertes
Linienprofil dargestellt.

Zu beachten ist, dass die Bestimmung der Raumladungszonenweite signifikant
von der korrekten Positionierung der CZTS/CdS-Grenzflache — also des Nullpunk-
tes der Skala (x = 0) — abhéngig ist, die teilweise aufgrund von Oberflachenrauheit
sowie des Verlaufs der Bruchkante nur unsicher erkannt werden kann. Der Fehler,
der dabei fir die Raumladungszonenweite entsteht, ist direkt durch diese Un-
sicherheit gegeben. Die Bestimmung der effektiven Elektronendiffusionslange im
Absorber ist dabei jedoch weitgehend unabhéngig von der Wahl des Ursprungs.

3.2.2.1 Primdrenergieabhangigkeit

Die Form der EBIC-Linienprofile ist signifikant abhéngig von der Energie des Elek-
tronenstrahls und ist in Abb. 3.5 fiir eine bestimmte Extraktionsposition der Cu-
armen Probe und eine Energievariation zwischen 5 kel und 20 kel dargestellt.
Neben der erwarteten Verbreiterung des gemessenen Profils durch die Energie-
abhéngigkeit der lateralen Generationsfunktion (vgl. Gleichung 3.4) erfahrt auch
die Sammlungsfunktion eine Verdnderung in Abhéngigkeit der Elektronenenergie.
Wiéhrend die mittels eines Fits, wie oben beschrieben, bestimmte Weite der Raum-
ladungszone innerhalb ihrer Fehlergrenzen fiir alle Energien des Elektronenstrahls
konstant ist, variiert die effektive Diffusionslénge der Elektronen systematisch: Mit
zunehmender Elektronenenergie vergroflert sich die bestimmte effektive Diffusions-
lange. Dieser Effekt lasst sich durch die signifikante Abhéangigkeit der Eindring-
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tiefe der anregenden Elektronen von ihrer Energie unter Beriicksichtigung einer
nicht-verschwindenden Oberflichenrekombination an der Querschnittsfliche bzw.
Bruchkante erklaren und wird von Nichterwitz et al., sowie von Donolato detailliert
beschrieben [224, 225].

Wie in Abschnitt 3.2.1 erlautert, setzt sich die gemessene effektive Diffusi-
onslange aus der tatséchlichen Diffusionslange und der Querschnittsflichenrekom-
bination zusammen. Werden nun, wie bei hoheren Strahlenergien der Fall, die
Ladungstriager in grofferem Abstand von der Querschnittsoberfliche im Volumen
generiert, so spielt die Oberflichenrekombination eine immer kleinere Rolle.

Die Abhéngigkeit der bestimmten effektiven Diffusionslénge der untersuchten
CZTS-Bauelemente von der Energie des anregenden Elektronenstrahls ist eben-
falls in Abb. 3.5 dargestellt und zeigt das erwartete mit der Energie monoton
ansteigende Verhalten. Die eingezeichneten Unsicherheiten beziehen sich auf die
Standardabweichung der an verschiedenen Positionen auf der Querschnittsflache
extrahierten Linienprofile bzw. deren Bestimmung von L.
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Abbildung 3.5: (links) Extrahierte und normierte EBIC-Linienprofile (o) einer Position der Quer-
schnittsaufnahme der Cu-armen Probe fiir verschiedene Beschleunigungsenergien des Primérstrahls
zusammen mit den jeweiligen Fits (Linien) nach Gleichung 3.1. (rechts) Variation der mittels individu-
ellen Fits bestimmten effektiven Diffusionslange von Elektronen in CZTS unterschiedlicher Elementzu-
sammensetzung L.g Uber der Elektronenenergie des Primarstrahls. Fiir jede Probe ist die tatsachliche
Diffusionslange von Elektronen Lczts anhand eines Fits der Elektronenenergieabhangigkeit von L
nach Gleichung 3.11 bestimmt.
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3.2.2.2 Bestimmung der tatsdchlichen Diffusionslange

Prinzipiell entspricht die tatsachliche Diffusionslinge von Elektronen der gemes-
senen effektiven Diffusionslénge bei Messung mit hohen Elektronenstrahlenergien
nahezu direkt, sofern die Generationstiefe signifikant tiefer im Volumen und somit
deutlich weiter entfernt von der Querschnittsoberflache liegt, als die Diffusionslan-
ge. Da jedoch auch das laterale Generationsprofil eine signifikante Verbreiterung
bei hohen Strahlenergien erfahrt, ist eine derartige direkte Bestimmung nahezu un-
moglich. Daher soll hier die Bestimmung der tatsdchlichen Diffusionsldnge anhand
einer analytischen Beschreibung der Strahlenergieabhéngigkeit erfolgen [224].

Das normierte tiefenabhéngige Generationsprofil g,(z) in Abhéngigkeit der
Elektronenenergie wurde von Everhart et al. mit Hilfe der Grin’schen Eindring-
tiefe R (Gleichung 3.2) ausgedriickt und empirisch bestimmt zu [226]:

B(2Ey) = Lo, ~ 1 (0646212 — 1245 15602 3.10
g:fc(za b)_Agw(Za b)NRG<7+7 Re ,Ré+’ R%) ( )
mit Rg = Rg(Ey). Nimmt man nun einen feldfreien Bereich auch in Richtung der
Querschnittsoberfliche an, so bestimmt sich die gemessene effektive Diffusionslan-
ge Leg in Abhéngigkeit der Querschnittsflichenrekombinationsgeschwindigkeit S,y

sowie der tatsdchlichen Diffusionslange der Elektronen L. zu [222, 224]:

1
2

SSfLe 7~ _z
Leg(By) = L, (1= =242 [5 (2 B)e T d 3.11
i (Ep) ( P J Gz(z,Ep)e T z) ( )

mit sgp = %: . Zu beachten ist dabei, dass das Integral bei Verwendung der em-
pirischen Beschreibung der Tiefenabhéangigkeit des Generationsprofils aus Glei-
chung 3.10 nicht konvergiert, da § aufgrund der polynomiellen Représentation
nicht asymptotisch verschwindet. Das Polynom ist daher nur bis zu seiner ersten
Nullstelle z; eine gute Reprasentation von § und das vorhandene Integral sollte
somit nur bis z; ausgefithrt werden. Die erste Nullstelle von g lasst sich mit Hilfe
der Cardanischen Formeln berechnen zu:

24~ 0,0104 - B, (3.12)

Die zu messende effektive Diffusionsldnge ist somit analytisch als Funktion der
Strahlenergie ausgedriickt und erméglicht so die Bestimmung der tatsédchlichen
Diffusionsldnge von Elektronen im untersuchten Material anhand einer elektro-
nenenergieabhéngigen Messung von Leg. In Abb. 3.5 ist der Verlauf der bei ver-
schiedenen Strahlenergien gemessenen effektiven Diffusionsldngen der Elektronen
in Absorbern verschiedener Elementzusammensetzung mittels Gleichung 3.11 an-
gefittet. Fiir Querschnittsoberflachenrekombinationsgeschwindigkeiten S,y grofler
als 107% bei einer angenommenen Diffusionskonstante fiir Elektronen in CZTS

von D, =1 % und Diffusionslangen L. von mehr als einigen 10nm ist Glei-
chung 3.11 nicht mehr signifikant von dem exakten Wert von S,y abhangig. Daher
wird fir die gezeigten Fits bei allen Proben S,; auf einen Maximalwert von 107%
beschrankt.
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Wiéhrend der Verlauf der bestimmten effektiven Diffusionslédnge insbesondere
fiir Strahlenergien von 5 keV bis 15 keV gut durch Gleichung 3.11 beschrieben wird,
scheint das angenommene quadratwurzelartige Verhalten die gemessenen Werte fiir
20 keV nicht zufriedenstellend zu beschreiben. Eine Abweichung kénnte durch die
Verwendung des empirischen Tiefenprofils sowie des lateralen Generationsprofils,
die fiir leichtere Elemente um Z = 15 bestimmt wurden und deren exakte Form
fiir die in CZTS enthaltenen Elemente abweichen konnte, erklart werden. Zudem
wurde zur Herleitung von Gleichung 3.11 die Diffusionsgleichung eines feldfreien
Halbleiters verwendet, deren Annahme fiir diesen Fall aufgrund einer moglichen
Fixierung des Fermienergieniveaus an der Querschnittsoberfliche durch Oberfla-
chendefektzustinde (sog. Fermilevel-Pinning) zumindest fragwiirdig erscheint.

3.2.2.3 Zusammenfassung der quantitativ bestimmten Parameter

Zur Bestimmung der Raumladungszonenweite wgogr wurden extrahierte Linien-
profile von EBIC-Messungen an verschiedenen Positionen auf dem Querschnitt
einer Solarzelle bei verschiedenen Strahlenergien herangezogen. Die angegebenen
Werte beziehen sich auf den Mittelwert aller durch Fits individueller Linienprofi-
le verschiedener Positionen ermittelter Raumladungszonenweiten von Messungen
bei Strahlenergien Fj von 10 keV und 15 keV. Messungen bei 5 keV wurden auf-
grund ihrer Oberflichenempfindlichkeit nicht herangezogen, wahrend Messungen
bei einer Strahlenergie von 20 kel wegen einer grofleren Unsicherheit des empiri-
schen lateralen Generationsprofils sowie der erschwerten Festlegung der Position
des CdS/CZTS-Heterotibergangs nicht zur Bestimmung verwendet wurden. Auf-
grund von Oberflichenrauheit in Richtung der Tiefe der Probe, also normal zur
Querschnittfliche (z-Richtung), zusammen mit der erhohten Generationstiefe bei
hohen Strahlenergien ist die Position des CdS/CZTS-Heterotibergangs weiterhin
weniger gut definiert.

Eine Zusammenfassung der bestimmten Ladungstragertransporteigenschaften
und deren fundamentale Parameter der Raumladungszonenweite sowie der Elek-
tronendiffusionslange in CZTS ist in Abb. 3.6 fiir Proben verschiedener Element-
zusammensetzung dargestellt. Anhand der analytischen Beschreibung aus Glei-
chung 3.9 ist weiterhin die Sammlungswahrscheinlichkeit der Minoritatsladungs-
tréager in den entsprechenden CZTS-Solarzellen f,. rekonstruiert.

Die Cu-arme CZTS-Schicht weist eine akzeptabel grofie Raumladungszonen-
weite auf, die auf eine relativ geringe Ladungstriagerdichte hinweist. Im Fall der
Cu-reichen CZTS-Schicht sowie im Fall der stochiometrischen besitzt das Bauele-
ment lediglich eine sehr schmale Raumladungszonenweite von etwa 50nm. Dies
deutet auf eine extrem hohe Ladungstriagerkonzentration hin, die von einer hohen
Anzahl flacher Akzeptoren oder einer hohen Anzahl an Grenzflichendefekten an
der CdS/CZTS-Grenzflache stammen kann. Eine derart hohe Ladungstriagerkon-
zentration bzw. schmale Raumladungszone bedeutet, dass der Bereich der feldun-
terstiitzten Sammlung von Ladungstragern nur sehr begrenzt ist. Eine gleichzeitig
geringe Diffusionsléange, wie es fiir alle untersuchten Proben im Vergleich zu typi-
schen Diffusionsléngen in CIGSe von etwa 3 um der Fall ist, fithrt daher zu einem
signifikanten Stromverlust der Solarzelle im Betrieb [223]. Wahrend die gemesse-
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nen Diffusionslangen der Elektronen in CZTS fiir Cu-armes und stochiometrisches
CZTS vergleichbar hoch sind, ist die Diffusionslange im Fall der Cu-reichen Schicht
extrem kurz. Sie ergibt sich aus einer kurzen Lebensdauer angeregter Elektronen
T, in Cu-reichem Material, die auf eine grofle Anzahl tiefer Defekte hindeutet, wel-
che als Rekombinationszentren im Sinne der Shockley-Read-Hall-Rekombination
wirken.

Im Fall der Cu-reichen Proben ist, aufgrund der extrem geringen Diffusionslan-
ge, die Annahme zur Erstellung der Sammlungsfunktion, dass die Sammlungswahr-
scheinlichkeit innerhalb der Raumladungszone 100 % betragt, fragwiirdig. Wie erst
kiirzlich von Nichterwitz et al. anhand eines Vergleichs des analytischen Modells
mit numerischen Berechnungen gezeigt wurde, kann fir kurze Ladungstrigerle-
bensdauern die Rekombination innerhalb der Raumladungszone nicht vernachlas-
sigt werden [224]. Somit entstehen durch die Anwendung des analytischen Modells
zur Bestimmung der Raumladungszonenweite wgcg signifikante Unsicherheiten.

Des Weiteren basiert die zu Grunde gelegte Sammlungsfunktion aus Glei-
chung 3.9 auf der Annahme eines abrupten einseitig ausgeprigten pn-Ubergangs.
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Dies ist jedoch nur der Fall, falls die Ladungstragerdichte des n-seitigen Fensters
(CdS und ZnO) deutlich hoher ist, als die Ladungstriagerdichte im p-leitenden
CZTS. Im Falle von sehr geringen Raumladungszonenweiten ist dies offensichtlich
nicht der Fall, was zu weiteren Unsicherheiten in der Anwendung des einfachen Mo-
dells fithrt. Die Aussage iiber eine schmale Raumladungszonenweite ist allerdings
dennoch giiltig, auch wenn die hierdurch bestimmte absolute Breite der Raumla-
dungszone eine Unsicherheit von tiber 50 % aufweisen kann.

3.3 Bestimmung der Ladungstragerdichte mittels Kapazitats-
messungen

Vergleichend und komplementéar soll im Folgenden die Ladungstragerdichte sowie
die Raumladungszonenweite innerhalb der unterschiedlichen CZTS-Bauelemente
anhand von Kapazitatsmessungen bestimmt werden. Die Breite der Raumladungs-
zone eines Bauelements kann mittels der Kapazitit des pn-Ubergangs C; unter
Annahme eines einseitig ausgeprigten, abrupten pn-Ubergangs bestimmt werden
und ist durch folgenden Zusammenhang gegeben [41]:

eepA
c;’

WSCR — (313)

wobei A die Fliche des pn-Ubergangs und ee, die absolute elektrische Permittivi-
tat des Materials angeben. Die Permittivitat von CZTS wurde von Gunawan et
al. mittels Admittanz-Messungen auf etwa 7 ¢y bestimmt [227]. Dieser Wert wird
im weiteren Verlauf verwendet, gleichwohl zu bemerken ist, dass dieser von der
verwendeten Depositionsmethode abhangig sein kann und bislang nicht unabhén-
gig bestatigt werden konnte. Die anhand der Kapazitat bei einer Biasspannung
von Upias = 0V bestimmten Raumladungszonenweiten der unterschiedlichen Pro-
ben sind in Abb. 3.7 dargestellt. Obwohl es generell fragwiirdig erscheint, ob ein
solch einfacher Zusammenhang die komplexen Verhéltnisse des CdS/CZTS-Hetero-
iibergangs annihernd korrekt beschreiben kann, zeigt sich eine gute Ubereinstim-
mung der kapazitiv bestimmten Werte mit den geometrisch bestimmten Werten
der Raumladungszonenweiten auf Basis der EBIC-Messungen fiir den Fall von Cu-
reichen und stochiometrischen Absorbern. Auch fiir den Fall des Cu-armen CZTS
zeigt sich eine akzeptable Ubereinstimmung der komplementéren Messungen, zu-
mindest in ihrer Tendenz, beriicksichtigt man die relativ grofien Unsicherheiten
der beiden Messungen sowie die stark vereinfachenden getétigten Annahmen.
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Abbildung 3.7: Mittels spannungsabhéngigen Kapazitatsmessungen, engl. Capacitance-Voltage-Pro-
filing (C-V) und Drive Level Capacitance Profiling (DLCP), bei einer Frequenz von 1 kHz ermittelte
Ladungstragerkonzentrationsprofile in CZTS fiir verschiedene Elementzusammensetzungen. Zusatz-
lich ist die anhand der Kapazitat ermittelte Raumladungszonenweite wscg bei einer Potentialdifferenz
von 0 V' eingezeichnet.

Ladungstragerdichteprofil mittels DLCP und C-V

Durch Messung der Wechselspannungskapazitéit einer Solarzelle unter verschiede-
nen Gleichstrom-Biasspannungen lésst sich ein Tiefenprofil der Ladungstragerdich-
te innerhalb des Absorbermaterials bestimmen [69, 70]. Man unterscheidet dabei
die beiden Methoden des engl. Drive Level Capacitance Profiling (DLCP) und
Capacitance-Voltage-Profiling (C-V), die in Abschnitt 1.2.2 einfithrend behandelt
werden.

Im Zuge der DLCP- bzw. C-V-Messungen wird die Kapazitéit finaler Bauele-
mente einer Fliche von 0,5 cm? bei Raumtemperatur mit einer Vierpunktmessung
mit Hilfe einer Hewlett Packard HP4284A LCR-Messbriicke fir verschiedene Bias-
spannungen zwischen —1V und 40,5V bestimmt. Alle nicht dem Bauelement
zugeordneten, parasitaren Kapazitaten werden durch eine Kalibrierung der Mess-
briicke anhand von Kurzschluss- sowie Leerlaufreferenzmessungen bei der Messung
unterdriickt. Die Kapazitidt der Bauelemente wurde mit Oszillationsfrequenzen
von 100 Hz bis 1 MHz und effektiven Wechselspannungsamplituden von 20 mV bis
160 mV gemessen. Der Kontaktwiderstand zwischen zwei Messpunkten lag dabei
stets unter 1€). Um eine Beeinflussung der Messung durch potentielle metastabile
Effekte auszuschliefen, wurde die untersuchte Solarzelle zunéchst fiir 2 Stunden
im Dunklen relaxiert.

Bei C-V-Messungen wird die Kapazitidt des Bauelements durch wechselfre-
quente Storungen kleiner Amplitude in Abhéngigkeit einer angelegten DC-Bias-
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spannung gemessen. Dabei bestimmt die angelegte Gleichspannung die Weite der
Raumladungszone und somit die aktuelle Informationstiefe der Messung, wéahrend
die Verdnderung der Kapazitat zwischen zwei Messpunkten mit der Ladungstra-
gerdichte am Rande der Raumladungszone nach Gleichung 1.21 korreliert. Bei den
dabei gemessenen Ladungstriagern muss es sich nicht zwangsldaufig ausschlielich
um freie Ladungstrager handeln. Es kénnen auch tiefere Defekte oder Oberflachen-
bzw. Grenzflichendefekte zur gemessenen Kapazitiat beitragen, sofern deren La-
dungszustand der angelegten Wechselfrequenz folgen kann [70, 228]. Allerdings ist
nur im Falle des ausschliefllichen Beitrags freier Ladungstriager die Informations-
tiefe nach Gleichung 3.13 gegeben und kann bei signifikanten Beitrédgen tieferer
Defekte komplexerer Natur sein.

Die Ladungstragerdichteprofile, welche bei Oszillationsfrequenzen von 100 Hz,
1kHz und 10kHz gemessen wurden, zeigen keine signifikante Frequenzabhéngig-
keit, daher ist nur die 1 kHz-Messung in Abb. 3.7 dargestellt. Bei hoheren Frequen-
zen gemessene Ladungstragerdichteprofile sind signifikant verschieden, jedoch we-
nig aussagekraftig aufgrund eines deutlich verringerten Parallelwiderstandes, der
die korrekte Bestimmung der Kapazitéat fragwiirdig erscheinen lasst. Hinzu kommt,
dass die gemessenen Proben bereits einen signifikanten DC-Parallelwiderstand auf-
weisen.

Da die Bestimmung der Ladungstragerdichte anhand der Kapazitat lediglich
am geometrischen Rand der Raumladungszone stattfindet, ist der erreichbare In-
formationsbereich durch die Variation der Raumladungszonenweite unter Bias-
spannung gegeben. Fir Materialien mit hoher Ladungstragerdichte ist somit der
Informationsbereich entsprechend schmal und nahe des Heterotibergangs, wiahrend
er im Fall von Material niedriger Ladungstragerdichte mehrere hundert Nanome-
ter umfassen kann. Die gemessenen Ladungstragerdichteprofile der untersuchten
Proben sind in Abb. 3.7 dargestellt.

Im Falle des Cu-armen CZTS wird durch die Messung ein relative ausge-
dehnter Bereich von 20 nm bis 70 nm vom CdS/CZTS-Heterotibergang in Rich-
tung des Riickkontaktes adressiert und zeigt eine Ladungstragerdichte von etwa
8-10'% ¢m =3 Die Cu-reiche sowie die stochiometrische Probe weisen nur sehr schma-
le Raumladungszonen auf, daher konnen die Ladungstrégerdichten im Volumen des
CZTS mittels Kapazitatsmessungen nicht bestimmt werden. Die gemessenen La-
dungstragerdichten von 6 - 108 em ™ fiir die Cu-reiche Probe sowie 1 - 101 ¢m ™3
fiir die stochiometrische Probe sind daher eher als Grenzflicheneigenschaften der
CdS/CZTS-Grenzflache anzusehen. Zu beachten ist hierbei, dass die Informations-
tiefe 2 auf Basis eines einseitig ausgeprigten pn-Ubergangs berechnet ist. Aufgrund
der hohen gemessenen Ladungstragerdichten ist diese Annahme offensichtlich nicht
erfiillt und somit die absolute Informationstiefe der Messung zweifelhaft. Es lasst
sich daher nicht direkt unterscheiden, ob es sich bei der gemessenen Ladungstra-
gerdichte um eine Volumeneigenschaft des CZTS oder um eine Grenzflachenei-
genschaft handelt. Heath et al. haben gezeigt, dass durch eine Kombination von
DLCP- und C-V-Messungen gewisse potentielle Unterschiede von Volumen- und
Grenzflacheneigenschaften aufgedeckt werden konnen, jedoch zeigen die DLCP-
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Messungen in diesem Fall ein dhnliches Verhalten, vgl. Abb. 3.7 [70]. Weiterhin
reicht auch hier die Variation der Biasspannung aufgrund der hohen Ladungstra-
gerdichten nicht aus, um direkt die CdS/CZTS-Grenzfliche zu untersuchen.

3.4 Zusammenfassung der Ergebnisse

Durch die Verkniipfung struktureller Untersuchungen des Absorbermaterials mit-
tels Rontgenfluoreszenzanalyse und Rontgenabsorptionsspektroskopie mit der Mes-
sung elektronischer Eigenschaften durch EBIC- sowie Kapazitdtsmessungen konn-
ten erstmalig Struktur-Funktions-Korrelationen unabhéngig von der Bildung von
Fremdphasen untersucht werden. Die untersuchte Probenserie besteht dabei aus
CZTS unterschiedlicher Elementzusammensetzungen, einer Cu-armen Reihe und
zwei Reihen, deren CZTS-Phase stochiometrisch in Kupfer ist, wobei eine Cu-reich
und die andere gezielt stochiometrisch in Cu gewachsen ist.

Im Falle der Cu-armen CZTS-Phase wurde anhand von EBIC-Messungen ei-
ne Raumladungszonenweite im Bereich von 90 nm bis 320 nm festgestellt, wahrend
die Raumladungszonenweiten der Cu-armen sowie der stochiometrischen Probe ex-
trem schmal sind und lediglich 11 - 72 nm umfassen. Die unterschiedlichen Raum-
ladungszonenweiten lassen sich durch die mittels C-V- und DLCP-Messungen be-
stimmten Ladungstrigerdichten von 8 - 1016 ¢m ™ im Falle Cu-armen CZTS sowie
von 6-10-10'8 em =3 fiir stochiometrisches und Cu-reich gewachsenes CZTS begriin-
den: Nimmt man einen abrupten pn-Ubergang mit einseitiger Auspriagung an, so
ergibt sich fiir die Weite der Raumladungszone in Abhéngigkeit der Ladungstra-
gerdichte N folgender Zusammenhang [41]:

2 2ksT
WSCR = \IE (Vbi -2 >, (3.14)

e-N e

wobei V},; das eingebaute Potential (engl. built-in potential) des Heterotibergangs
bezeichnet. Die gemessenen Raumladungszonenweiten lassen sich gut innerhalb
ihrer Fehlergrenzen durch diesen Zusammenhang beschreiben, auch wenn dessen
Annahmen in Hinblick auf die extrem hohen Ladungstragerdichten der stochiome-
trischen und Cu-reichen Probe zweifelhaft erscheinen.

Die durch EBIC-Messungen bestimmten Diffusionsléngen fiir Elektronen in
CZTS unterschiedlicher Elementzusammensetzung, die direkt mit deren Lebens-
dauer verkniipft sind und somit ein Mafl fir die elektronische Materialqualitét
darstellen, zeigen dhnlich gute Eigenschaften fiir Cu-armes und stochiometrisches
CZTS: Fiir beide Proben wurden akzeptable Diffusionsléngen im Bereich von 236-
349nm gemessen, wihrend das Cu-reich gewachsene CZTS eine extrem geringe
Diffusionslange von lediglich 66 4+ 5 nm aufweist.

Zusammen aus Raumladungszonenweite und Diffusionslédnge ergibt sich nach
Gleichung 3.9 eine effektive Sammlungsweite, innerhalb dieser generierte Elektro-
nen-Loch-Paare zum Kurzschlussstrom der Solarzelle beitragen. Somit korrelieren
die bestimmten elektronischen Materialeigenschaften mit dem elektronischen Ver-
halten des finalen Bauelements.
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Abbildung 3.8: Strom-Spannungs-Kennlinien der untersuchten CZTS-Solarzellen unterschiedlicher
Elementzusammensetzungen unter Beleuchtung mit einem simulierten Sonnenspektrum (AM1,5) im
Vergleich mit der Kennlinie der aktuellen Rekordsolarzelle auf CZTS-Basis von Shin et al [28]. Die
aufgrund prinzipieller Uberlegungen maximal erreichbare Stromdichte bei AM1,5 ist ebenfalls einge-
zeichnet.

Korrelation mit Solarzellenparametern

Strom-Spannungs-Kennlinien der Solarzellen der untersuchten Materialien, die un-
ter Beleuchtung durch ein simuliertes Sonnenspektrum bei AM1,5 aufgenommen
wurden, sind in Abb. 3.8 dargestellt. Die daraus extrahierten relevanten Solarzel-
lenparameter sind in Tab. 3.2 fiir die untersuchten Proben zusammengefasst. Die
angegebenen spezifischen Parallel- sowie Serienwiderstande sind jeweils durch einen
Fit des Ein-Dioden-Modells (Gleichung 1.18) an die entsprechende Dunkelkennli-
nie extrahiert. Es lasst sich eine deutliche Korrelation des Kurzschlussstromes mit
den mittels EBIC bestimmen Sammlungseigenschaften der Solarzellen erkennen.
Wiéhrend die Ladungstragersammlung innerhalb der stochiometrischen Probe so-
wie der Cu-reichen Probe durch die geringe Raumladungszonenweite nur wenig

Probe i/ 24 Uoc/mV FF/% 7 Rp/k2cm?®  Rs/2cm?
Cu-arm 19,1 493 50,2 4,7 % 0,273 2,95
Cu-stoch. 11,5 494 381 2,2% 0,147 0,93
Cu-reich 7,5 470 37,6 1.3% 0,083 1,60

akt. Rekord 19,5 661 65,8 8,4 % k. A. 4,5

Tabelle 3.2: Aus den unter Beleuchtung bei AM1,5 gemessenen Strom-Spannungs-Kennlinien extra-
hierte relevante Solarzellenparameter der untersuchten Proben: Kurzschlussstromdichte i, Leerlauf-
spannung U, Fillfaktor FF, Wirkungsgrad 7, spez. Parallelwiderstand R, und Serienwiderstand Rs.
Zum Vergleich sind die Parameter der CZTS-Rekordsolarzelle von Shin et al. ebenfalls dargestellt
[28].
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feldunterstiitzt stattfindet und somit durch die Diffusionslange limitiert ist, tragen
im Falle des Cu-armen CZTS fast alle generierten Ladungstrager durch feldun-
terstiitzte Sammlung innerhalb der Raumladungszone zum Kurzschlussstrom bei.
Somit ist die erreichte Kurzschlussstromdichte der Cu-armen Solarzelle vergleich-
bar mit der Kurzschlussstromdichte der bislang besten CZTS-Solarzelle von Shin
et al. [28]. Rein auf Basis des Sonnenspektrums bei AM1,5 sowie einer Bandliicke
von CZTS von 1,5¢eV bei einer Quanteneffizienz von 100 % léasst sich eine maxi-
male Kurzschlussstromdichte von 33 % berechnen [48]. Beriicksichtigt man die
Verluste in Fenster und CdS-Puffer der Solarzelle, so ergibt sich eine maximal zu
erreichende Stromdichte von etwa 23 C’%. Die erreichte Stromdichte der Cu-armen
Probe liegt somit bereits nahe dem theoretisch maximal erreichbaren Wert.

Die Leerlaufspannung der untersuchten Solarzellen lasst sich nicht direkt un-
tereinander vergleichen, da durch teilweise schlechte Ladungstréagersammlung bzw.
Kurzschlussstromdichten die Kennlinien um die Photostromdifferenz gegeneinan-
der verschoben sind. Betrachtet man die hypothetische Leerlaufspannung, die sich
bei identischem Photostrom der Solarzellen ergeben wiirde, so ist eine deutliche
Abhéngigkeit von der Weite der Raumladungszone bzw. der Ladungstragerdich-
te zu erkennen. Diese Korrelation ist durch eine hohere Aufspaltung der Quasi-
fermienergieniveaus im Falle von hoheren Ladungstriagerdichten zu erklaren, vgl.
Abschnitt 1.3.2. Um sowohl hohe Leerlaufspannungen als auch hohe Kurzschluss-
stromdichten zu erreichen, ware also ein Material mit hoher Ladungstriagerkonzen-
tration bei gleichzeitig breiter Ladungstragersammlung, dass sich somit nur iiber
eine grofle Diffusionslange realisieren lasst, wiinschenswert.

Im Vergleich zur bislang besten CZTS-Solarzelle, lasst sich allerdings auch bei
den hypothetischen Leerlaufspannungen ein deutliches Defizit erkennen, das im
Wesentlichen auch fiir die Wirkungsgraddifferenz verantwortlich ist. Dabei ist dar-
auf hinzuweisen, dass auch die bislang beste CZTS-Solarzelle ein erhebliches Leer-
laufspannungsdefizit aufweist, dessen Ursache zwar kontrovers in der Literatur
diskutiert wird, jedoch bislang nicht genau bekannt ist [30, 31, 125, 229-232]. Des
Weiteren ist der Parallelwiderstand der untersuchten Solarzellen vergleichsweise
gering, nimmt somit Einfluss auf die Leerlaufspannung und kann den geringen
Fullfaktor erkléren.

Korrelation mit intrinsischen Defekten

Die bestimmten elektronischen Eigenschaften korrelieren, wie oben untersucht, mit
der Elementzusammensetzung der CZTS-Phase und den chemischen Potentialen
wahrend der Absorberdeposition. Dabei gehen alle Korrelationen auf die Bildung
intrinsischer und ggf. extrinsischer Defekte zuriick. Die Ladungstragerdichte be-
stimmt sich dabei durch die Anzahl flacher Akzeptorzustinde innerhalb der Band-
liicke, die durch thermische Emission bei Raumtemperatur dem Valenzband ein
Loch zur Verfiigung stellen konnen.

Betrachtet man die ab-initio berechneten Ubergangsenergien intrinsischer De-
fekte, wie in Abb. 1.9 dargestellt, kommen dafiir V-, Cuz,- und evt. Vyz,- bzw.
Zngy-Defekte in Frage [25]. Die Nettodichte freier Ladungstrager hangt in einem
stark kompensierten Halbleiter, wie es fiir CZTS der Fall ist, jedoch nicht nur von



Zusammenfassung der Ergebnisse | 3.4

der Akzeptorendichte, sondern auch von der Kompensation, also der Dichte fla-
cher Donatorniveaus ab. Als mogliche Kompensatoren bieten sich Zncy-, Sncy-
und Snyz,-Defekte an, um Zwischengitterplatzdefekte zunachst nicht zu betrach-
ten. Chen et al. schlagen aufgrund berechneter Bildungsenthalpien intrinsischer
Defekte den C'ug,-Defekt als hauptsachlich verantwortlichen Defekt fiir die freien
Ladungstréager in CZTS vor. Zusammen mit Zn¢, kann dieser einen Defektkom-
plex bilden, der folglich zur Kompensation fithrt. Wie oben beschrieben finden sich
in Cu-reichem sowie stochiometrischem CZTS extrem hohe Ladungstragerdichten,
hingegen in Cu-armem CZTS eine akzeptabel niedrige. Dies lasst sich beispielswei-
se durch eine geringere Kompensation im Falle Cu-reichen CZTS durch geringere
Bildung von donatorartigen Zng,-Defekten erklaren. Es muss jedoch beachtet wer-
den, dass die gemessene Ladungstriagerdichte nicht zwangslédufig ausschliellich die
Dichte an freien Ladungstriagern wiedergibt. Denkbar wére somit auch, dass die ge-
messenen hohen Ladungstréagerdichten von tieferen grenzflichennahen Zusténden
wie dem Cug,-Defekt herriihren.

Die gemessene extrem kurze Diffusionsléange im Falle des Cu-reich gewachsenen
CZTS lasst sich iiber eine entsprechend kurze Ladungstragerlebensdauer mit dem
Vorhandensein tiefer Defektzustinde korrelieren, die als Rekombinationszentren
der Shockley-Read-Hall-Rekombination agieren. Aufgrund seiner berechneten Bil-
dungsenthalpie sowie der tief in der Bandliicke liegenden Ubergangsenergieniveaus
lasst sich daher die gemessene kurze Ladungstriagerlebensdauer im Falle des Cu-
reich gewachsenen CZTS mit dem Auftreten von Cug,-Defekten in Verbindung
bringen.

Die gemessenen elektronischen Eigenschaften der Proben unterschiedlicher Ele-
mentzusammensetzung lassen somit Mutmaflungen iiber die Entstehung intrinsi-
scher Defekte zu: Die akzeptabel geringe Ladungstragerdichte in Cu-armem CZTS
wird durch Vg,-Defekte sowie mittels Zng, kompensierte Cuy,-Defekte hervor-
gerufen. Im Falle stochiometrischen CZTS ist aufgrund der Messungen bislang
unklar, ob es sich um eine grofie Anzahl tieferer Grenzflichendefekte oder eine
grofle Anzahl freier Ladungstriager handelt. Sollte die gemessene hohe Kapazitéit
durch Grenzflichendefekte dominiert sein, liee sich interpretieren, dass diese auf
Bildung von C'ug,-Defekten zuriickzufiihren ist. Durch die hohe nominelle Deposi-
tionstemperatur von 550 °C' und die damit verbundene und in Kapitel 4 detailliert
untersuchte Oberflichendekomposition unter Zinnverlust, liefle sich die Bildung
von Cug,-Defekten an der Oberfliche des Absorbers erkliaren. Auf dieser Basis
liele sich das unterschiedliche Verhalten der unterschiedlichen Proben wie folgt
beschreiben: Wéhrend im Falle der Cu-armen Probe an der Oberfliche entstehen-
de Cug,-Defekte bzw. Zinnarmut oder Kupferreichtum durch Diffusionsaustausch
mit dem Cu-armen Volumen der Schicht ausgeglichen werden konnen, wére ein
solcher Ausgleich fiir stochiometrisches Material nicht moglich. Somit wiirden sich
an der Oberfliche — nicht aber im Volumen — hohe Konzentrationen an tiefen
Cugy,-Defekten ausbilden. Im Falle von Cu-reicher Deposition von CZTS konnen
diese Defekte aufgrund der Zinnarmut auch innerhalb des Volumens auftreten und
bedingen dadurch die gemessene kurze Diffusionslénge bzw. Ladungstriagerlebens-

83



Kapitel 3 | Stochiometrieabhangigkeit elektronischer Eigenschaften von CZTS

84

dauer. Bei solch einer Interpretation handelt es sich jedoch lediglich um Vermu-
tungen anhand von Indizien, die durch weitere Messungen und den Aufbau von
Struktur-Funktions-Korrelationen untersucht und prézisiert werden miissen.

Zusammenfassend lésst sich festhalten, dass die elektronischen Eigenschaften,
wie die Ladungstriagerdichte und Diffusionslange, signifikant mit der Elementzu-
sammensetzung korrelieren: Fiir Absorber hoher elektronischer Qualitat, d.h. mit
hoher Ladungstragerlebensdauer bzw. -Diffusionslange sowie mafliger Ladungstra-
gerdichte ist es erforderlich, Kupferreichtum zu vermeiden. Eine maflige Ladungs-
tréagerdichte findet sich bei den untersuchten Proben nur im Cu-armen Bereich des
Phasendiagramms, wobei die Diffusionsldnge auch im Falle von Cu-stéchiometri-
schem CZTS akzeptabel grof3 ist. Fiir eine maflige Ladungstragerdichte ist somit
Cu-Armut und Zn-Reichtum erforderlich, wihrend zur Vermeidung der Bildung
tiefer Defekte lediglich Cu-Reichtum vermieden werden muss. Die untersuchten
Korrelationen zeigen weiterhin deutlich, dass die elektronischen Eigenschaften der
CZTS-Phase mit dem Cu/Sn-Verhéltnis der Gesamtprobe und nicht mit dem héu-
fig angegebenen Cu/(Zn-+Sn)-Verhaltnis korrelieren. Auf Basis dieser Erkenntnis-
se konnen Depositionsprozesse nun dahingehend optimiert werden, resultierendes
CZTS mit guten elektronischen Eigenschaften hervorzubringen, vgl. Kapitel 5.

In diesem Kapitel wurden elektronische Eigenschaften lediglich mit der Ele-
mentzusammensetzung von CZTS korreliert. Die Eigenschaften eines finalen Bau-
elements konnen jedoch auch durch Fremdphasensegregationen direkt beeinflusst
werden, die im folgenden Kapitel detailliert untersucht werden.



Tiefenprofilierung von
Fremdphasensegregationen in CZTS-
Diinnschichten

Wie in Kapitel 2 demonstriert, ist eine Segregation von Fremdphasen fiir von der
Stochiometrie abweichendes kupfer- oder zinkreiches CZTS unumgénglich. Durch
die Ausscheidung von Fremdphasen ist die Elementzusammensetzung der CZTS-
Phase nicht gleich der integralen Elementzusammensetzung der Schicht. Die Ab-
héngigkeit der elektronischen Eigenschaften und insbesondere des Ladungstréiger-
transportes in CZTS von der Elementzusammensetzung wurde in Kapitel 3 un-
tersucht, indem der integrale Fremdphasengehalt von der Zusammensetzung der
Probe subtrahiert wurde, um die Zusammensetzung der CZTS-Phase zu bestim-
men. Auf diese Weise hat die integrale Segregation von Fremdphasen bereits einen
Einfluss auf die elektronischen Eigenschaften des CZTS, unabhédngig von der rdum-
lichen Verteilung der Segregationen. Die Segregation von Fremdphasen hat aller-
dings auch einen direkten Einfluss auf die elektronischen Eigenschaften des Ge-
samtbauelements, der stark davon abhéngt, an welcher Stelle der Schicht welche
Fremdphasensegregationen auftreten. Witjen et al. zeigen mittels EBIC-Messun-
gen beispielsweise einen stromblockierenden Charakter von Zinkselenid-Segrega-
tionen an der Oberfliche eines CZTSe Absorbers [37]. Durch die Segregation von
Fremdphasen koénnen sich somit elektronisch ungiinstige Strukturen ausbilden.

Um einen Depositionsprozess dahingehend zu optimieren, Fremdphasenaus-
scheidungen weitestgehend zu vermeiden, ist es zunachst notig, die Entstehung
von Fremdphasen detailliert zu untersuchen. Der Ort von Segregationen in einer
Diinnschicht kann Aufschluss dariiber geben, wie und zu welchem Zeitpunkt wah-
rend des Depositionsprozesses solche Fremdphasenausscheidungen auftreten und
gef. wie diese durch einen geeigneten Depositionsprozess vermindert oder gar ver-
mieden werden konnen.
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In diesem Kapitel sollen Tiefenprofile der Phasenzusammensetzung von CZTS-
Diinnschichten verschiedener Proben untersucht werden, um einerseits zu bestim-
men, welchen moglichen Einfluss die Segregation von Fremdphasen auf das finale
Bauelement haben kann und um andererseits zu verstehen, wie und wann wahrend
des Prozesses sich solche Segregationen bilden.

Wie bereits in Kapitel 2 zusammengestellt, gibt es verschiedene Moglichkeiten,
die Segregation von Fremdphasen zu untersuchen: Mittels Rontgenbeugung kon-
nen Fremdphasen mit zur Kesterit-Struktur signifikant verschiedenen Strukturen
wie Kupfersulfid oder Zinnsulfid identifiziert werden. Allerdings ist eine Quan-
tifizierung nur begrenzt moglich, da die Verhéaltnisse der Beugungsreflexe durch
mogliche praferenzielle Orientierungen beeinflusst werden konnen [39]. Um mittels
Rontgenbeugung ein Tiefenprofil zu erstellen, konnte in streifendem Einfall un-
ter verschiedenen Einfallswinkeln gemessen werden, jedoch ist die Absorption der
haufig verwendeten Cu-K, Strahlung in CZTS gering und somit die erreichbare
Tiefenauflosung eher grob.

Des Weiteren kann Raman-Streuung verwendet werden, um Fremdphasen zu
identifizieren [34, 177, 178]. Um Zinksulfid-Segregationen mit zufriedenstellender
Sensitivitdt identifizieren zu kénnen, ist allerdings eine Anregungswellenldnge im
UV-Bereich zur quasi-resonanten Anregung notwendig, die jedoch eine sehr geringe
Eindringtiefe in CZTS von nur wenigen Nanometern besitzt [177]. Ebenso ist eine
Quantifizierung von Fremdphasen aufgrund extrem unterschiedlicher Wirkungs-
querschnitte der einzelnen Phasen gegeniiber der Raman-Streuung bei konstanter
Anregungswellenldnge nahezu unmoglich. Fontané at el. haben eine qualitative
Methode entwickelt, um Tiefenprofile von Fremdphasen in CZTS aufnehmen zu
kénnen, die auf Raman-Messungen basieren [177]. Hierzu werden abwechselnd Ra-
man-Messungen aufgenommen und die Probenoberfléche durch sequentielles Sput-
tern mit Ar*-Tonen nach und nach abgetragen. Jedoch ist auch hier eine Quanti-
fizierung von Fremdphasen nicht moglich. Des Weiteren ist es fraglich, ob durch
Sputtern selbst Fremdphasen erzeugt oder durch préaferentielles Sputtern von un-
terschiedlichen Elementen die Tiefeninformation beeinflusst wird. Auch ist dies
eine destruktive Methode, sodass die untersuchte Schicht nachher fiir andere Mes-
sungen nicht mehr zur Verfiigung steht.

Die mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) gemessene Ele-
ment-Verteilung an einer Bruchkante einer CZTS-Diinnschicht im Querschnitt
konnte auch verwendet werden, um Fremdphasensegregationen zu identifizieren
und sogar ihre Position in der Diinnschicht zu bestimmen. Eine integrale Quanti-
fizierung ist jedoch nicht moglich, da der untersuchte Abschnitt lediglich wenige
Mikrometer umfasst und daher die Messung lediglich einen stichprobenartigen
Charakter besitzt.

In diesem Kapitel soll eine Methode zur Tiefenprofilierung von Fremdphasen
auf Basis der Rontgenabsorptionsspektroskopie an der K-Kante von Schwefel ent-
wickelt werden. Wie bereits in Kapitel 2 gezeigt, ist es moglich, alle wichtigen
Fremdphasen im Cu-Zn-Sn-S-Materialsystem anhand ihrer Nahkantenfeinstruk-
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tur der Schwefel K-Kante zu identifizieren und zu quantifizieren [33]. Die Nahkan-
tenfeinstruktur kann dabei nicht nur in Transmission gemessen werden, sondern
auch mittels Fluoreszenzdetektion. Aufgrund einer gerade in der richtigen Gro-
Benordnung liegenden Absorption von Rontgenstrahlung in der Néhe der Schwefel
K-Kante bei 2482V in CZTS ist es moglich, durch eine Variation des Einfalls-
winkels der Rontgenstrahlung die Informationstiefe einer XANES-Messung zu va-
riieren. Auf diese Weise kann durch Messung bei verschiedenen Einfallswinkeln ein
komplettes Tiefenprofil von Fremdphasen innerhalb einer 2 pm-dicken Diinnschicht
erstellt werden.

Hierzu werden zunéchst einige grundlegende Eigenschaften der Rontgenabsorp-
tionsspektroskopie in Fluoreszenzdetektion untersucht, bevor ein Modell entwickelt
wird, das es ermoglicht, in Fluoreszenz gemessene Rontgenabsorptionsspektren fiir
in der Tiefe inhomogene Diinnschichten zu simulieren. Anschliefend werden gemes-
sene Spektren verschiedener Proben mittels des entwickelten Modells angefittet
und so quantitativ analysiert.

4.1 Rontgenabsorptionsspektroskopie in Fluoreszenzdetektion

Rontgenabsorptionsspektroskopie (vgl. Abschnitt 1.2.4) kann nicht nur durch die
Messung der Transmission von Rontgenstrahlung betrieben werden, sondern auch
durch Messung von Photonen oder Elektronen, die mittels Sekundarprozessen wie
der Fluoreszenz oder dem Auger-Effekt erzeugt werden [88]. Wahrend Transmis-
sionsmessungen einen integralen Informationsgehalt iber das gesamte penetrierte
Volumen aufweisen, kann durch die gezielte Auswahl der Detektionsmethode sowie
mit Hilfe einer geeigneten Geometrie das Informationsvolumen gezielt ausgewéhlt
werden. Die Intensitdt von Sekundérprozessen ist allerdings nicht direkt propor-
tional zum Absorptionskoeffizienten, der durch Transmissionsmessung bestimmt
werden kann. Somit sind Rontgenabsorptionsspektren gemessen in Fluoreszenz-
oder Elektronendetektion nicht unbedingt direkt vergleichbar mit in Transmissi-
on gemessenen Spektren. Betrachtet man eine homogene Probe der Dicke d ohne
strukturlosen Absorptionskoeffizient lediglich mit einem mit Feinstruktur versehe-
nen K-Schalen-Absorptionskoeffizienten iy, kann durch Messung der Intensitét I,
vor der Probe sowie der transmittierten Intensitit /X nach der Probe mit Hilfe
von Gleichung 1.24 die Absorptivitiat duy direkt bestimmt werden. Andererseits
ist die generierte Fluoreszenzstrahlung Ir jedoch nicht linear mit der Absorptivi-
tét verkniipft: Die in einer bestimmten Tiefe dx generierte Fluoreszenzstrahlung
ist proportional zur durch K-Schalenanregung absorbierten Intensitat in dx. Somit
gilt:

In(B) = k- /Od (—W) de = k- I (1 — =) (4.1)

, wobei k den Proportionalititskoeffizienten beschreibt, der u.a. die Wahrschein-
lichkeit der Generation eines Fluoreszenzphotons bei vorhandenem Kernloch bein-
haltet. Es ist direkt ersichtlich, dass fiir kleine pxd mit Hilfe der Taylor-Entwick-
lung fiir € um =z = 0 ein proportionaler Zusammenhang gezeigt werden kann.
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Festzuhalten ist, dass somit nur fiir kleine pxd ein linearer Zusammenhang zwi-
schen der Fluoreszenzintensitdt I und der in Transmission messbaren Absorptivi-
tat besteht. Dies ist lediglich fiir sehr diinne Proben oder stark verdiinnte Proben
gegeben. Die K-Schalen-Absorptivitéit fir eine typische CZTS-Probe mit einer Di-
cke von 2 um betragt ca. puxd ~ 0,5. Daher kann hier kein linearer Zusammenhang
angenommen werden [190].

Beim Vergleich von Rontgenabsorptionsspektren, gemessen in Transmission mit
in Fluoreszenzdetektion gemessenen, gibt es zwei grundlegende Effekte, die zu einer
Verédnderung der Rontgenabsorptionsfeinstruktur fiihren konnen: Zum einen fiihrt
der in Gleichung 4.1 beschriebene nicht-lineare Zusammenhang zu einer Dampfung
von Oszillationen der Feinstruktur. Des Weiteren wird die generierte Fluoreszenz-
strahlung auf dem Weg zum Detektor in der Probe selbst abgeschwiécht (sog. Selbst-
absorption). Da die Abschwichung wiederum abhéngig von der Generationstiefe
des Fluoreszenzphotons ist und somit tiefer generierte Photonen weniger als pro-
portional zum Fluoreszenzsignal beitragen, ergibt sich ein Effekt, der fiir sich ge-
nommen wiederum zu einer Vergrofferung der Oszillationsamplituden in der Fein-
struktur fithren kann. Zu beachten ist, dass in der Literatur hdufig nicht zwischen
diesen beiden Effekten entgegengesetzter Wirkung unterschieden wird, sondern
lediglich von amplitudendémpfender Selbstabsorption berichtet wird, auch wenn
beide Effekte berticksichtigt werden [233-236]. Zur Berticksichtigung der Selbstab-
sorption muss in Gleichung 4.1 die generierte Fluoreszenzintensitat in jeder Tiefe x
mit der Transmissionswahrscheinlichkeit zum Detektor e ##* multipliziert werden.
Es folgt:

e(B) = k- [ (B megy K TlB) () o) (1.
0 du pr + pr(E) ’

wobei up = p (Er) den Absorptionskoeffizienten der Probe beziiglich der generier-
ten Fluoreszenzstrahlung mit Energie Fr wiedergibt.

In Abb. 4.1 ist Ip(ug) als resultierende Transferfunktion fiir verschiedene
Selbstabsorption dargestellt, um die Deformation von Feinstrukturoszillationen
zu untersuchen. Eine Dampfung von Amplituden ergibt sich aus einem positiven
Achsenabschnitt einer Tangente, wahrend sich eine Erhéhung aus einem negati-
ven Achsenabschnitt ergeben wiirde. Es ist daher ersichtlich, dass der Effekt der
Amplitudenerh6hung durch Selbstabsorption lediglich die Dampfung der Ampli-
tude durch die angefiithrte Nicht-Linearitdt zwischen Absorptivitdt und Fluores-
zenzintensitat ausgleichen kann, jedoch nie zu einer tatséichlichen Vergroflerung der
Amplitude fithrt, vgl. auch Gleichung 4.2. Zu beachten ist an dieser Stelle, dass
unterschiedliche Fluoreszenzlinien bzw. deren Energie Er signifikant unterschied-
liche Absorptionskoeffizienten der Selbstabsorption aufweisen, was eine mehr oder
weniger starke Ddmpfung der Amplituden zur Folge haben kann.

Es existieren zahlreiche Ansétze, die so entstehende Dampfung von Oszilla-
tionsamplituden bei Messung in Fluoreszenzdetektion rechnerisch zu korrigieren,
um die Rontgenabsorptionsspektren mit in Transmission gemessenen Spektren ver-
gleichen zu kénnen [235-241]. Haufig werden zur analytischen Beschreibung einer
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Abbildung 4.1: Transferfunktion des Absorptionskoeffizienten bei Messung in Fluoreszenzdetektion
fiir verschieden starke Selbstabsorption in einer 2 pm-dicken Probe und k = 1 nach Gleichung 4.2.
Feinstrukturoszillationen um px = 1pm™! werden fiir unterschiedlich starke Selbstabsorption ent-
sprechend dem Achsenabschnitt der eingezeichneten Tangenten unterschiedlich stark gedampft.

solchen Korrektur zwei wichtige Annahmen gemacht, die jedoch nicht zwangslau-
fig generell annehmbar sind. Einige Korrekturen betrachten lediglich ein Material
mit unendlicher Dicke, was die Anwendbarkeit auf dicke, hoch konzentrierte Pro-
ben beschriankt [236, 240, 241]. Die Korrektur von Tan et al. impliziert hingegen
eine Reihe anderer Annahmen und bietet keine universelle Korrektur des Spek-
trums, sondern bezieht sich lediglich auf Korrekturen quantitativer Groflen, die
aus EXAFS-Oszillationen extrahiert werden konnen [239]. Booth et al. demonstrie-
ren eine universellere Korrekturprozedur, die jedoch auch einige Naherungen wie
beispielsweise einen punktférmigen Detektor beinhaltet und nur fiir die Korrektur
von kantenfernen EXAFS-Osrzillationen dargestellt ist [237]. Einige der universelle-
ren Korrekturen berticksichtigen fiir die Berechnung lediglich einen feinstrukturlo-
sen Absorptionskoeffizienten. D.h., dass die Feinstrukturoszillationen im Vergleich
zum Kantenhub als klein angenommen werden [235, 240]. Diese Annahme ist ins-
besondere im Fall der kantennahen Feinstruktur von CZTS nicht gegeben, vgl.
Kapitel 2. Die von Ablett et al. vorgestellte Korrekturprozedur, in der numerisch
der tatsédchliche lineare, feinstrukturbehaftete Absorptionskoeffizient rekonstruiert
wird, beriicksichtigt die Feinstruktur, eine endliche Dicke sowie einen ausgedehnten
Detektor [238].

Das im folgenden Abschnitt entwickelte Modell zur Simulation von Fluoreszenz-
spektren basiert auf dhnlichen Uberlegungen, wird jedoch lediglich zur Simulation
und nicht zur Korrektur von in Fluoreszenz gemessenen Spektren erstellt.

4.2
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Fluoreszenzdetektor —————

Primérstrahl 1;(0,E)

Diinnschichtprobe —

Abbildung 4.2: Schema der Geometrie zur Simulation von in Fluoreszenzdetektion gemessenen Rént-
genabsorptionsspektren mit deformierten Oszillationsamplituden der Feinstruktur aufgrund der Nicht-
linearitat zwischen Absorptivitat und Fluoreszenzintensitat sowie Selbstabsorption.

4.2 Modell zur Simulation von Fluoreszenzspektren

Im Folgenden soll zundchst ein analytisches Modell entwickelt werden, um aus
bekannten linearen Absorptionskoeffizienten mit Feinstruktur die unter einer de-
finierten Geometrie in Fluoreszenzdetektion an einer K-Kante gemessenen Spek-
tren zu simulieren. Hierzu wird eine homogene Diinnschicht mit Dicke d, linearem
Absorptionskoeffizienten fiir die entstehende Fluoreszenzstrahlung pp, kontinuier-
lichem Absorptionskoeffizienten ppg(E) und K-Schalen-Absorptionskoeffizienten
pr (E) mit entsprechender Feinstruktur angenommen.

Zur Vereinfachung der Betrachtung wird zunéchst ein punktférmiger Detektor
in Richtung eines Winkels v zur Probenoberfliche angenommen. Der einfallende
Strahl mit Energie E hat einen Winkel o zur Probenoberflache und eine Intensitét
Iy = I;(0,E). Die berticksichtigte Geometrie ist in Abb. 4.2 schematisch dargestellt.

Die Intensitat des Primérstrahls in einer Tiefe x einer homogenen Probe ist
somit nach Gleichung 1.24 gegeben durch:

Ii(z,E) = Io(E) - o~ (hx(B)+ppe(BE) iy (4.3)

Entsprechend der Komponenten, die durch pux und ppe gegeben sind, lasst sich
die Gesamtintensitat aufteilen zu:

Li(z,E) = I)(E) - il (z,E) - i’° (z,E). (4.4)
Die in einer Tiefe z + dx entstehende Fluoreszenzstrahlung ist proportional zur
Primérintensitdt in Tiefe x und zur Anzahl von in dz erzeugten K-Schalen-Lo-
chern mit Proportionalitdtskonstante k. Die Anzahl erzeugter K-Schalen-Locher
ist umgekehrt proportional zur Intensititsabnahme durch i, somit gilt fiir die in
dx entstehende Fluoreszenzstrahlung dF"

dF(2,E) = k - I(E) - i%%(2,E) (-W) dz. (4.5)

Auf dem Weg zum Detektor wird die so entstandene Fluoreszenzstrahlung aus
Gleichung 4.5 beim Durchgang durch das dariiber liegende Probenvolumen wie-
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derum nach Gleichung 1.24 abgeschwacht. Fiir die integral entstehende Fluores-
zenzstrahlung miissen weiterhin alle Beitrage unterschiedlicher Tiefen dx iiber die
gesamte Probendicke integriert werden. So erhélt man fiir die am Detektor mess-
bare Fluoreszenzintensitiat Ir unter Berticksichtigung aller Komponenten: (vgl.
Gleichung 4.2)

d €T
[r(d,E) = /O dF (z,E)e "5 (4.6)

0 dx

£ Io(B) pxlB) (1—6‘(W+$>d> (4.8)
ppa(E) + pr(E) + pries

siny

= k-I(E)- /d iP%(x,E) (—W> e M dy (4.7)

Mittels dieses Zusammenhangs konnen nun fluoreszenzdetektierte Rontgenabsorp-
tionsspektren auf Basis der fundamentalen Materialparameter ppg(E), px (E) und
(p ohne weitere Annahmen simuliert werden.

Informationstiefe und Sensitivitat

Des Weiteren lasst sich nun die Informationstiefe von Fluoreszenzmessungen bei
gegebener Geometrie berechnen. Sei dyg die Dicke einer Probe, sodass 90 % der
Fluoreszenzintensitat Ir im Vergleich zu einer unendlich dicken Probe am Detektor
gemessen werden konnen, so gilt:

IF(dO9)

8 = 0,9 4.9

Tr(00) (4.9)
111(17109)

= dog = —quwKJ;yiF (4.10)
sin o sin 7y

Somit kann sowohl durch entsprechende Wahl des Einfallswinkels « als auch
durch die Wahl des Detektorwinkels v die Informationstiefe bei Fluoreszenzmes-
sungen festgelegt werden. Fiir eine stochiometrische CZTS-Schicht der Dichte
p = 4,6 -%; sind die berechneten Informationstiefen bzgl. 90 % des Signals unter
verschiedenen Einfallswinkeln und einem Detektorwinkel von 90° in Abb. 4.3 auf-
getragen. Hierzu wurden folgende lineare Absorptionskoeffizienten angenommen:
pr = 025 um™1, ppg = 0,40 um ™" und pp = 0,47 um=" [190]. Zur Bestimmung
des Absorptionskoeffizienten der Fluoreszenzstrahlung wurde die Energie der do-
minierenden Schwefel K,-Linie herangezogen.

Als weitere charakteristische Grofle zur Beurteilung von Réntgenabsorptions-
messungen in Fluoreszenzdetektion bei gegebener Geometrie lasst sich die Sen-
sitivitdt definieren. Die Sensitivitdt bezeichnet einen Volumenanteil der Probe,
der mit einem definierten Anteil zu der Gesamtfluoreszenzintensitat beitragt. So-
mit wird ein Mafl definiert, mit dem eine Inhomogenitit innerhalb der Probe ei-
ne signifikante Verdnderung im gemessenen Fluoreszenzspektrum verursacht. Zur
Identifikation von Fremdphasen wie ZnS oder Cu,S in CZTS anhand der Nah-
kantenstruktur der Schwefel K-Kante geniigt beispielsweise ein Anteil von 3 % des
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Abbildung 4.3: Informationstiefe (bzgl. 90 % des Signals) und Sensitivitat gegeniiber spektralen Ver-
anderungen von Réntgenabsorptionsspektroskopie in Fluoreszenzdetektion an der Schwefel K-Kante
von CZTS bei verschiedenen Einfallswinkeln und konstantem Detektorwinkel. (vgl. Gleichung 4.10
und Gleichung 4.12)

Gesamtkantenhubs im Spektrum [33]. Fir Transmissionsmessungen, die homogen
iiber das Informationsvolumen der gesamten Dicke integrieren, wére daher eine
Sensitivitdt von S = 33,3 gegeben. In gegebener 2-dimensionaler Betrachtung der
Fluoreszenzdetektion entspricht der Kehrwert der Sensitivitat einer Dicke Ad, die
eine Inhomogenitiat in der Probentiefe d mindestens aufweisen muss, um einen
definierten Anteil von 3 % zum gemessenen Spektrum beizutragen. Es gilt daher:

Ir(Ad + d) — Ip(d)

= 0,03 4.11

1 1 . UBe + UK 1%,
Ad=—-In| ——— tu= ) 4.12
= I " (1 — 0,036“d> b A sin « + sin 7y (4.12)

Die Sensitivitdt einer fluoreszenzdetektierten Messung an der S K-Kante von
CZTS gegentiber der Detektion von Fremdphasen wie ZnS oder Cu,S ist in Abb. 4.3
fir Messungen bei verschiedenen Einfallswinkeln dargestellt. Weil die Sensitivitét
abhangig von der Tiefe d der auftretenden Inhomogenitét ist, ist die dargestellte
Sensitivitit ein Mittelwert iiber die gesamte Informationstiefe des entsprechenden
Winkels. Dabei bezieht sich der Volumenanteil der Sensitivitat auf eine Schicht
mit einer Dicke von 2 um.

Durch die stark erhohte Sensitivitat an der Oberfliche einer Probe bei klei-
nen Einfallswinkeln eignet sich eine Messung in Fluoreszenzdetektion besonders,
um geringe Anteile an Fremdphasensegregationen an Oberflichen zu identifizie-
ren. Beispielsweise kann bei einem Einfallswinkel von 0,4° ein Fremdphasenanteil
von 0,07 %, einer 2 um-Dicken Probe zweifelsfrei identifiziert werden, wenn sich
die Fremdphase an der Oberfliche befindet. Vergleicht man die Sensitivitdt von
Messungen in Fluoreszenzdetektion mit der von Transmissionsmessungen, so zeigt
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sich, dass bei Einfallswinkeln grofier als ca. 25° die Sensitivitédt von Transmissions-
messungen liberwiegt. Messungen bei Winkeln grofier als 25° sind daher lediglich
sinnvoll, um fiir eine Tiefenprofilierung die Informationstiefe zu verdndern, jedoch
nicht, um weitere von der Oberfliche verborgene Fremdphasensegregationen zu
identifizieren.

Flachendetektor

Soll anstatt eines punktformigen Detektors ein grofifldchiger Detektor berticksich-
tigt werden, muss die einfache Lambert-Beer’sche Reabsorption der Fluoreszenz-
strahlung in Gleichung 4.6 durch ein Raumwinkelintegral iiber den Detektorraum-
winkel €2 ersetzt werden. Dabei wird ein kreisférmiger Flachendetektor mit Flache
A angenommen, dessen Mittelpunkt sich in Richtung des Detektorwinkels 7 in ei-
nem Abstand r von der Probenoberflache befindet. Eine schematische Darstellung
der Raumwinkelintegration ist in Abb. 4.4 gezeigt. Fiir die Fluoreszenzintensitéit
am Detektor gilt somit:

I0(d,E) = /0 P (2, B) /Q e sinx(Q) o, (4.13)

wobei der Winkel y den Winkel zwischen dem Austrittsweg der Fluoreszenzstrah-
lung und der Probenoberfliche darstellt. Fiir eine numerische Implementierung
werden Kugelkoordinaten (r,¢,0) verwendet, um das Integral in angemessener Re-
chenzeit berechnen zu konnen. Es wird dabei angenommen, dass der Austritts-
winkel y der Strahlung in Richtung des Raumwinkelelements df) isotrop im Ro-
tationswinkel # um die Achse der Oberflichennormalen ist, vgl. Abb. 4.4. Bei der
Integration wird des Weiteren vereinfachend angenommen, dass die Integrationen
iiber ¢ und € unabhéngig von einander ausgefiihrt werden kénnen, was streng
genommen nur fiir einen Detektorwinkel von 90° exakt ist. Fiir Detektorwinkel
kleiner als 90° wird durch diese Annahme die kreisformige Flache des Detektors
verzerrt, dargestellt. Ein Vergleich der Integrations-Raumwinkel fiir verschiedene
Detektorwinkel ist in Abb. 4.4 gezeigt. Damit folgt aus Gleichung 4.13:

X
1 rd 0 b —pp——
IH(dE) = = / dF(z,E) / b [ " cospdp-e SO (414)
< Jo 01 1
& (Pa = A 41
mit o1 N  singy —sing; (4.15)

Bei einem Detektorwinkel von 90° wird € iiber den gesamten Bereich von —7 bis
7 integriert, um eine kreisrunde Detektorfliche zu reprasentieren. Um fir Detek-
torwinkel kleiner als 90° dennoch eine identische Detektorfliche zu berticksichtigen,
wird der 6 Bereich nach Gleichung 4.15 entsprechend angepasst, vgl. Abb. 4.4.

Unter der berticksichtigten Geometrie wird weiterhin implizit angenommen,
dass die Quelle der Fluoreszenzstrahlung und somit die projizierte Flache des
Priméarstrahls auf der Probe punktférmig ist. Diese Naherung kann angewendet
werden, wenn die Ausdehnung der projizierten Strahlfliche deutlich kleiner ist als
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Detektorflache A

Abbildung 4.4: Schematische Darstellung des ausgefiihrten Raumwinkelintegrals tber 2 (Gleichun-
gen 4.13 und 4.14) bei Beriicksichtigung eines groBflachigen Fluoreszenzdetektors in Richtung ver-
schiedener Winkel von der Probenoberflache =1, 72 und 3.

die Detektorfliche oder der Abstand zwischen Probe und Detektor grofi genug
ist, um beide Flachen als punktféormig anzunehmen. Bei einer typischen vertikalen
Ausdehnung des Strahls von 150 gm und einem Einfallswinkel von 1° betragt die
projizierte Lange des Strahls auf der Probe 8,6 mm. Ein grofiflichiger Fluoreszenz-
detektor besitzt meist einen Durchmesser von 50 — 60 mm, sodass eine Punktquel-
lennédherung angenommen werden kann.

Multischichtmodell und numerische Implementierung

Um ein Tiefenprofil von Fremdphasensegregationen einer Diinnschichtprobe zu be-
stimmen, wird im Folgenden zunéchst ein Modell entwickelt, um in Fluoreszenzde-
tektion gemessene Rontgenabsorptionsspektren fiir beliebige Geometrien und be-
liebige Schichtstapel simulieren zu konnen. Das zuvor mit Gleichung 4.8 erstellte
Modell fiir homogene Proben wird zu Grunde gelegt und auf numerischer Basis zu
einem Multischichtmodell erweitert. Die gemessene Diinnschicht-Probe wird dazu
als ein Schichtstapel von lateral homogenen Materialien angenommen, die jeweils
durch ihre linearen Absorptionskoeffizienten px(FE), ppg(E) und pp charakteri-
siert sind. Es kann sich dabei auch um eine homogene Mischung von Materialien
innerhalb einer Schicht handeln, sodass die linearen Absorptionskoeffizienten der
Schicht aus einer Linearkombination der Absorptionskoeffizienten der Einzelphasen
bestehen. Zur numerischen Berechnung von Gleichung 4.7 eines solchen Schicht-
stapels werden alle materialspezifischen Grofien in Abhéngigkeit der Tiefe x von
der Oberflache betrachtet (u = p(z,E)). Dieser tiefenabhéngige Absorptionskoef-
fizient ist fiir ein Schichtmodell homogener Schichten eine Stufenfunktion aus den
Absorptionskoeffizienten der jeweiligen Schicht.

Das Integral aus Gleichung 4.7 wird anschlielend fiir jede Energie der einfal-
lenden Strahlung iiber die gesamte Dicke des Schichtstapels numerisch ausgefiihrt.
Zur Berticksichtigung eines gro3flachigen Detektors wird zusatzlich jeweils das Inte-
gral aus Gleichung 4.14 in jedem Schritt numerisch berechnet. Um die Rechenzeit
moglichst kurz zu halten, wird eine Integration tber die Detektorflache (Win-
kel ¢) in 100 Schritten ausgefithrt, wahrend die Integration iiber die Probentiefe
d 1000 &dquidistante Schritte aufweist. Mit Hilfe des so erstellten Modells kon-
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nen nun Fluoreszenzspektren beliebig zusammengesetzter Proben unter beliebigen
Geometrien, basierend auf absoluten linearen Absorptionskoeffizienten, numerisch
simuliert werden. Eine Implementierung dieser Prozedur wurde mit Hilfe der Pro-
grammiersprache C'# in Microsoft Visual Studio durchgefiihrt. Eine komfortable
Benutzeroberfliche zur Erstellung des Schichtstapels und Simulation der Spektren
unter verschiedenen Geometrien wurde ebenfalls implementiert.

Erstellung absoluter linearer Absorptionskoeffizienten

Um nun Fluoreszenz-Absorptionsspektren von CZTS-Diinnschichten mit Fremd-
phasensegregationen simulieren zu konnen, werden noch die absoluten Absorpti-
onskoeffizienten der einzelnen Materialien als Eingangswerte benotigt. Die struk-
turlosen linearen Absorptionskoeffizienten pupg(E) und pp konnen direkt aus ta-
bellierten Rontgenabsorptionsquerschnitten berechnet werden. Haufig sind jedoch
nur gesamte Absorptionskoeffizienten (@ = ppe + (k) zugénglich und miissen da-
her fiir die Berechnung in die einzelnen Komponenten ppg und pg aufgespalten
werden [190]. Hierzu wird vor der Absorptionskante pupe = p angenommen und
die Unstetigkeit der Absorptionskante mit ux beschrieben. Oberhalb der Absorp-
tionskante wird pupg als lineare Extrapolation des Absorptionskoeffizienten vor der
Kante beschrieben. Im simulierten engen Energiebereich von +50 eV um die Ab-
sorptionskante geniigt eine lineare Beschreibung und es kann auf die sonst haufig
verwendete Victoreen-Funktion verzichtet werden [81]. Als Absorptionskoeffizient
wird pup = p(Eg,) fiur die das Fluoreszenzspektrum dominierende Schwefel K-
Linie angenommen. Auch der so extrahierte lineare K-Schalen-Absorptionskoeffi-
zient besitzt bis auf die Kante selbst noch keine Struktur, da er direkt aus der
elementaren Materialzusammensetzung und tabellierten Rontgenabsorptionsquer-
schnitten der Elemente stammt [190]. Um ihn mit einer Feinstruktur des entspre-
chenden Materials zu versehen, werden Transmissionsmessungen an der Schwefel
K-Kante von einphasigen Referenzproben herangezogen. Die Rontgenabsorptions-
spektren von CZTS, Zinksulfid, Kupfersulfid, Zinnsulfid, Zinndisulfid und Kupfer-
zinnsulfid wurden wie in Kapitel 2 beschrieben in Transmission gemessen und auf
den Kantenhub normiert. So entsteht eine stufenartige Funktion 1/t (E) zwischen 0
und 1 mit entsprechender Nahkantenfeinstruktur. Um einen absoluten K-Schalen-
Absorptionskoeffizienten zu erzeugen, wird nun p} mit dem absoluten Kantenhub
h der strukturlosen Funktion s multipliziert. An dieser Stelle wird wiederum
auf die Berticksichtigung des Victoreen-artigen Abfalls in pux aufgrund des kleinen
betrachteten Energiebereichs verzichtet. Die gesamte Vorgehensweise zur Erstel-
lung von absoluten, feinstrukturbehafteten, linearen Absorptionskoeffizienten ist
in Abb. 4.5 exemplarisch fir CZTS dargestellt.

95



Kapitel 4 | Tiefenprofilierung von Fremdphasensegregationen in CZTS-Diinnschichten

96

1'0 L ! | ! | ! | ! I ! I ! I ! ]
Cu,ZnSnS,
H‘E
3 08} |
~
=1
=
e |
N 06F
=
§ h = 0,2522
g
S 04r
S
2 h AN o
Q0
< 02} me=h-p’ =
£
0,0 =1 I L 1 L 1 L | L 1 s | ! 1 -
2420 2440 2460 2480 2500 2520 2540 2560

Energie / eV

Abbildung 4.5: Veranschaulichung der Erstellung des absoluten linearen Absorptionskoeffizienten
eines einphasigen Referenzmaterials aus Kombination einer gemessenen und normierten Nahkanten-
feinstruktur (XANES) und des tabellierten, feinstrukturlosen Absorptionskoeffizienten f,5s [190].

Nicht beriicksichtigte Effekte / Grenzen des Modells

Auch wenn das oben entwickelte Modell zur Simulation von in Fluoreszenz gemes-
senen Rontgenabsorptionsspektren bereits die wichtigsten Effekte berticksichtigt
und verglichen mit vielen Korrekturverfahren der Literatur somit relativ universell
einsetzbar ist, gibt es Effekte, die aufgrund ihrer Komplexitat oder eines begrenzten
Wissens tiber die zu untersuchende Probe nicht berticksichtigt wurden. So werden
zur Berechnung der Selbstabsorption sowie nicht-linearer Deformationseffekte hier
grundsatzlich ideal glatte Schichten mit horizontalen Grenzflichen angenommen.
Diese Annahme ist bei den meisten der zu untersuchenden Proben nicht unbedingt
gegeben und bedarf daher einer ndheren Betrachtung. Mit Hilfe einer entsprechen-
den Anpassung des Multischichtmodells kénnen dennoch Oberflachenrauheit und
Rauheiten der Grenzflache verschiedener Materialien beriicksichtigt werden: Durch
die Verwendung eines 2-dimensionalen Modells werden laterale Inhomogenitéten
als homogene Mischung von Materialien in einer bestimmten Tiefe beriicksichtigt.
Oberflichenrauheiten bzw. Grenzflichenrauheiten kénnen analog als laterale In-
homogenitét mit definierter Tiefe beschrieben werden. So kann beispielsweise eine
pyramidenformige Oberflache als homogene Mischung von Material und Vakuum
mit einem in Tiefe linearen Mischungsgradienten von 100 % Vakuum an der Ober-
flache bis 100 % Material am Fufle der Pyramiden berticksichtigt werden. Somit
sind Rauheitseffekte nicht explizit im Modell beriicksichtigt, konnen jedoch tiber
eine entsprechende Anpassung des Schichtstapels beschrieben werden.

Bei sehr glatten Proben und gleichzeitig flachen oder streifenden Einfallswin-
keln kommt es zur Totalreflexion des einfallenden Rontgenstrahls an der Pro-
benoberfliche, sodass ein Teil des einfallenden Rontgenstrahls nicht nach dem zu
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Grunde gelegten Lambert-Beer’schen Gesetz (Gleichung 1.24) absorbiert wird. Der
totalreflektierte Strahl enthalt aufgrund der Evaneszenz des Wellenfeldes auch die
Absorptionskante des Materials mit entsprechender Feinstruktur. Daher konnen
sehr oberflachennahe Strukturen auch mit Hilfe der sog. ReflEXAFS-Methode in
Totalreflexion untersucht werden [242]. Fiir die Detektion der Fluoreszenzstrahlung
folgt daraus jedoch, dass bei signifikanter Intensitat des totalreflektierten Strahls
im Vergleich zur Intensitit des Primérstrahls eine signifikante Abweichung vom
Modell zu erwarten ist. Dieser Effekt ist jedoch bei typischen CZTS-Diinnschicht-
proben mit Oberflichenrauheiten von 10— 200 nm sowie bei Einfallswinkeln grofier
als 1° kleiner als 107¢ bzgl. der Primérintensitit und ist daher zunichst vernach-
léssigbar [190].

Unter Verwendung des oben beschriebenen Modells konnen nun Réntgenab-
sorptionsmessungen in Fluoreszenzdetektion auf Basis vorhandener XANES-Spek-
tren aus Transmissionsmessungen fiir beliebige Geometrien mit ausgedehntem De-
tektor unter Berticksichtigung von deformierenden Selbstabsorptionseffekten und
Nichtlinearitdten simuliert werden. Insbesondere kénnen beliebige Schichtstapel
von verschiedenen Materialien und Mischungen aus Materialien berticksichtigt wer-
den. Dies ermoglicht umgekehrt durch Messung der Rontgenabsorptionsfeinstruk-
tur in Fluoreszenzdetektion bei verschiedenen Einfallswinkeln einen Schichtstapel
in einer Probe durch Vergleich von Messung und Simulation zu rekonstruieren.

4.3 Winkelaufgeloste Messungen der Rontgenabsorptionsfein-
struktur

Die Messungen der Rontgenabsorptionsnahkantenstruktur (XANES) der K-Kante
von Schwefel in Fluoreszenzdetektion wurden an der Beamline A1 des Speicherrin-
ges DORIS III bei HASYLAB durchgefiihrt. Diese beinhaltet einen Ablenkmag-
neten, einen sog. fired exit' Si(111)-Monochromator und verschiedene optische
Elemente zur Fokussierung und Begrenzung des Strahls [189].

Um Energien der 3. Harmonischen des Monochromators wahrend der Messung
zu unterdriicken, wird ein SiOs-Planspiegel unter streifendem Einfall verwendet.
Weiterhin wird der zweite Monochromatorkristall gegeniiber dem ersten verkippt,
um eine weitere Reduzierung des Anteils hoherer Harmonischer zu erreichen und
gleichzeitig das Auftreten von sog. Monochromator- Glitches innerhalb des gemes-
senen Energiebereichs zu vermeiden. Die Verkippung wird mit Hilfe eines PID-
Reglers auf eine Intensitat von 8 % der Intensitdt im Maximum der Rocking-Kur-
ve? der beiden Kristalle ausgeregelt. Zu beachten ist, dass eine Verkippung des 2.

!Eigenschaft eines Doppelkristallmonochromators, sodass die vertikale Strahlposition der mo-
nochromatischen Strahlung bei einem Energiescan um einen Winkelbereich des Bragg-Winkels 6
konstant bleibt. Dies wird erreicht, indem der zweite Kristall entlang seiner Oberflichennormalen
entsprechend verschoben wird.

2Eine Rocking-Kurve ist der Verlauf der transmittierten Intensitiit eines Kristallpaares bei
festem Winkel des ersten Kristalls und Variation des Winkels zwischen beiden Kristallen. Sie
ergibt sich aus der Faltung der Darwin-Kurven der Einzelkristalle.
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Kristalls auch eine signifikante Veranderung der Strahllage mit sich bringt. Wiirde
also die Intensitat der Regelgrofie hinter einem Spalt-System gemessen, wiirde dies
dazu fithren, dass lediglich die Strahllage so eingeregelt wiirde, dass nur 8 % des
Spaltes ausgeleuchtet wiirden. Die so eingestellte Geometrie hiatte somit nichts mit
der Position der Kristalle in Bezug auf deren Rocking-Kurve zu tun. Stattdessen
wird daher fiir die Ausregelung auf der Rocking-Kurve eine weitere Ionisations-
kammer (Ix) als Regelgroie verwendet, die vor dem Spaltsystem positioniert ist
und eine weite Apertur aufweist.

Die eigentliche Messung der Primarstrahlintensitat fiir die Normierung des
Fluoreszenzsignals wird mit einer lonisationskammer (/o) unmittelbar vor der Pro-
be durchgefiihrt. Um fiir Messungen bei streifendem Einfall eine moglichst geringe
Strahlhohe in horizontaler Richtung zu erreichen, wird der Primérstrahl mit Hilfe
eines Ni-beschichteten Toroidspiegels fokussiert, dessen Fokuspunkt unmittelbar
vor der Probe liegt.

Aufgrund der hohen parasitdren Absorption von Roéntgenstrahlung mit Ener-

gie der S K-Kante (2482¢V) in Luft muss die gesamte Strecke vom Ablenkmag-
neten bis zur Probe und dem Fluoreszenzdetektor evakuiert sein. Hierzu wurde
eine proben- und detektorumgebende Vakuumkammer konstruiert, die ein Gonio-
meter beinhaltet, welches eine vollstindige Justage® der Probe im Primérstrahl
ermoglicht. In der Umgebung der Probe sind zwei grofflachige Halbleiterdetek-
toren (Passivated Implanted Planar Silicon - PIPS) positioniert, um einerseits
die Primarintensitat hinter der Probe wahrend der Justage und andererseits die
Intensitit der Fluoreszenzstrahlung der Probe zu messen. Die auf die Detektoren
auftreffende Rontgenstrahlung erzeugt freie Ladungstréger (Elektron-Loch-Paare),
die einen zur Intensitét proportionalen Strom am Ausgang des Detektors hervor-
rufen. Sowohl der Strom der Halbleiterdetektoren, als auch der Strom der Ioni-
sationskammern wird mit Hilfe von Keithley 428 Strom-Spannungskonvertern in
eine Spannung konvertiert, die durch einen ADC in Abhéngigkeit des eingestellten
Monochromatorwinkels aufgenommen werden kann.
Zu beachten ist hierbei, dass die PIPS-Detektoren keinerlei Energieauflosung auf-
weisen, da lediglich ein kontinuierlicher Strom gemessen wird. Dies hat einerseits
den Vorteil, dass relativ grofiflichige Detektoren verwendet werden kénnen, um ein
hohes Signal-zu-Rausch-Verhéltnis zu erhalten. Andererseits ist jedoch die gemes-
sene Fluoreszenzstrahlung nicht auf nur eine Emissionslinie festlegbar, sondern
enthilt das gesamte Fluoreszenzspektrum. Man spricht daher von (engl.) einer
Total-Yield-Messung. Es besteht die Moglichkeit mit Hilfe eines Absorbers, bei-
spielsweise einer diinnen Polyimidfolie zwischen Probe und Detektor, die niedrig-
energetischen Fluoreszenzlinien abzuschwéachen. Dies fiihrt jedoch auch zu einer
Verringerung des zu messenden Signals. Bei der Energie der S K-Kante fiihren
allein die Fenster von lonisationskammern schon zu einer solch geringen Primérin-
tensitit, dass in diesem Falle keine Absorber zur Energieselektierung der Fluores-
zenzstrahlung angewendet werden konnten.

3Eine nach dem Autor dieser Arbeit benannte Form des nahezu ezakten, peniblen und ggf.
exzessiven Ausrichtens einer Beamline oder anderer Messaufbauten.
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Mit Hilfe des oben beschriebenen Aufbaus kénnen unter Berticksichtigung der
vertikalen Strahlausdehnung und der lateralen Probengrofie Einfallswinkel zwi-
schen 0,4° und 15° realisiert werden. Gleichzeitig ist durch die Detektoraufhan-
gung ein konstanter Detektorwinkel von 90° festgelegt. Die Probenoberfliche ist
bei einem Einfallswinkel von 0° parallel zur Speicherringebene ausgerichtet. Um
Messungen bei Einfallswinkeln grofler als 15° zu realisieren, wird ein geringfiigig
anderer Aufbau verwendet, in dem die Probe beliebig um eine vertikale Achse ro-
tiert werden kann. Dabei ist die Probenoberflache senkrecht zur Speicherringebene
ausgerichtet und zwischen Priméarstrahl und Detektor wird ein konstanter Winkel
von 45° eingestellt.

4.4 Modellanpassung zur Simulation von Total-Yield-Spektren

Das in Abschnitt 4.2 beschriebene Modell zur Simulation von in Fluoreszenz gemes-
senen Rontgenabsorptionsspektren beriicksichtigt lediglich einen konstanten Ab-
sorptionskoeffizienten fiir die aus dem Material austretende Fluoreszenzstrahlung.
Daher setzt das Modell die Selektion einer definierten Energie aus dem Fluoreszenz-
spektrum, wie beispielsweise die der dominierenden Schwefel K,-Emissionslinie,
voraus. Da in diesem Fall jedoch, wie oben beschrieben, aufgrund der niedrigen
Einfallsintensitat ein grofflachiger Fluoreszenzdetektor eingesetzt wird, der aufler
seiner intrinsischen Quanteneffizienz keine Energiediskriminierung zulasst, sind in
den gemessenen Absorptionsspektren die beiden in Abschnitt 4.1 beschriebenen
Deformationseffekte der Amplitudenverzerrung der Feinstruktur unterschiedlich
ausgepragt, verglichen mit der Messung einer definierten Fluoreszenzenergie. Die
héchste Energie des Fluoreszenzspektrums ist durch die dominierende Schwefel
K,-Emissionslinie bei 2407 eV gegeben, wahrend die L-Linien der Kationen Kup-
fer und Zink etwa 1 keV aufweisen. Weitere noch niedriger liegende Emissionslini-
en sowie Photonen, die durch inelastische Streuprozesse generiert werden, tragen
ebenfalls zum gemessenen Signal bei. Da fiir niedrigere Energien der Absorpti-
onskoeffizient hoher ist als der fiir die Schwefel K,-Emissionslinie, ist der oben be-
schriebene Effekt der Selbstabsorption der Fluoreszenzstrahlung starker ausgepragt
und fithrt daher zu einer geringeren Amplitudenreduktion im gemessenen Absorpti-
onsspektrum als bei ausschliefilicher Messung der Schwefel K,-FEmissionslinie. Wie
in Abb. 4.6 fiir ein bei einem Einfallswinkel von 15° gemessenes Spektrum einer
CZTS-Diinnschicht dargestellt, kann das in Abschnitt 4.2 entwickelte Modell unter
ausschlieBlicher Beriicksichtigung der Schwefel K,-Emissionslinie die gemessenen
Daten nicht zufriedenstellend beschreiben. Es ist daher eine Modellanpassung un-
ter Beriicksichtigung der niederenergetischen Fluoreszenzlinien notwendig.
Aufgrund der Komplexitit der Intensitatsverteilung im Fluoreszenzspektrum
durch inelastische Prozesse und Sekundaranregungen wird an dieser Stelle auf ei-
ne quantitativ korrekte Beschreibung der Intensitédtsverhéaltnisse verzichtet und
vereinfachend angenommen, dass das Fluoreszenzspektrum neben der Schwefel
K,-Emissionslinie einen Niedrig-Energie-Anteil aufweist, der mit einem effekti-
ven Niedrig- Energie-Absorptionskoeffizienten im Material zu Reabsorption fithren
kann. Somit erfolgt die Beschreibung einer Total- Yield-Messung vereinfachend mit
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Abbildung 4.6: Ausschnitt der Nahkantenfeinstruktur der Schwefel K-Kante von CZTS eines in
Fluoreszenz gemessenen und kantenhubnormierten Rontgenabsorptionsspektrums im Vergleich mit
simulierten Spektren unter Beriicksichtigung von unterschiedlichen Anteilen des Fluoreszenzspek-
trums. Die Beriicksichtigung von niedrigen Energien im Fluoreszenzspektrum fiihrt zu einer erhdhten
Selbstabsorption und somit zu einer VergroBerung der Oszillationsamplituden, vgl. Abschnitt 4.1.

Hilfe zweier weiterer materialspezifischer Konstanten: 1. des sog. Niedrig-Ener-
gie-Koeffizienten kp, der die generierte Intensitdt niedrig-energetischer Fluores-
zenzlinien in Einheiten der Intensitat der K,-Emissionslinie angibt und 2. ei-
nem effektiven Niedrig-Energie-Absorptionskoeffizienten pr, der die Reabsorpti-
on niedrig-energetischer Fluoreszenzlinien im Material beschreibt. Somit wird aus
Gleichung 4.6:

d T T
[o(d,E) = /0 dF (x,E) (¢ " + kpe i ) (4.16)

Entsprechend dieser analytischen Beschreibung wird die Berticksichtigung nied-
rigenergetischer Anteile im Fluoreszenzspektrum auch in das oben beschriebene
numerische Modell implementiert. Der Effekt der verdnderten Selbstabsorption
durch einen signifikanten Anteil niedrig-energetischer Fluoreszenzstrahlung einer
Total-Yield-Messung wirkt sich nicht nur auf die Deformation der Absorptionsfein-
struktur aus, sondern auch auf den Verlauf der Absolutintensitiat der Fluoreszenz-
strahlung bei verschiedenen Einfallswinkeln und konstanter Energie oberhalb der
Schwefel K-Absorptionskante. Somit kann der Verlauf der Absolutintensitiat nach
Subtraktion des Vorkantenuntergrundes zur Bestimmung der materialspezifischen
Koeffizienten k7 und pp herangezogen werden. In Abb. 4.7 ist der gemessene rela-
tive Intensitatsverlauf einer CZTS-Diinnschichtprobe fiir beide verwendeten Win-
kelbereiche (0,4° — 15° und 10° — 90°) dargestellt. Zum Vergleich ist der anhand
von Gleichung 4.7 berechnete Verlauf unter Beriicksichtigung lediglich der Schwefel
K,-Emissionslinie zuséatzlich aufgetragen. Die absoluten Intensitédtsverlaufe sind al-
le auf die Intensitéit bei einem definierten Einfallswinkel normiert, sodass lediglich
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Abbildung 4.7: Normierter Intensitatsverlauf der gemessenen Fluoreszenzstrahlung oberhalb der
Schwefel K-Absorptionskante von CZTS bei unterschiedlichen Einfallswinkeln (Aufbau 1: 0,4° — 15°,
Aufbau 2: 10° — 90°) im Vergleich zum simulierten mit Hilfe des in Abschnitt 4.2 beschriebenen
Modells. Aus einer Anpassung werden der Niedrig-Energie-Koeffizient k; sowie der dazugehorige Ab-
sorptionskoeffizient p; bestimmt.

die relative Veranderung der Intensitéit berticksichtigt wird. Aufgrund der erhéhten
Selbstabsorption des in Total- Yield gemessenen Verlaufs gegentiber der ausschlie3-
lichen Beriicksichtigung der Schwefel K,-Emissionslinie ergibt sich ein signifikant
steilerer Abfall der Intensitéit zu groBeren Einfallswinkeln. Weiterhin ist festzustel-
len, dass der Intensititsverlauf bei Winkeln kleiner als etwa 1° nicht mehr durch
einen exponentiellen Abfall zu beschreiben ist. Dies kann auf einen signifikanten
Anteil an Totalreflexion oder auch auf Oberflichenrauheit zuriickgefiihrt werden
und ist bei der Auswertung von Spektren zu beachten.

Durch Anpassung des Intensitéitsverlaufs mittels Gleichung 4.16 an die gemes-
senen Daten unterschiedlicher Materialien kénnen die beiden Koeffizienten k;, und
iz, bestimmt werden. Der berechnete Intensitéitsverlauf ist fiir CZTS unter Bertick-
sichtigung des niederenergetischen Anteils im Fluoreszenzspektrum exemplarisch
in Abb. 4.7 dargestellt und kann den gemessenen Intensitéitsverlauf zufriedenstel-
lend fiir beide Winkelbereiche beschreiben. In Abb. 4.6 ist ein anhand der bestimm-
ten Konstanten simuliertes Absorptionsspektrum dargestellt. Auch die Amplitu-
dendeformation der Feinstruktur kann unter Beriicksichtigung des niederenergeti-
schen Anteils im Fluoreszenzspektrum korrekt beschrieben werden. Wahrend fir
komplexere Materialien wie CZTS und CTS der Absorptionskoeffizient niedriger
Energien des Fluoreszenzspektrums mit Hilfe von Anpassungen an den gemessenen
Intensitétsverlauf fiir verschiedene Einfallswinkel bestimmt wird, wird fiir die bi-
naren Verbindungen CuS und ZnS der Absorptionskoeffizient gleich dem bei einer
Energie der entsprechenden L-Fluoreszenzlinie des Kations gesetzt [190].

Zu beachten ist, dass umgekehrt in der Literatur héufig in Total- Yield gemesse-
ne Absorptionsspektren mit Hilfe von Korrekturverfahren, die lediglich die domi-
nierende Fluoreszenzlinie berticksichtigen, korrigiert werden [236, 238]. Da jedoch
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schon bei der Messung eine geringere Amplitudenreduktion vorhanden war, wer-
den durch eine derartige Korrektur die Amplituden der Feinstruktur insbesondere
im unmittelbaren Kantenbereich haufig extrem iiberschétzt. Derartige Artefakte
werden im Vergleich mit Transmissionsmessungen félschlicherweise haufig Ursa-
chen bei der Transmissionsmessung zugeordnet [238]. Gerade bei der Verwendung
derart korrigierter Daten zur Bestimmung von Zusammensetzungen unterschied-
licher Spezies mit Hilfe von Linearkombinationen von Referenzspektren kénnen
leicht signifikante Falschaussagen gemacht werden.

Im Vergleich mit in Transmission gemessenen Spektren konnen dennoch zusétz-
lich geringfiigig unterschiedliche Amplituden der Feinstrukturoszillationen beob-
achtet werden, die zum Beispiel von einer nicht homogen kompakten Probe fir die
Messung in Transmission herrithren konnen. Dichteschwankungen in Pulverproben
fiir Transmissionsmessungen fithren beispielsweise ebenfalls zu einer Reduktion der
Oszillationsamplituden. Des Weiteren stellt das oben beschriebene Modell zur Be-
riicksichtigung eines niederenergetischen Anteils im Fluoreszenzspektrum lediglich
eine vereinfachte Beschreibung dar und gibt somit ebenfalls Anlass fiir geringfiigi-
ge Unterschiede im Vergleich von in Fluoreszenz und in Transmission gemessenen
Rontgenabsorptionsspektren. Um diese Unsicherheiten fiir eine Tiefenprofilanaly-
se von Fremdphasen in unbekannten Proben weitestgehend auszugleichen, werden
die in Abschnitt 4.2 mittels Transmissionsmessungen an Pulverreferenzen gewon-
nenen Modellparameter zur Simulation von in Total-Yield gemessenen weitestge-
hend einphasigen Referenzdiinnschichten verwendet und ggf. leicht in der Oszilla-
tionsamplitude angepasst, um die gemessenen Spektren bei verschiedenen Winkeln
gleichméaBig gut zu beschreiben. Aus den gewonnenen Parametern zusammen mit
tabellierten Absorptionskoeffizienten und der Nahkantenfeinstruktur wird fiir je-
des Referenzmaterial ein Datensatz erzeugt, der es ermoglicht gemessene Spektren
phasenreiner Diinnschichten des entsprechenden Materials fiir beliebige Geome-
trien zu simulieren. Die so entstandenen und spéter flir die Tiefenprofilanalyse
verwendeten Parameter sind in Tab. 4.1 zusammengefasst.

4.5 Fremdphasenprofilanalyse von CZTS-Diinnschichten

Unter Berticksichtigung der Informationstiefe (Abb. 4.3) lassen sich durch Messung
der Rontgenabsorptionsfeinstruktur von CZTS-Diinnschichten in Fluoreszenzde-
tektion bei unterschiedlichen Einfallswinkeln Aussagen iiber die Tiefenposition von
Fremdphasensegregationen machen. Mit Hilfe des in Abschnitt 4.2 erstellten nu-
merischen Modells zur Simulation von Roéntgenabsorptionsspektren fiir beliebige
Geometrien kann nun — durch eine selbstkonsistente Anpassung der Modelldaten
an einen kompletten Datensatz von Rontgenabsorptionsspektren unter Variation
des Einfallswinkels — ein vollstandiges Tiefenprofil von Fremdphasen innerhalb
einer Diinnschicht erstellt werden. Im Folgenden sollen Tiefenprofile verschieden
hergestellter CZTS-Diinnschichten untersucht werden, um Riickschliisse tiber das
Auftreten von Fremdphasensegregationen und deren Wirkung in Hinblick auf die
elektronischen Eigenschaften der Diinnschicht bei Anwendung in einem Bauele-
ment ziehen zu kénnen.
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Material  Dichte = ki m
- -1 -1
cm’3 pm pm

CurZnSnS, 4,574 0,473 35F 8+
ZnS  4,05[150 0,491 2,2+ 1,02
CuS 4,685 0,494 2,2+ 1,02*
CupSnSz  4,711163] 0,522 1,8F 4+
SnS 5220244 0,521 k. A. k. A.
SnS, 4,514 0,391 k. A. k. A.

! Berechnet aus [190] mit entsprechender Dichte.

Tabelle 4.1: Zusammenfassung der Materialparameter, die zusammen mit gemessenen Nahkantenfe-
instrukturen zur Simulation von in Fluoreszenz gemessenen Rontgenabsorptionsspektren bei beliebigen
Geometrien verwendet werden kénnen. Die mit * gekennzeichneten Parameter sind mittels Anpas-
sung des gemessenen Intensitatsverlaufs bei verschiedenen Einfallswinkeln bestimmt, vgl. Abb. 4.7
(*) Absorptionskoeffizient aus [190] fir mittlere Kation L-Emissionslinie.

Herstellung verschiedener CZTS-Diinnschichten

Die untersuchten CZTS-Diinnschichten I-IIT sind mittels einstufiger physikalischer
Gasphasenabscheidung bei einer nominellen Substrattemperatur von 550 °C', wie
in Abschnitt 1.3.5 beschrieben, auf Molybdén-beschichteten Glassubstraten her-
gestellt. Der Totaldruck wahrend des Abscheidungsprozesses, der durch den Par-
tialdruck von Schwefel dominiert wird, befindet sich dabei um ca. 2 x 107 hPa.
Wie in Kapitel 2 beschrieben, entspricht der Anteil an Fremdphasensegregatio-
nen in einer Diinnschicht der elementaren Zusammensetzung der Schicht. Fiir ein
Cu/Sn-Verhaltnis > 2 ergeben sich demnach Kupfersulfidsegregationen, wihrend
fir Zn/Sn-Verhéltnisse > 1 entsprechend Segregationen von Zinksulfid zu erwar-
ten sind. Um gezielt die Entstehung von Fremdphasensegregationen untersuchen
zu konnen, werden durch eine entsprechende Wahl der elementaren Zusammenset-
zung gezielt Kupfersulfid- und Zinksulfidsegregationen provoziert. Hierzu werden
bei konstanter Zinn-Verdampfungsrate die Raten von Kupfer und Zinksulfid vari-
iert.

Um zusétzlich den prinzipiellen Einfluss der Prozessfithrung, d.h. einstufige
physikalische Gasphasenabscheidung bei hoher Temperatur, untersuchen zu koén-
nen, wird die Fremdphasenprofilanalyse weiterhin auch an einer Diinnschicht (IV)
durchgefiihrt, die in einem zweistufigen Prozess hergestellt wurde.* In einem ers-
ten Prozessschritt findet dabei die Deposition aller enthaltenen Elemente mittels
eines reaktiven Sputterprozesses bei einer niedrigen Temperatur von 180 °C' statt.
Anschliefend wird die finale Kesterit-CZTS-Diinnschicht in einem speziellen R6h-
renofen durch einen 3min-langen Hochtemperaturschritt (RTP)® bei einem ho-

4Diese Schicht wurde nicht selbst hergestellt, sondern in einer Kooperation von Tove Ericson
der Uppsala Universitet in Schweden freundlicherweise zur Verfiigung gestellt.

SRTP steht im Englischen fiir Rapid Thermal Processing und bedeutet eine thermische Be-
handlung mittels eines schnellen Prozessschrittes — i.d.R. fiir eine Dauer von wenigen Minuten —
mit steilen Temperaturrampen.

4.5

103



Kapitel 4 | Tiefenprofilierung von Fremdphasensegregationen in CZTS-Diinnschichten

104

Probe Prozess Dicke % % ZnS Cup_xS
wm vol. % vol. %
| 1-St. Ko-Verd. 1,49 2,12+0,11 1,40+£0,08 10,5 2,1
I 1-St. Ko-Verd. 1,16 2,12+0,11 158+0,09 12,3 0,0
I 1-St. Ko-Verd. 1,20 3,03+022 2844021 285 7,9
IV 2-St. Dep. & RTP 2,04 200+£0,10 1,18+0,06 3,1 0,5

Tabelle 4.2: Integrale Eigenschaften der zur Tiefenprofilierung hergestellten einstufig koverdampften
(I-111) und zweistufig hergestellten (IV) CZTS-Dinnschichten. Die integrale elementare Zusammen-
setzung ist mittels Rontgenfluoreszenzanalyse bestimmt, wahrend durch Réntgenabsorptionsspektros-
kopie an der K-Kante von Schwefel die integrale Segregation von Fremdphasen gemessen wurde [33].

hen Argon-Hintergrunddruck von 300 hPa erzeugt. Die Prozessbeschreibung der
Precursorherstellung und des nachfolgenden Hochtemperaturprozesses wird von
Ericson et al. bzw. Scragg et al. detailliert beschrieben [138, 246].

Die Elementzusammensetzung der so hergestellten Diinnschichten wurde mit-
tels Rontgenfluoreszenzanalyse, wie in Abschnitt 2.1 beschrieben, bestimmt. Eben-
falls kann damit die Gesamtdicke der Schichten anhand der integralen Intensitét
der charakteristischen Emissionslinien abgeschatzt werden. Die integrale Phasen-
zusammensetzung wurde, wie in Kapitel 2 detailliert beschrieben, durch Rontgen-
absorptionsspektroskopie an der K-Kante von Schwefel bestimmt. Alle wichtigen
integralen Parameter der untersuchten Diinnschichten sind in Tab. 4.2 aufgefiihrt.

Winkelaufgeloste Messung der Rontgenabsorptionsfeinstruktur

Zur Bestimmung des Tiefenprofils von Fremdphasensegregationen wird die Ront-
genabsorptionsfeinstruktur der zu untersuchenden Diinnschichten an der K-Kante
von Schwefel in Fluoreszenzdetektion bei verschiedenen Einfallswinkeln gemessen,
wie in Abschnitt 4.3 beschrieben. Zur korrekten Justage der Probe in Bezug auf
Strahlrichtung und Strahlposition werden mit Hilfe der Messung der transmit-
tierten Intensitat hinter der Probe iterativ der Probenwinkel und die Probenhohe
derart angepasst, dass die Probe bei Ausrichtung parallel zum Strahl in vertikaler
Richtung die Halfte des Strahls beschneidet. Der minimal gewahlte Einfallswin-
kel einer Messung ist dabei derart gewahlt, dass unter diesem Winkel der Strahl
die Probenoberfliche gerade vollstdandig ausleuchtet. Dies wird erreicht, indem der
Einfallswinkel von 0° ausgehend unter Beobachtung der gesamt gemessenen Fluo-
reszenzintensitat bei konstanter Energie solange vergrofiert wird, bis ein Maximum
erreicht ist. Von diesem minimalen Winkel an werden Messungen der Rontgen-
absorptionsfeinstruktur fiir verschiedene Einfallswinkel bis 15° durchgefiihrt. Zur
Messung bei Einfallswinkeln zwischen 15° und 90° wird ein geringfiigig anderer
Aufbau, wie in Abschnitt 4.3 beschrieben, verwendet.

Da die Sensitivitit beziiglich der Detektion von Fremdphasen stark von der
Tiefe der auftretenden Segregation ist (vgl. Abb. 4.3), sind Segregationen an der
Oberflache leicht zu detektieren, auch wenn deren integraler Anteil lediglich sehr
gering ist. Verborgene Segregationen, beispielsweise am Riickkontakt, konnen so-
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mit nur detektiert werden, falls deren integraler Anteil hoch ist. Um dennoch ge-
ringfiigige Grenzflachensegregationen auch am Riickkontakt detektieren zu konnen,
wird die Absorberschicht einiger Proben mit Hilfe von Epoxid-Klebstoff von der
Molybdénoberflache abgelost und von hinten gemessen, d.h. von der neu entstan-
denen Oberfliache aus. So kann durch eine Kombination von front- und riickseitigen
Messungen spater ein komplettes Tiefenprofil erstellt werden, welches die gleiche
Sensitivitat an der Vorder- und Riickseite aufweist.

Die bei verschiedenen Einfallswinkeln front- und riickseitig gemessenen und
kantenhubnormierten Rontgenabsorptionsspektren sind exemplarisch fiir eine Pro-
be in Abb. 4.8 dargestellt. Durch einen Vergleich der charakteristischen Merkmale
der einzelnen Spektren mit den Referenzspektren (s. Abb. 2.2) lassen sich be-
reits jetzt Aussagen iiber die Tiefenverteilung der auftretenden Fremdphasen tref-
fen [33]. Oberflachensensitive Spektren der Frontseite zeigen nahezu ausschliefllich
charakteristische Merkmale von Kupfersulfid. Zuséatzlich lasst sich an der front-
seitigen Oberfliche ein charakteristisches Merkmal erkennen, dass in Abb. 4.8
mit (*) gekennzeichnet ist und der Existenz von Schwefel-Sauerstoff-Bindungen
bzw. Sulfaten zugeordnet werden kann [196, 247-249]. Dieses Merkmal entspricht
der ausgeprigten Whiteline® der aufgrund der Valenz verschobenen K-Kante von
Schwefel in Sulfaten [33].

Spektren, die bei steilen Einfallswinkeln aufgenommen wurden und somit durch
die Volumeneigenschaften der Schicht dominiert sind, zeigen CZTS als dominan-
te Phase. Riickseitig aufgenommene Spektren hingegen zeigen charakteristische
Merkmale von ZnS, wie die Verschiebung der Absorptionskante zu hoéheren Energi-
en und eine ausgeprigte, hohe kantennahe Absorption (Whiteline). Es kann daher
schon jetzt gefolgert werden, dass in der untersuchten Probe die beiden vorhan-
denen Fremdphasen Kupfersulfid und Zinksulfid zur Segregation an Oberflaichen
oder Grenzflachen tendieren und weniger im Volumen des Materials zu finden sind.

Quantitative Beschreibung mittels eines Multischichtmodells

Im Folgenden soll nun der gemessene Datensatz von Rontgenabsorptionsspektren
fiir verschiedene Einfallswinkel (front- und riickseitig) mit Hilfe eines Multischicht-
modells; wie in Abschnitt 4.2 beschrieben, angefittet werden, um die Segregationen
von Fremdphasen quantitativ zu beschreiben. Aufgrund der obigen qualitativen
Auswertung der Spektren bietet sich als Startbedingung ein Schichtstapel aus drei
unterschiedlichen Schichten an. Hierbei wird zunédchst angenommen, dass die mitt-
lere Schicht aus reinem CZTS besteht, wiahrend die beiden Aufieren als beliebige
Mischung aus CZTS mit den moglichen Fremdphasen Kupfersulfid, Zinksulfid,
Zinnsulfid und CTS angenommen werden. Da die Messungen bei flachen Einfalls-
winkeln sehr sensitiv gegentiiber der Oberflichenzusammensetzung sind, werden
beide duBeren Schichten zunéachst als diinn (=~ 10 nm) angenommen.

5Eine impulsartige, stark erhéhte Absorption in unmittelbarer Néhe der Absorptionskante
wird auch als Whiteline bezeichnet. Der Name Whiteline, dt. weifle Linie lasst sich historisch
auf die Verwendung von Rontgenfilmen als Detektoren zuriickfithren, bei der eine weifle Linie in
Fluoreszenzdetektion als Folge einer stark erhohten Absorption auftritt.
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Abbildung 4.8: Frontseitig und riickseitig gemessene und kantenhubnormierte Réntgenabsorptions-
spektren der K-Kante von Schwefel einer CZTS-Diinnschicht bei verschiedenen Einfallswinkeln und
Detektion des gesamten Fluoreszenzspektrums ( Total-Yield). Die verschiedenen Einfallswinkel von
0,5°—90° frontseitig und von 0,5° —15° riickseitig sind zur Darstellung in die entsprechenden Informa-
tionstiefen umgerechnet. Die Markierungen deuten auf typische Merkmale der jeweils dominierenden
Phase hin.

Die in Abschnitt 4.2 beschriebene, in C# programmierte Software ARXAS
Data FEvaluator verfiigt neben der Moglichkeit zur Simulation von in Fluores-
zenz gemessenen Rontgenabsorptionsspektren anhand eines Multischichtmodells
fiir verschiedene Geometrien zusatzlich iiber eine Implementierung des Levenberg-
Marquardt-Algorithmus, mit dessen Hilfe eine Anpassung des Modells an einen
Datensatz gemessener Spektren moglich ist [250]. Hierbei erfolgt eine Anpassung
immer an einen vollstdndigen Datensatz von bei verschiedenen Einfallswinkeln ge-
messenen Spektren. Wahrend der Anpassung kénnen dabei sowohl Schichtdicken
des Schichtstapels sowie alle Mischungskoeffizienten im Falle von Phasenmischun-
gen innerhalb einer Schicht individuell optimiert werden.

Aufgrund der Komplexitét einer simultanen Optimierung aller Parameter wer-
den zunéchst lediglich die Spektren verwendet, die bei streifendem Einfall (0,5° —
4°) gemessen wurden, um die Mischungskoeffizienten und insbesondere die vor-
handenen Phasen an der Oberfliche zu bestimmen. Diese Prozedur erfolgt ent-
sprechend auch fiir die riickseitig gemessenen Spektren. Die so bestimmte Oberfla-
chenphasenzusammensetzung wird anschliefend festgehalten, um mit Hilfe des ge-
samten Datensatzes frontseitiger und riickseitiger Messungen die Schichtdicken der
individuellen Schichten zu optimieren. Wird dabei festgestellt, dass die mittleren
quadratischen Abweichungen der berechneten Spektren von den gemessenen Spek-
tren signifikante Tendenzen bzgl. der Informationstiefe aufweisen, deutet dies auf
die Notwendigkeit hin, dass ggf. weitere verborgene Schichten in das Multischicht-
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modell eingefiigt werden miissen. Wenn alle Spektren gleichméaflig gut durch das
Modell beschrieben werden, ist ein Einfiigen weiterer Schichten nicht notwendig.

Fir von der Oberfliche verborgene Fremdphasensegregationen kann es auf-
grund der geringeren Sensitivitat (vgl. Abb. 4.3) teilweise moglich sein, den ge-
messenen Datensatz mit zwei verschiedenen Modellen ahnlich gut beschreiben zu
konnen. Beispielsweise ist es anhand des Fluoreszenzdatensatzes nicht unbedingt
moglich, zwischen einer kompakten Fremdphasensegregation unterhalb der Ober-
flachenschicht und gleichmafig verteilten Segregationen bis in die Probenmitte zu
unterscheiden. Beide Modelle wiirden die Spektren dhnlich gut beschreiben, jedoch
ware der Gesamtgehalt an Fremdphasensegregationen in beiden Féllen unterschied-
lich. An dieser Stelle wird nun die Information des integralen Fremdphasengehal-
tes aus Kapitel 2, wie in Tab. 4.2 dargestellt, verwendet, um eine Eindeutigkeit
des Modells zu erzeugen. Aufgrund der signifikanten Unsicherheit des integralen
Fremdphasengehaltes von etwa 3 Prozentpunkten wird nicht der exakte Wert als
feste Randbedingung angenommen, sondern lediglich der Schichtstapel des Mul-
tischichtmodells derart vorgegeben, dass ein Fit der Mischungskoeffizienten und
Schichtdicken an die gemessenen Daten innerhalb der Fehlergrenzen den integra-
len Fremdphasengehalt korrekt wiedergibt. Ahnlich wird die Information der Ge-
samtschichtdicke, die mittels Rontgenfluoreszenzanalyse bestimmt wurde und in
Tab. 4.2 ebenfalls dargestellt ist, verwendet, um die Eindeutigkeit des Schichtmo-
dells zu erzeugen bzw. zu kontrollieren. Insbesondere zur Bestimmung der Dicke
der mittleren Schicht ist die Information des integralen Fremdphasengehaltes oder
der Gesamtschichtdicke notwendig.

In Abb. 4.9a sind ausgewéhlte gemessene und kantenhubnormierte Spektren
des Gesamtdatensatzes der Probe I zusammen mit den anhand des Multischicht-
modells simulierten Spektren dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass das
gewahlte 3-Schichtmodell alle Merkmale der gemessenen Spektren von Front- und
Riickseite gut beschreiben kann. Insbesondere die Veranderung der charakteris-
tischen Merkmale fiir verschiedene Einfallswinkel wird hervorragend beschrieben.
Frontseitig lassen sich bei sehr kleinen Winkeln geringfiigige Abweichungen fest-
stellen, die beispielsweise auf Oberflichenrauheit oder auf Effekte der nicht bertick-
sichtigten Totalreflexion zuriickgefithrt werden kénnen. Im Fall der riickseitig ge-
messenen Spektren lassen sich auch fiir steilere Winkel geringfiigige Abweichungen
feststellen, dennoch ist es eher erstaunlich, dass ein solch simples 3-Schichtmodell
alle gemessenen Spektren derart gut beschreiben kann.

Das aus dem Fit an den Gesamtdatensatz der Probe entstandene quantitative
Schichtmodell ist in Abb. 4.9b dargestellt. Sowohl die Mischungskoeffizienten der
Oberflachenschichten von Front- und Riickseite sowie deren Schichtdicken wurden
durch den Fit bestimmt. Lediglich die Schichtdicke der mittleren CZTS-Schicht
wurde so vorgegeben, dass die integral gemessene Gesamtschichtdicke aus Tab. 4.2
erreicht wird. Berechnet man anhand dieses Schichtmodells die integrale Phasen-
zusammensetzung, ergeben sich Fremdphasengehalte von 2,0 % Kupfersulfid und
12,8 % Zinksulfid, die innerhalb der Fehlergrenzen gut mit den integral gemesse-
nen Werten von 2,1 % Kupfersulfid und 10,5 % Zinksulfid tbereinstimmen, vgl.
Tab. 4.2.
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Abbildung 4.9: a) Ausgewahlte front- und riickseitig in Fluoreszenzdetektion gemessene und kanten-
hubnormierte Rontgenabsorptionsspektren bei verschiedenen Einfallswinkeln der Probe | zusammen
mit anhand eines Multischichtmodells auf Basis von Referenzspektren simulierten Spektren. Das in
Transmission gemessene integrale Spektrum zusammen mit dem entsprechenden Fit ist ebenfalls ab-
gebildet. b) Schichtstapel des Multischichtmodells mit quantitativ anhand eines Fits an den gesamten
Datensatz bestimmten Mischungskoeffizienten und Schichtdicken.

Aufgrund der hohen Sensitivitdt der Methode gegeniiber der Detektion von
Fremdphasen bei flachen Einfallswinkeln ist die Bestimmung der Phasenzusam-
mensetzung der frontseitigen und riickseitigen Oberflache relativ prazise mit einem
Fehler von lediglich etwa 0,2 %,.. des integralen Fremdphasengehaltes moglich,
vgl. Abb. 4.3. Ein Vergleich mit der integralen Phasenzusammensetzung, die mit-
tels einer Transmissionsmessung bestimmt wurde, zeigt, dass auch der mittels der
winkelabhdngigen Messungen bestimmte absolute Fremdphasengehalt der Ober-
flachenschichten gut bestimmt werden kann. Aufgrund der geringeren Sensitivitét
beziiglich verborgener Grenzflichen hat die ermittelte Form von Fremdphasense-
gregationen jedoch lediglich Modellcharakter und ist daher kritisch zu betrachten.

In den bestimmten Schichtmodellen wurden lediglich stufenférmige Tiefenpro-
file fiir Fremdphasensegregationen angenommen und beschreiben alle gemessenen
Datensatze zufriedenstellend. Somit ist die genaue Form tatsachlicher Tiefenpro-
file, wie beispielsweise ein Konzentrationsgradient im Ubergangsbereich zweier
Schichten, nur schematisch reprasentiert. Deutlich wahrscheinlicher als stufenfor-
mige Profile wére beispielsweise das Auftreten linearer Gradienten, die jedoch auf-
grund der zu geringen Sensitivitét fiir verborgene Grenzflichen hier nicht bertick-
sichtigt wurden.
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Wie zuvor fiir Probe I ausfiihrlich erlautert, werden auch die gemessenen Da-
tensitze der weiteren Proben (II-IV) mithilfe eines Multischichtmodells angefittet
und so quantitativ ausgewertet. Die entsprechenden Messungen, deren Fit des Ge-
samtdatensatzes sowie das entstandene quantitative Multischichtmodell sind in
Abb. 4.10 zusammenfassend dargestellt. Alle gemessenen Datensitze konnen mit
Hilfe von entsprechenden Multischichtmodellen anhand von absoluten Absorpti-
onskoeffizienten der Referenzphasen gut beschrieben werden.

4.6 Auswertung der Ergebnisse und thermodynamische Kon-
sequenzen

Zunachst lasst sich feststellen, dass alle untersuchten Proben Fremdphasensegre-
gationen aufweisen, entsprechend zu Messungen in Kapitel 2. Fiir Proben mit
C'u/Sn-Verhéltnissen signifikant > 2 wird Kupfersulfid an der frontseitigen Ober-
fliche der Proben gefunden, auch wenn das Integrale Cu/(Zn+ Sn)-Verhaltnis < 1
ist. Analog werden auch hier fir Proben mit einem integralen Zn/Sn-Verhéaltnis
> 1 Zinksulfid-Segregationen festgestellt. Dies bestétigt die gefundenen Ergebnisse
fiir den integralen Fremdphasengehalt aus Kapitel 2. Weiterhin zeigen die Proben
[-11IT alle inhomogene Tiefenprofile von Fremdphasensegregationen, d.h. signifikant
unterschiedliche Spektren fiir flache und steile Einfallswinkel, wahrend Probe IV
eine homogene Phasenverteilung in der Tiefe aufweist.

Kupfersulfid-Segregationen

Auffillig anhand der Tiefenprofile ist, dass Kupfersulfid-Segregationen, sofern vor-
handen (Proben I + III), bevorzugt an der frontseitigen Oberfliche zu finden
sind. Dies steht im Einklang mit dem Auftreten von Kupfersulfid-Segregationen
bei dem CZTS-verwandten Material Cu(In,Ga)Ses (CIGSe), wo beispielsweise
Kupfersulfid-Segregationen wahrend des kupferreichen Teils der zweiten Stufe des
3-stufigen Depositionsprozesses immer ausschlieflich an der Oberfliche gefunden
werden [157]. Dies kann dadurch erklirt werden, dass einerseits das Kation Kup-
fer eine hohe Mobilitdt innerhalb von CIGSe bzw. CZTS besitzt und es somit
nicht darauf ankommt, an welcher Stelle bzw. wahrend welcher Phase des Depo-
sitionsprozesses ein Kupferiiberschuss auftritt. Andererseits wird die Grofie der
CZTS-Kupfersulfid-Grenzflache durch Segregationen an der Oberfliche minimiert,
was Segregationen an der Oberfliche gegeniiber Volumensegregationen energetisch
bevorzugt. Entscheidend fiir die Grenzflachenenergie ist vor allem die Gitteranpas-
sung, die im Falle von CZTS und Kupfersulfid aufgrund unterschiedlicher Kristall-
strukturen und Gitterabsténde ungiinstig ist. Daher ist das Auftreten von Ober-
flachensegregationen von Kupfersulfid nicht verwunderlich und wurde auch in an-
deren Untersuchungen beobachtet [251].

Weiterhin fallt auf, dass das charakteristische Merkmal der Spektren bei einer
Energie von etwa 2482 eV (gekennzeichnet durch (*) in Abb. 4.8 und Abb. 4.10),
welches Sulfaten zugeordnet werden kann und somit auf Oberflichenoxidation hin-
deutet, nur bei Proben auftritt, an denen sich Kupfersulfid-Segregationen an der
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Abbildung 4.10: Zusammenfassung der Auswertung von winkelabhéngig aufgenommenen Réntgen-
absorptionsspektren fiir verschiedene CZTS-Diinnschichten, hergestellt mittels 1-stufiger (Probe Il &
I11) und 2-stufiger (Probe IV) Prozesse:

a) 3-dimensionale Abbildung der in Total-Yield gemessenen und kantenhubnormierten Réntgenab-
sorptionsspektren der K-Kante von Schwefel bei verschiedenen Einfallswinkeln, aufgetragen iiber die
entsprechenden Informationstiefen. Charakteristische Merkmale der Spektren sind den jeweiligen Pha-
sen zugeordnet. ¥*Kann der Whiteline der S K-Kante einer Sulfatverbindung zugeordnet werden und
weist daher auf Oberflachenoxidation hin.

b) Einzelne XANES-Spektren bei verschiedenen Einfallswinkeln zusammen mit den dazugehérigen mit
Hilfe des in

c) gezeigten Multischichtmodells berechneten Spektren. Die Schichtdicken und Mischungskoeffizien-
ten der einzelnen Schichten wurden mit Hilfe einer Anpassung des Gesamtdatensatzes berechneter
Spektren an den Gesamtdatensatz gemessener Spektren bestimmt.
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Oberfliche befinden. Alle anderen Proben zeigen keinen Hinweis auf Oxidation.
Dies deutet auf eine Dekomposition von Kupfersulfid zu Kupfersulfat hin, die
jedoch normalerweise erst bei Temperaturen oberhalb von 750°C auftritt [252].
Wiéhrend der Deposition der Schichten in der Vakuumkammer ist der Partialdruck
von Sauerstoff kleiner als der totale Basisdruck der Kammer von ca. 2-107% hPa. Es
ist daher unwahrscheinlich, dass eine Oxidation wahrend der Deposition auftritt.
Die Proben wurden allerdings eine langere Zeit an Luft gelagert, womit eine ober-
flachliche Oxidation zu begriinden ware. Die Abhédngigkeit des Auftretens dieses
charakteristischen Merkmals von Schwefel-Sauerstoff-Bindungen vom Einfallswin-
kel ist vergleichbar mit der von charakteristischen Merkmalen von Kupfersulfid,
was auf eine Volumeneigenschaft von Kupfersulfid hindeutet. Analog zum bekann-
ten Zinkoxysulfid wére eine gemischte Cus_,(S,0)-Phase denkbar, die sich bisher
in der Literatur nicht findet [253, 254]. Eine signifikante Oxidation ist nur an
Proben festzustellen, die oberflédchliche Kupfersulfid-Segregationen aufweisen.

Zinksulfid-Segregationen

Zinksulfid-Segregationen sind in allen untersuchten Proben zu finden und befin-
den sich sowohl verteilt im gesamten Volumen der Proben als auch lediglich an
der Oberflache und der Grenzfliche zum Molybdan. Es ist somit kein generel-
les Fremdphasenprofil fiir ZnS fiir alle Proben gleichzeitig zu finden. Das im Ge-
gensatz zu Kupfersulfid fiir Zinksulfid kein allgemeines Verhalten gefunden wird,
lasst sich mit Hilfe der deutlich geringeren Grenzflichenenergie von ZnS-CZTS-
Grenzflachen erkldaren: ZnS und CZTS besitzen nahezu eine identische Anionen-
struktur und somit eine nahezu optimale Gitteranpassung. Fir CZTS-dhnliches
CZTSe wurde mittels Atomsonden-Tomographie bereits das Vorhandensein von
nm-groBen ZnSe-Substrukturen innerhalb von CZTSe-Kornern nachgewiesen [36].
Somit sind ZnS-Segregationen im Volumen durchaus zu erwarten, wenn die De-
position einen Zink-Uberschuss aufweist. Es ist weiterhin auffillig, dass bei allen
einstufig koverdampften CZTS-Schichten (Proben I-IIT) Zinksulfid-Segregationen
vor allem an der Oberfliche und an der Grenzfliche zum Riickkontakt zu finden
sind. Dem gegeniiber steht die ausschlieSlich homogene Segregation von ZnS im
gesamten Volumen bei der zweistufig hergestellten Probe IV.

Unter der Annahme, dass Zinksulfid-Segregationen an der Oberflache, aufgrund
der geringen Grenzflichenenergie bzw. der guten Gitteranpassung, energetisch ge-
geniiber Volumensegregationen nicht oder nur sehr geringfiigig bevorzugt sind,
ist zunéchst davon auszugehen, dass sie dort auftreten, wo sie sich aufgrund der
Prozessfithrung bilden. Im Falle der 2-stufig hergestellten Probe IV kann damit
erklart werden, dass sich ZnS-Segregationen im gesamten Volumen verteilen, da
dort durch die Precursorherstellung zunéchst alle Elemente mit einem Uberschuss
von Zink gleichmafig verteilt sind und sich derart wéhrend des anschlieBenden
RTP-Prozesses auch gleichméafig verteilte ZnS-Segregationen ausbilden.
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Riickkontaktreaktion

Fiir das vermehrte Auftreten von ZnS-Segregationen am Riickkontakt in den Pro-
ben I und III kann es somit zwei verschiedene Erklarungen geben:

1) Es gibt zu Beginn der Deposition einen erhéhten Zinkiiberschuss, sodass sich
am Beginn des Schichtwachstums vermehrt ZnS-Ausscheidungen bilden. Dies konn-
te der Fall sein, falls der Haftkoeffizient von ZnS auf Molybdan deutlich grofler ist
als der von CZTS. Wie in Kapitel 5 beschrieben, ist jedoch der Haftungskoeffizient
von ZnS auf Molybdén vergleichsweise gering, da schon bei Substrattemperaturen
oberhalb von etwa 350°C' praktisch kein ZnS mehr auf der Molybdanoberfléche
haften bleibt.

2) Wéhrend des gesamten Prozesses kommt es zur kontinuierlichen Bildung
von ZnS an der CZTS-Molybdan-Grenzflache. Der einzige Unterschied, den die
Grenzflache gegeniiber dem Volumen in CZTS auszeichnet, ist das Vorhandensein
von Molybdén. Dies legt nahe, dass CZTS unter Vorhandensein von Molybdén
einer Reaktion unterliegt, die zur Bildung von ZnS fiihrt.
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Eine mogliche Zersetzungsreaktion unter Bildung von Molybdandisulfid ware
somit durch:

2CusZnSnSy + Mo <= 2CuyS +2ZnS +25nSs + Mo (4.17)
= 2CuyS +2ZnS +25nS + MoS; (4.18)

gegeben. Etwa zeitgleich zu den hier durchgefiihrten Messungen haben Scragg et
al. diese Dekompositionsreaktion von CZTS unter Vorhandensein von Molybdan
in Hinblick auf ihre thermodynamischen Eigenschaften untersucht [255]. Es wurde
eine Differenz der freien Energie der Produkte zur freien Energie der Edukte von
etwa —150 kJ/mol bei 550 °C' berechnet. Somit kann diese Reaktion aus thermo-
dynamischen Gesichtspunkten spontan ablaufen. Scragg et al. konnten weiterhin
mittels Raman-Spektroskopie eindeutig die Bildung von Molybdéndisulfid allein
aus dieser Reaktion nachweisen, ohne eine zusétzliche Zugabe von Schwefel. Es
ist somit davon auszugehen, dass die gefundene praferenzielle Segregation von
Zinksulfid am Riickkontakt von dieser Zersetzungsreaktion herriihrt. Mit Hilfe der
winkelabhangigen Messungen der Rontgenabsorptionsfeinstruktur wurde zwar kein
MoS; an der Riickseite der Proben detektiert, jedoch ist bekannt, dass die Haf-
tung von CZTS auf Molybdéandisulfid schlechter ist, als die von Molybdéandisulfid
auf Molybdéan. Somit befindet sich das M oS5 nach dem Ablosen der Schicht vom
Substrat weiterhin auf dem Molybdén und kann daher nicht nachgewiesen werden.

Die Reaktion aus Gleichung 4.17 besitzt jedoch zusétzlich zum nachgewiese-
nen ZnS noch Kupfersulfid und SnS als Produkte, die durch die winkelabhéngi-
gen Rontgenabsorptionsmessungen nicht gefunden wurden. Dies kann wie folgt
erkldart werden: Aufgrund der hohen Mobilitdt von Kupfer in CZTS und der Se-
gregation von Kupfersulfid an der Oberfliche kann das am Riickkontakt gebil-
dete Kupfersulfid durch Kationendiffusion zur Oberfliche wandern. Da weiterhin
die gesamte Schicht Zn-reich und somit Sn-arm gewachsen wird, kann zusammen
mit von der Oberfldche eindiffundierendem Schwefel das Zinn des Zinnmonosul-
fids in die CZTS-Schicht eingebaut werden. Aufgrund des schon vorhandenen Zn-
Uberschusses ist somit Zinksulfid die einzige Fremdphase, die nicht wieder umge-
wandelt werden kann und daher zu Segregationen am Riickkontakt fiithrt. Dass
im Falle der 2-stufig hergestellten Probe keine Segregationen am Riickkontakt
gefunden werden, lasst sich durch die kurze Prozessdauer des Hochtemperatur-
schritts erkldren. Wéhrend diese Probe innerhalb von 3 min auf eine Temperatur
von 550 °C' geheizt und anschlieBend direkt wieder abgekiihlt wurde, waren die 1-
stufig koverdampften Proben ca. 60 min bei einer Temperatur von 550 °C. Scragg
et al. finden einen etwa linearen Zusammenhang der Reaktionsprodukte mit der
Zeit, wobei nach 3 min nahezu keine Produkte nachweisbar sind [255].
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Oberflachendekomposition

Aufgrund der vorhergehenden Uberlegungen, dass ZnS-Segregationen dort zu fin-
den sind, wo sie wihrend des Depositionsprozesses durch einen lokalen Zink-Uber-
schuss entstehen, ist festzuhalten, dass sie am Ende des Depositionsprozesses ent-
stehen miissen, um an der Oberfliche gefunden zu werden. Betrachtet man die Pro-
zessfiihrung eines 1-stufigen Depositionsprozesses genauer (wie in Abschnitt 1.3.5
beschrieben), gehen alle Evaporationsraten gleichzeitig am Ende des Prozesses
durch Schlielen der Quellenshutter auf null zuriick. Daher entsteht durch die Ver-
dampfung der Materialien zunichst kein Zn-Uberschuss am Ende des Prozesses,
der ZnS-Segregationen an der Oberfliche erklaren kénnte. Die ZnS-Segregationen
miissen somit bei Prozessende durch eine Reaktion der CZTS-Schicht selbst gebil-
det werden. Auch hier sind die Bindrphasen mittels einer Gleichgewichtsreaktion
mit der Quaterndrphase CZTS verbunden:

CusZnSnSy = CusS + ZnS + SnSs (4.19)

Allerdings wiirde durch diese Reaktion entstandenes Zn.S unter gleichzeitigem Vor-
handensein von C'usS und SnSs unmittelbar wieder in quaternéires CusZnSnSy
iiberfiihrt werden, da die Differenz der freien Energie fiir die Riickreaktion negativ
ist. Somit konnen sich ZnS-Segregationen nur ausbilden, wenn die Riickreaktion
von Gleichung 4.19 behindert wird. Werden Teile der entstandenen Komponenten
der Schichtoberflache entzogen, so konnte die Riickreaktion nicht mehr vollstandig
ablaufen und das Gleichgewicht wiirde sich lokal auf die Seite der Binarphasen ver-
lagern. Betrachtet man mogliche weitergehende Reaktionen, so findet man, dass
auch Zinndisulfid durch eine Gleichgewichts-Redox-Reaktion mit seinen Bestand-
teilen Zinnmonosulfid und elementarem Schwefel verkniipft ist [256]:

+IV-IT +II1-11 0

2508 = 2508 + 5 (4.20)

Elementarer Schwefel besitzt bei einer Temperatur von 550°C' einen Gleichge-
wichtsdampfdruck von etwa 3700 hPa und ist somit gasférmig [257]. Des Weiteren
besitzt Zinnmonosulfid bei 550 °C' einen Gleichgewichtsdampfdruck durch Subli-
mation von 2,1 - 1073hPa und ist daher ebenfalls gasférmig und somit fliichtig
[173]. Es ergibt sich also insgesamt eine Gleichgewichtsreaktion zwischen CZTS
und den teilweise fliichtigen Produkten der Bindrphasen:

+IV +I1
2CusZn Sn Sy = 2CuS +2ZnS+2 Sn S(g) + Sa2(9) (4.21)

Da sowohl Zinksulfid als auch Kupfersulfid nicht fliichtig sind, stellt sich an der
Oberfliache ein Gleichgewicht in Abhéangigkeit der Temperatur sowie der Partial-
driicke von Schwefel und SnS in der Gasphase ein. Diese Dekompositionsreakti-
on wurde etwa gleichzeitig zu den hier durchgefithrten Messungen ebenfalls von
Scragg et al. detailliert untersucht [258]. Mit Hilfe von tabellierten und gemes-
senen Reaktionsenthalpien konnten Scragg et al. die erforderlichen Partialdriicke
von elementarem Schwefel und Zinnmonosulfid bestimmen, sodass eine derartige
Dekompositionsreaktion unterbunden wird. Fiir eine Temperatur von 550 °C' ist
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Abbildung 4.11: Anhand der freien Enthalpien AG berechnete Gleichgewichts-Dampfdruckkurven
von Schwefel (S;) iiber elementarem Schwefel, SnS,, SnxS3 und CuaZnSnS, [188, 257, 258]. Inner-
halb des schraffierten Bereiches ist der Partialdruck von Schwefel zu gering, sodass es zur spontanen
Dekomposition von CZTS nach Gleichung 4.21 kommt [258]. Weiterhin ist die Sublimationskurve,
also der Dampfdruck von SnS ber einer SnS-Oberflache eingezeichnet [173].

ein Schwefel-Partialdruck von pg, > 2,3-10~* hPa sowie ein SnS-Partialdruck von
Psns > 2,5 - 1073 hPa notwendig, um thermodynamisch eine Dekomposition nach
Gleichung 4.21 zu verhindern.” In Abb. 4.11 sind die fiir den Dekompositions-
prozess relevanten thermodynamischen Parameter graphisch zusammengefasst. So
gibt es einen minimal erforderlichen Partialdruck von Schwefel, bei dessen Unter-
schreitung CZTS nicht mehr stabil ist und nach Gleichung 4.21 zerfallt. Dieser mi-
nimal erforderliche Partialdruck stellt den Gleichgewichtsdampfdruck von Schwefel
iiber einer CZTS-Oberflache dar. Aufgrund der insgesamt negativen freien Enthal-
pie zur Bildung von CZTS aus den bindren Phasen, die zu einer Stabilisierung
fithrt, liegt dieser deutlich unterhalb des elementaren Dampfdrucks von Schwefel,
jedoch immer noch relativ hoch fiir einen Vakuum-Depositionsprozess.
Betrachtet man nun erneut den verwendeten 1-stufigen Prozess, so wird wéh-
rend der Abkiihlphase von 550 °C nach Raumtemperatur zwar zunéchst der De-
positionsdampfdruck von Schwefel aufrechterhalten, jedoch durch Abschalten der
Zinn-Evaporationsquelle kein weiteres Zinn mehr angeboten. Daher liegt wahrend
des Abkiihlungsprozesses kein ausreichender SnS-Partialdruck vor, um die erzeugte
CZTS-Schicht zu stabilisieren. Des Weiteren liegt auch schon wahrend der Depo-
sition und daher ebenfalls wihrend der Abkiihlphase der Partialdruck von Schwe-
fel moglicherweise unterhalb des erforderlichen Wertes (vgl. Abb. 4.11), um eine
Dekomposition zu verhindern. Als Folge ist davon auszugehen, dass die in Glei-
chung 4.21 aufgefithrte Gleichgewichtsreaktion zur Dekomposition der Oberflache

"Aufgrund der Beteiligung von Schwefel und SnS in der gleichen Reaktion, hingt prizise
ausgedriickt der notwendige Partialdruck von SnS auch vom Partialdruck des Schwefels ab und
kann daher bei héheren Partialdriicken von Schwefel als 2,3 - 1074 hPa auch geringer ausfallen.

4.6
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des CZTS unter Bildung von Kupfersulfid und Zinksulfid fithrt. Die Uberfiihrung
von SnS in die Gasphase bedingt einen effektiven integralen Zinnverlust der auf-
gedampften Diinnschicht, der bereits in einigen Arbeiten beobachtet wurde [259-
261].

Das Nicht-Vorhandensein des Dekompositionsproduktes Kupfersulfid beispiels-
weise an der Oberfliche von Probe II kann wiederum durch die hohe Mobilitat und
eine urspriinglich Cu-arme Deposition erklart werden. Ist das C'u/Sn-Verhéltnis
wéihrend der Abscheidung < 2, so kann die entstandene CZTS-Schicht weiteres,
durch Oberflaichendekomposition frei werdendes, Kupfer aufnehmen, ohne Kupfer-
sulfid-Segregationen zu bilden. Ist jedoch der C'u/Sn-Schwellenwert erreicht, wie
in Kapitel 2 bestimmt, fihrt dies zu Kupfersulfid-Segregationen an der Oberfla-
che, wie dies bei Probe III der Fall ist. Solche Kupfersulfid-Segregationen fiihren
wiederum zu einer Stabilisierung der Schicht, indem sie die direkte Grenzflache
zwischen CZTS und dem Vakuum verkleinern.

Die 2-stufig hergestellte Probe IV weist keine signifikante Oberflachendekompo-
sition auf, da dort einerseits der Abkiihlungsprozess deutlich schneller durchgefiihrt
wurde und andererseits durch den hohen Totaldruck wahrend des Hochtempera-
turschrittes ein Abdampfen von Schwefel und Zinnsulfid kinetisch vermindert wird.

Zusammenfassung der Ergebnisse und Konsequenzen fiir CZTS-Bauelemente

Durch Messung der Rontgenabsorptionsnahkantenstruktur der K-Kante von Schwe-
fel in Fluoreszenzdetektion bei verschiedenen Winkeln der einfallenden Strahlung
konnten mit Hilfe von numerischen Simulationen die Tiefenprofile von Fremdpha-
sensegregationen innerhalb von CZTS-Diinnschichten bestimmt werden. Wéahrend
eine 2-stufig hergestellte Probe (IV) keinen Gradienten und somit eine homogene
Tiefenverteilung von ZnS-Segregationen aufweist, zeigen alle untersuchten 1-stufig
koverdampften Proben (I-III) eine stark inhomogene Verteilung von Fremdphasen:
Die Oberfldchen sowie die Molybdén-Absorber-Grenzflachen weisen stark erhéhte
Konzentrationen von Fremdphasen gegeniiber dem Volumenmaterial auf.

Kupfersulfid-Segregationen finden sich lediglich an der Oberfliche der Diinn-
schichten, was auf die hohe Mobilitdt des Kupfers innerhalb von CZTS sowie die
Minimierung der Grenzflichenenergie zwischen Kupfersulfid und CZTS zuriick-
zufithren ist. Blieben die auftretenden Kupfersulfid-Segregationen wéahrend der
Fabrikation eines Bauelementes an der Oberflache, so kime kein Heterokontakt
zwischen CdS-Puffer und CZTS zu Stande. Es ist jedoch hinreichend bekannt,
dass sich Kupfersulfid von der Oberfliche leicht durch Atzen mittels KCN oder
NaCN entfernen lasst [129]. Wenn dieser Schritt der Deposition folgend durch-
gefithrt wird, ergeben sich zunéchst keine bauelementspezifischen Nachteile durch
das Auftreten von Kupfersulfidsegregationen an der Oberfliche. Dennoch kénnte
durch einen solchen Atzschritt die Oberfliche signifikant beeinflusst werden, wie
mittels Photoelektronenspektroskopie gezeigt wurde [262].

In 1-stufig koverdampften CZTS-Schichten befinden sich ZnS-Segregationen
vermehrt sowohl an der Oberflédche als auch an der Riickseite der Absorberschicht.
Berticksichtigt man die relativ grofle Bandliicke von Zinksulfid von 3,6 eV, kann
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ZnS in Kontakt mit CZTS zu einem signifikantem positiven Leitungsbandoffset
sowie gleichzeitig zu einem negativen Valenzbandoffset beim Ubergang zwischen
CZTS und ZnS fithren. Bao et. al haben mittels ab-initio Dichte-Funktional-Theo-
rie-Berechnungen (DFT) die Bandoffsets zu 0,8 eV im Leitungsband und —1,4 eV
im Valenzband berechnet [263]. Es ist daher davon auszugehen, dass Zinksulfid so-
wohl die Minoritatsladungstréger als auch die Majoritéitsladungstrager des CZTS
effektiv blockiert. Segregationen von ZnS an den jeweiligen Grenzflachen kénnen
daher direkt den Elektronenstrom zum Puffer sowie den Locherstrom zum Riick-
kontakt blockieren. Wihrend ZnS-Segregationen am Riickkontakt — solange sie
keine dichte Schicht bilden — aufgrund der gréferen Diffusionslénge fiir Majori-
tdten weniger schidlich sind, fithren Segregationen an der Absorberoberfliche zu
einem Stromverlust, der nahezu proportional zur Bedeckung ist. Watjen et al. ha-
ben ZnSe-Segregationen an der Oberfliche von CZTSe-Absorbern mittels EBIC-
Messungen untersucht und fanden eine fast vollstandige Elektronenbarriere an
Oberflachensegregationen von ZnSe [37]. Neben einem nachteiligen Effekt von ZnS-
Segregationen an der Oberfliche in Bezug auf den Ladungstragertransport wurde
teilweise eine Erhohung der Leerlaufspannung fiir Proben mit Zn-reicher Ober-
fliche gemessen [264]. Dieser Effekt kann moglicherweise darauf zurtick gefiithrt
werden, dass durch eine effektive Verkleinerung der Flache des Heteroiibergangs
und gleichzeitig einer guten Passivierung der ZnS-CZTS-Grenzfliche die Grenz-
flachenrekombination von Ladungstriagern verringert wird. Auch andere Gruppen
fanden kiirzlich einen positiven Einfluss von Zn-reichen Oberflichen im Fall von
koverdampftem CZTSe [265].

Das préferentielle Auftreten von ZnS-Segregationen an den frontseitigen und
riickseitigen Grenzflichen des CZTS-Absorbers kann, wie oben beschrieben, mit
Dekompositionsreaktionen von CZTS in Kontakt mit Molybdan sowie Vakuum in
Verbindung gebracht werden, die von Scragg et al. etwa zeitgleich zu dieser Arbeit
detailliert untersucht wurden [255, 258]. Wahrend die Dekompositionsreaktion an
der Riickseite des Absorbers (Gleichung 4.17) bei Kontakt von CZTS mit Mo-
lybdan unumgénglich ist, bestimmt sich die Kinetik der Dekompositionsreaktion
an der Oberfliche vor allem durch die Prozessfithrung und wére somit prinzi-
piell vermeidbar. Wird CZTS innerhalb einer Vakuumkammer abgeschieden, so
befindet sich die CZTS-Oberfliche in direktem Kontakt zur Gasphase bzw. zum
Vakuum. Bei zeitlich ausgedehnten Prozessen wie der physikalischen Gasphasen-
abscheidung versucht sich somit ein thermodynamisches Gleichgewicht zwischen
der CZTS-Oberfliche und der Gasphase einzustellen. Hieraus ergeben sich direkte
Konsequenzen fiir einen CZTS-Depositionsprozess: Der Partialdruck von Schwefel
sollte bei 550°C" Substrattemperatur wihrend des gesamten Prozesses oberhalb
von 2,3 - 107* hPa liegen, vgl. Abb. 4.11. Da dies in der vorhandenen Vakuum-
kammer auf Grund der Kammer- sowie der Schwefelquellengeometrie nicht ein-
gehalten werden kann, fithrt dies unweigerlich zu einer standigen Dekomposition
von CZTS wahrend des Prozesses sowie insbesondere auch direkt nach dem En-
de der Evaporationsphase vor dem Abkiihlen der Substrate. Die Dekomposition
von CZTS nach Gleichung 4.21 mit anschlieBender Sublimation von SnS in die
Gasphase fithrt somit zu einem effektiven Sn-Verlust der CZTS-Schicht und da-
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her zu erh6hten Cu/Sn-Verhéltnissen, insbesondere an der Oberfléche. Dies kann
sich durch die Bildung von intrinsischen Defekten beispielsweise negativ auf die
elektronischen Eigenschaften des Materials auswirken, vgl. Kapitel 3. Zu beachten
ist weiterhin, dass durch Dekomposition der Oberfliche nicht nur — wie bisher fir
exakt stochiometrisches Material betrachtet — Fremdphasensegregationen auftre-
ten konnen, sondern sich an der Oberfliche durch mikroskopische Dekomposition
auch intrinsische Defekte ausbilden konnen, die zu einer erhéhten Grenzflachenre-
kombinationsgeschwindigkeit in Bauelementen fithren kann.

Aus den oben genannten Griinden scheint die Deposition von CZTS mit gu-
ten elektronischen Eigenschaften mit Hilfe eines 1-stufigen Depositionsprozesses
der physikalischen Gasphasenabscheidung nahezu unméglich. Als Konsequenz der
hier gemessenen Tiefenprofile von Fremdphasensegregationen miissen daher alter-
native Prozessstrukturen unter Berticksichtigung der in Abb. 4.11 aufgefiihrten
thermodynamischen Parameter zur Verhinderung von Dekompositionsreaktionen
entwickelt werden.

Prinzipiell gibt es vier Moglichkeiten, die Dekompositionsreaktion an der Ober-
flache zu verhindern: 1) Durch die Konstruktion einer geeigneten Abscheidungs-
anlage konnte es moglich sein, die geforderten Partialdriicke von Schwefel und
SnS aufrecht zu erhalten. 2) Durch Wahl des CZTS-verwandten Materialsystem
CZTSe mit Selen als Chalkogen sind die geforderten Partialdriicke von Selen und
SnSe ggf. geringer und somit einfacher zu erreichen. Auch hierfiir miisste allerdings
eine geeignete Abscheidungsanlage fiir hohen Chalkogen-Druck konstruiert wer-
den. 3) Verwendung eines mehrstufigen Prozesses, sodass die Deposition und die
Kristallisation bei hoher Temperatur in getrennten Anlagen durchgefithrt werden
konnen. Wahrend der Kristallisation kénnte auch zusétzlich ein hoher Chalkogen-
und SnS(e)-Partialdruck erzeugt werden. Dieser Ansatz wurde im Rahmen die-
ser Promotionsarbeit auch verfolgt, wird jedoch aufgrund des limitierten Rahmens
nicht detailliert betrachtet. Ein solcher Prozess ist der am weitesten verbreitete
zur Herstellung von CZTS(e) und wird unter anderem in Prozessen verwendet, die
bisher beste elektronische Eigenschaften der Bauelemente hervorbringen [28, 113,
179, 180]. 4) Durch Verhinderung eines direkten Kontaktes zwischen der CZTS-
Phase und Vakuum kann eine Dekomposition verhindert werden. Um dies zu errei-
chen, konnen wahrend der Kristallisation in einem mehrstufigen Depositionspro-
zess Schutzschichten, sog. Capping-Schichten, angewendet werden. In Kapitel 5
wird ein derartiger Prozess entwickelt und detailliert untersucht.



Wachstum von einphasigen CZTS-
Diinnschichten mittels
Festkorperreaktionen

Qualitativ hochwertiges CZTS-Absorbermaterial zeichnet sich im Wesentlichen
durch zwei Eigenschaften aus. Sowohl die elektronischen Eigenschaften des CZTS
selbst als auch die durch Phasengemische hervorgerufenen Eigenschaften sind da-
bei von zentraler Bedeutung.

Wie in Kapitel 3 diskutiert, sind die beeinflussbaren elektronischen Eigenschaf-
ten der CZTS-Phase im Wesentlichen durch Bildung von intrinsischen Defekten
bestimmt, die stark von der Hohe der chemischen Potentiale der Elemente wahrend
des Depositionsprozesses abhéngig sind. Es lasst sich dabei aufgrund des direkten
Kontaktes der Oberflaiche mit der Gasphase zwischen den chemischen Potentialen
im Volumen der Schicht und denen an der Oberfliche unterscheiden. Wahrend die
chemischen Potentiale der Elemente im Volumen mit der Elementzusammensetz-
ung der bereits deponierten Schicht korrelieren, sind sie an der Oberfliche durch
ein chemisches Gleichgewicht mit der Gasphase gegeben.

Um CZTS-Schichten mit guten elektronischen Eigenschaften im Hinblick auf
Solarzellen herzustellen, miissen daher sowohl die Volumen- als auch die Ober-
flacheneigenschaften kontrolliert werden. Die Zielvorstellung dabei ist, moglichst
wenige tiefe Defekte und eine akzeptable, nicht zu hohe Ladungstragerdichte zu
erhalten.

Aufgrund der berechneten Ubergangsenergien elektronisch aktiver intrinsischer
Defekte, vgl. Abb. 1.9, sowie den Untersuchungen aus Kapitel 3 scheinen dabei
folgende intrinsische Defekte eine Rolle zu spielen: Wahrend Vg, und C'ug, sowie
eventuell Zng, wesentliche flache Akzeptoren darstellen und somit fir eine hohe
Ladungstrigerdichte verantwortlich gemacht werden kénnen ist Zn¢e, ein flacher
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Donator und kann so durch Kompensation die effektive Ladungstragerdichte ver-
ringern. Zinnfehlstellen (Vs,,) sowie Cug, besitzen Ubergangsniveaus nahezu mittig
in der Bandliicke und sollten daher mit Prioritdt vermieden werden.

Aufgrund der Abhéngigkeit der Bildungsenthalpie intrinsischer Defekte von den
chemischen Potentialen der Elemente, konnen sich diese Defekte bei einem Kup-
fertiberschuss gegeniiber von Zinn leichter bilden, daher sollte eine Kupferarmut
bevorzugt werden. Da sich jedoch unter Kupferarmut bevorzugt die fiir die La-
dungstragerdichte wesentlich verantwortlichen Defekte Vi, bilden, ist gleichzeitig
ein Zinkreichtum wiinschenswert, um diese mittels Zn¢, zu kompensieren sowie
die Bildung von Cug, zu verringern [25, 108, 266].

Festzuhalten ist, dass die chemischen Potentiale der Elemente wéahrend der
Deposition des Absorbers sowohl an der Oberfliche als auch im Volumen Cu-arm
und Zn-reich gewahlt werden sollten. Auch diverse andere experimentelle Arbeiten
finden in diesem Bereich die besten elektronischen Eigenschaften [38, 251, 267].
Zu beachten ist dabei, dass in bisher allen bekannten Arbeiten die Einstellung des
chemischen Potentials der Elemente wiahrend der Bildung von CZTS durch die
Wahl der Elementzusammensetzung stattfindet. So werden meist Cu-arme und
Zn-reiche Gesamtschichten hergestellt, um das chemische Potential des Kupfers
gering und das des Zinks hoch zu halten.

Bei CZTS-Schichten mit Zn-reicher Elementzusammensetzung ist jedoch eine
Segregation von ZnS unabwendbar, wie in Kapitel 2 gezeigt wurde. Allerdings kon-
nen durch unkontrollierte Segregationen von Fremdphasen durch deren stark von
CZTS abweichende elektronische Eigenschaften unerwiinschte Strukturen wie z.B.
elektronen- oder locherblockierende Schichten in der Ndahe der Kontakte entstehen,
vgl. Kapitel 4. Daher ist es fiir die Herstellung qualitativ hochwertiger CZTS-Ab-
sorber von zentraler Bedeutung, eine unkontrollierte Segregation von Fremdphasen
zu vermeiden.

Bei allen bisher bekannten Herstellungsmethoden entsteht somit ein wider-
spriichliches Verhalten bei der Prozessoptimierung in Hinblick auf die elektroni-
schen Eigenschaften der CZTS-Phase und die Minimierung von Fremdphasense-
gregationen. Alle relevanten CZTS-Absorber hoher elektronischer Qualitit weisen
beispielsweise ZnS-Fremdphasensegregationen auf [28, 113, 129, 138].

Wie in Kapitel 4 gezeigt, bilden sich Fremdphasensegregationen vor allem an
der Oberfliche von CZTS-Diinnschichten durch den direkten Kontakt mit der Gas-
phase und der damit zusammenhéngenden Dekompositionsreaktion [258]. Auch zur
Verhinderung elektronisch aktiver tiefer Defekte sollte an der Oberflache von CZTS
die angrenzende Gasphase bzw. die Partialdriicke der Elemente und binéren fltich-
tigen Verbindungen derart gewahlt werden, dass ein thermodynamisches Gleichge-
wicht entsteht. Kommt es beispielsweise zu Oberflichendekomposition nach Glei-
chung 4.21, so ist automatisch das chemische Potential von Zinn verringert und
fordert so die Bildung von C'ug,-Defekten.



3-Stufen Koverdampfungsprozess

Abbildung 5.1: Schematische Darstellung von Querschnittsaufnahmen der deponierten Diinnschicht
wahrend den einzelnen Schritten des 3-stufigen Koverdampfungsprozesses.

Im Folgenden soll ein neuartiger Depositionsprozess fiir CZTS vorgestellt wer-

den, der alle drei der oben genannten Bedingungen gleichzeitig erfiillen kann:

1.

Ein hohes chemisches Potential von Zink bei gleichzeitig niedrigem chemischen
Potenzial von Kupfer, um hochwertige elektronische Eigenschaften zu erzielen,

. Die Bildung von phasenreinem CZTS ohne unkontrollierte Fremdphasensegre-

gationen, um elektronisch nachteilige Strukturen zu verhindern, und
Die Vermeidung der Oberflichendekomposition um sowohl Fremdphasensegre-
gationen als auch die Bildung von Oberflichendefekten zu verhindern.

5.1 3-Stufen Koverdampfungsprozess

Um oben beschriebene Probleme herkoémmlicher Depositionsprozesse zu umgehen,
wurde ein neuartiger, 3-stufiger Koverdampfungsprozess fiir CZTS entwickelt, in
dem CZTS wahrend eines Hochtemperaturschritts durch eine Festkorperreaktion
von Kupferzinnsulfid mit ZnS gebildet wird, vgl. Abb. 5.1.

I) In der ersten Phase des Depositionsprozesses wird Kupferzinnsulfid (CTS) durch

Koverdampfung der Elemente Cu, Sn und S mit dem gewiinschten Cu-armen
Cu/Sn-Verhaltnis (Cu/Sn < 2) auf das Molybdén-beschichtete Glassubstrat
aufgebracht. Durch den vergleichsweise hohen Sublimationsdampfdruck von
SnS (vgl. Abb. 4.11) und die damit einhergehende Sublimation von SnS von der
Substratoberfliche muss die Sn-Quellenrate signifikant hoher gewédhlt werden
als die des Kupfers, um das gewtinschte Cu/Sn-Verhéltnis zu erzielen.

Das Cu/Sn-Verhéltnis der CTS-Schicht lasst sich bei erhéhten Temperaturen
durch die Wiederverdampfung von SnS von der Substratoberfliche vor allem
mittels einer prézisen Regulation der Substrattemperatur und weniger empfind-
lich durch die Quellenrate der Sn-Quelle einstellen. Bei konstanten Quellenraten
fiihrt eine Temperaturvariation der nominellen Substrattemperatur zwischen
355°C und 370°C beispielsweise zu Cu/Sn-Verhéltnissen der resultierenden
CTS-Schicht zwischen 1 und 2. Die Elementzusammensetzung der CTS-Schicht
nach der ersten Stufe des Prozesses ist in Abb. 5.2 in Abhéngigkeit der nomi-
nellen Substrattemperatur dargestellt. Wéahrend sich das Cu/Sn-Verhéltnis in
einem engen Temperaturbereich unterhalb von etwa 370 °C' Cu-arm frei einstel-
len lasst, ist es bei Temperaturen oberhalb dieses Wertes auf einen maximalen
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Wert von 2 selbstlimitiert. Um spéater eine CZTS-Schicht einer Dicke von 1,6 um
zu erhalten, wird in dieser Prozessstufe zunachst eine 1,2 um-dicke CTS-Schicht
deponiert.

IT) Wahrend der zweiten Stufe des Koverdampfungsprozesses wird ZnS auf die
vorhandene CTS-Schicht aufgebracht. Aufgrund eines geringen Haftungskoeffi-
zienten von ZnS bei hohen Temperaturen, wie diese zur Abscheidung von CTS
verwendet wurden, wird die Substrattemperatur zur Abscheidung von ZnS auf
etwa 150°C' abgesenkt. Damit wird gleichzeitig die Bildung von CZTS inner-
halb dieses Prozessschritts verhindert. Zur vollstandigen Umwandlung der in
der ersten Stufe abgeschiedenen, 1,2 um-dicken CTS-Schicht zu CZTS wiirde
eine Dicke der ZnS-Schicht von 0,4 ym ausreichen. Jedoch soll in diesem Pro-
zess ein Uberschuss an Zink in Form einer zuriickbleibenden ZnS-Deckelschicht
angeboten werden, daher wird stattdessen ZnS einer Dicke von 0,8 um abge-
schieden.

IIT) Anschlieend wird CZTS in einem Hochtemperaturschritt innerhalb der drit-

ten Stufe des Koverdampfungsprozesses gebildet: Bei einer nominalen Sub-
strattemperatur von 550°C' werden die beiden zuvor deponierten Schichten
CTS und ZnS einer Festkorperreaktion unterzogen, bei der sich die gewiinsch-
te CZTS-Phase ausbildet. Dabei wird dieser Hochtemperaturschritt fiir einen
Zeitraum von mindestens 20 min durchgefithrt, um eine vollstandige Umwand-
lung der CTS-Schicht in CZTS zu gewahrleisten. Bei einer Temperatur von
550 °C' besitzt ZnS einen nicht zu vernachlassigenden Sublimationsdampfdruck
von 1078 hPa und kann damit von der Substratoberfliche sublimieren. Um die-
sen ZnS-Verlust der obersten Schicht zu kompensieren bzw. zu vermeiden, wird
daher wihrend der gesamten dritten Stufe des Prozesses zusatzlich ZnS aus der
Evaporationsquelle sublimiert.

An dieser Stelle lasst sich hinzufiigen, dass die dritte Stufe des Prozesses —
abgesehen von der ZnS-Verdampfung zur Kompensation des von der Schicht sub-
limierenden Zinksulfids — prinzipiell kein echter Depositionsschritt ist und somit
auch in einer geeigneten separaten Prozesskammer durchgefithrt werden kann. Um
dabei die Sublimation von ZnS von der Oberfliche kinetisch zu reduzieren, kann
beispielsweise ein No-Hintergrunddruck verwendet werden. Fiir eine derartige Va-
riation des Prozesses wurden vergleichbare Resultate erzielt.

Durch ein signifikantes Uberangebot von ZnS wéihrend der zweiten Stufe des
Depositionsprozesses wird im Zuge der Festkorperreaktion lediglich die Hélfte des
Zinksulfids konsumiert, was dazu fithrt, dass eine etwa 0,4 um-dicke, geschlossene
ZnS-Schicht auf der entstandenen CZTS-Schicht zurtickbleibt.

Der Verlauf der Evaporationsraten und Substrattemperaturen wahrend des 3-
stufigen Koverdampfungsprozesses ist in Abb. 5.3 schematisch dargestellt.
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Abbildung 5.2: Abhangigkeit des Cu/Sn-Verhaltnisses der CTS-Schicht nach Stufe | des Koverdampf-
ungsprozesses von der nominellen Substrattemperatur bei konstanten Quellenevaporationsraten der
Cu- und Sn-Quelle. Das Cu/Sn-Verhiltnis wurde in diesem Falle mittels Glimmentladungsspektrosko-
pie (engl. Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy, GDOES) integral bestimmt. Die qualitativen
Tendenzen der gemessenen Daten sind in Linienform hervorgehoben.

Das Design des vorgestellten 3-stufigen Koverdampfungsprozesses hat gegen-
iiber herkommlichen Depositionsprozessen zur Herstellung von CZTS drei elemen-
tare Vorteile, die im Folgenden vorgestellt werden:

1. Das Uberangebot von Zn in Form der iibrig bleibenden ZnS-Deckelschicht stellt
ein quasi unendliches Reservoir an Zn dar und bedingt so ein hohes chemisches
Potential von Zn wéahrend der Bildung von CZTS. Wie einleitend diskutiert,
scheint ein hohes chemisches Potential von Zn essentiell fir die Ausbildung
guter elektronischer Eigenschaften in CZTS zu sein. Insbesondere werden ma-
ximale Wirkungsgrade von CZTS-Solarzellen stets im zinkreichen Bereich des
Phasendiagramms gefunden [28, 38|.

2. Durch die Bildung einer beabsichtigten und definierten CZTS/ZnS-Grenzflache
an der Oberseite der CZTS-Schicht werden unkontrollierte ZnS-Segregationen
innerhalb der CZTS-Schicht gezielt unterdriickt, da das chemische Potential von
Zink an dieser Grenzfliche am héchsten ist. Weitere Segregationen von ZnS wiir-
den die integrale Grenzflachenoberfliche vergréfiern und sind daher aufgrund
der Grenzflichenenergie thermodynamisch benachteiligt. Auf diese Weise wird
die unkontrollierte Segregation von ZnS durch diesen Prozess verhindert, wah-
rend gleichzeitig das chemische Potential von Zn hoch ist. Alle bislang bekann-
ten Prozesse zur Herstellung von CZTS erzielen ein hohes chemisches Potential
durch eine entsprechend Zn-reiche Elementzusammensetzung, was unausweich-
lich zur unkontrollierten Bildung von ZnS-Segregationen fiihrt, vgl. Kapitel 2
und 4 [33].

3. Die nach dem Prozess und insbesondere wiahrend der Hochtemperaturstufe vor-
handene, geschlossene ZnS-Schicht stellt eine die CZTS-Oberflache passivieren-
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Abbildung 5.3: Schematische Darstellung des Verlaufs der Evaporationsraten sowie der Substrat-
temperatur wahrend des 3-stufigen Koverdampfungsprozesses.

de ZnS-Deckelschicht (engl. Capping Layer) dar und verhindert so die in Ka-
pitel 4 beschriebene Oberflichendekomposition bei Kontakt mit Vakuum [258].

Die CZTS-Oberflache befindet sich stattdessen in direktem Kontakt mit ZnS,
fiir das keine konkurrierenden Festkorperphasen bekannt sind.

Wie in Abschnitt 5.3 spéter gezeigt wird, bringt dieser Depositionsprozess somit
eine unter Zn-reichen Bedingungen gewachsene, einphasige CZTS-Schicht ohne
Oberflachendekomposition hervor.

Prozesskontrolle

Ein weiterer Vorteil dieser Art der Prozessfiihrung ist die vergleichsweise einfache
Prozesskontrolle, da im Gegensatz zu herkommlichen Koverdampfungsprozessen
keine prézise Ratenkontrolle aller Depositionsraten simultan erfolgen muss [29,
129]. Die einzigen zu kontrollierenden Depositionsraten sind die von Cu und Sn
wahrend der ersten Stufe des Prozesses, da diese das finale Cu/Sn-Verhéltnis der
CZTS-Schicht definieren. Aufgrund der in Abb. 5.2 gezeigten Abhéngigkeit des
Cu/Sn-Verhéltnisses der CTS-Schicht von der Substrattemperatur ist eine prazi-
se Einstellung der Evaporationsraten von Cu und Sn nicht erforderlich. Das ge-
wiinschte Cu/Sn-Verhéltnis kann vielmehr tiber eine prézise Einstellung der Sub-
strattemperatur kontrolliert werden.

In der hier verwendeten und in Abschnitt 1.3.5 beschriebenen Depositionsanla-
ge wird die nominale Substrattemperatur mittels eines Thermoelementes zwischen
der Strahlungsheizung und dem Substrat gemessen und gibt daher nicht zwangs-
laufig die exakte Temperatur des Substrats wieder. Zusétzlich wird daher ein Pyro-
meter zur Bestimmung der Substrattemperatur verwendet. Da der Wert der derart
optisch bestimmten Substrattemperatur zusétzlich von der Emissivitat der depo-
nierten Schicht sowie von Schichtdickeninterferenzen abhangig ist, kann auf diesen
nur unmittelbar vor Beginn der Deposition zuriickgegriffen werden. So wird die
gewiinschte Temperatur mit Hilfe des Pyrometers vor Prozessbeginn eingestellt
und anschliefend unter Verwendung des Thermoelements konstant gehalten.
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Infrarotreflexion

Neben der Messung der Substrattemperatur spielt die Messung der direkten op-
tischen Reflexion im Infrarotbereich eine zentrale Rolle bei der Uberwachung des
oben beschriebenen 3-Stufenprozesses. Analog zur Anwendung der Lichtstreuung
zur Prozessiiberwachung bei der Herstellung von CIGSe wird die Intensitit der
direkten Reflexion von Licht im Infrarotbereich wéahrend des Prozesses gemessen
[268-272]. Als Lichtquelle wird dabei eine Infrarot-LED mit einer Wellenlédnge
von 1400 nm verwendet, wiahrend zur Detektion eine InGaAs-Photodiode zur An-
wendung kommt. Um die dabei entstehenden geringen Signalstarken mit hohem
Signal-zu-Rausch-Verhéaltnis messen zu konnen, wird eine auf dem Lock-In-Prinzip
beruhende Technik verwendet.

Bei Reflexion des Infrarotlichtes am Schichtstapel der aufgedampften Schichten
und des Substrates kommt es zur Interferenz von an verschiedenen Grenzflachen
reflektierten Lichts. Bei bekanntem Einfallswinkel 6 lésst sich in einem Einschicht-
system aus der Anzahl der auftretenden Interferenzmaxima m die bereits aufge-
dampfte Schichtdicke d bestimmen:

1 A
= <m+2> " 2ncosf’ (5.1)
wobei n den Brechungsindex des Materials und A die Wellenldnge der einfallenden
Strahlung angibt. Ein wahrend des 3-stufigen Prozesses aufgenommenes typisches
Infrarot-Interferenzmuster ist in Abb. 5.4 dargestellt. In den Prozessstufen I und
IT sind die durch Interferenz hervorgerufenen Schichtdickenoszillationen deutlich
zu erkennen. Die Dauer der entsprechenden Depositionsstufen kann somit anhand
der Infrarotreflexion festgelegt werden: Zur Deposition von etwa 1,2 um CTS wird
die erste Stufe nach dem Auftreten von 4,25 Interferenzoszillationen beendet. Die
Zinksulfiddeposition der 2ten Prozessstufe wird entsprechend dem Auftreten von
etwa 2,5 Interferenzoszillationen beendet. Zwischen der Deposition von CTS und
der von ZnS liegt eine Ruhezeit, in der die Substrattemperatur sowie die Quellen-
temperaturen zwischen beiden Depositionsstufen angepasst werden.

Neben der Uberwachung der aktuell deponierten Schichtdicke kann die integra-
le Intensitdt der Infrarotreflexion Aufschluss iiber die elektronische Qualitat des
deponierten Materials geben. Aufgrund der Verwendung einer Photonenenergie,
die unterhalb der Bandliicken von CTS und ZnS liegt, sollte unter idealen Be-
dingungen keine Dampfung der Oszillationen zu beobachten sein. Liegt jedoch im
Material dennoch eine nicht-verschwindende Absorption vor, beispielsweise durch
die Bildung von Defektniveaus innerhalb der Bandliicke, so ergibt sich eine Vermin-
derung des integralen Signals. Dieser Effekt kann bei Cu-Reichtum (Cu/Sn > 2)
sowie bei starker Cu-Armut in CTS beobachtet werden. In dieser Weise kann eine
Kontrolle der Elementzusammensetzung der aufgedampften CTS-Schicht wihrend
des Depositionsprozesses erfolgen.

Da wéhrend des Hochtemperaturschrittes (HT) keine Veranderung der Ge-
samtschichtdicke stattfindet und auch die Brechungsindizes der beteiligten Phasen
ahnlich sind, treten wahrenddessen keine Oszillationen auf, siehe Abschnitt 5.2.
Die auftretenden Signaldnderungen sind auf die Temperaturdnderung, die Diffu-
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Abbildung 5.4: Wahrend des 3-stufigen Prozesses aufgenommenes Signal einer Photodiode der direk-
ten Infrarotreflexion (engl. Infrared Light Scattering, IRLS). Die Anzahl der Interferenzoszillationen
ist nach Gleichung 5.1 entsprechenden Schichtdicken wahrend der unterschiedlichen Prozessstufen
zuzuordnen.

sion von Elementen bzw. die Bildung von CZTS und die damit verbundene An-
derung der Brechungsindizes sowie die geringfiigige Anderung der Schichtdicke
durch Sublimation von ZnS bzw. deren Kompensation gegeben. An dieser Stelle
werden aufgrund der Komplexitat der Veranderungen keine direkten Informationen
mehr extrahiert. Nur unter Aufnahme der wellenlangenabhéngigen Reflexion des
Schichtstapels konnten ggf. weitere Informationen zur Prozesskontrolle gewonnen
werden.

5.2 Festkorperreaktion zur Bildung von CZTS

Wahrend die ersten zwei Stufen des Koverdampfungsprozesses lediglich der Pre-
cursordeposition dienen, wird die finale CZTS-Phase erst in der dritten Stufe des
Prozesses gebildet. Die dort zur Bildung von CZTS ablaufende Festkorperreakti-
on soll im Folgenden detaillierter untersucht werden. Die Bildung von CZTS aus
CTS in Reaktion mit Zn aus einer Gasphase wurde bereits teilweise von A. Weber
insbesondere in Hinblick auf kristallographisches Wachstum und Orientierungen
untersucht und kann hier als Grundlage verwendet werden [260)].

Die Untersuchung mittels Rontgenbeugung eines Abbruchs der Koverdampfung
nach der zweiten Stufe und somit nach der Precursordeposition, ist in Abb. 5.5
dargestellt und zeigt eine ausgeprigte praferenzielle Orientierung beider Precursor-
schichten in (111)-Richtung der kubischen Einheitszelle. Im Falle des CT'S ist nicht
zweifelsfrei festzustellen, ob CTS in ungeordneter kubischer oder stark préaferenziell
orientierter monokliner Struktur vorliegt [154, 155, 163]. Aufgrund der niedrigen
Abscheidungstemperatur im Falle von ZnS scheint die ZnS-Schicht sowohl aus der
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Abbildung 5.5: Unter streifendem Einfall bei 5° gemessenes Diffraktogramm eines Precursorschicht-
stapels von CTS und ZnS auf Molybdan nach der zweiten Stufe des Koverdampfungsprozesses. Die
gekennzeichneten Beugungsreflexe beziehen sich auf die kubische sowie hexagonale Struktur von ZnS
als auch auf die kubische sowie monokline Struktur von Cu,SnSs [144, 154, 155, 158, 163].

kubischen Sphaleritphase als auch aus einer stark in (103)-Richtung orientierten
hexagonalen Wurtzitphase zu bestehen [144, 158]. Abbruchexperimente wahrend
der Hochtemperaturstufe des Prozesses haben gezeigt, dass mit Beginn der Stufe
und damit nahezu instantan nach Erreichen der Reaktionstemperatur ZnS lediglich
noch in Form der kubischen Sphaleritphase vorliegt. Die préferenzielle Orientie-
rung der Precursorschichten auflert sich auch in einem kolumnaren Wachstum von
CTS auf der Molybdénoberfliche des Substrates, wie dies anhand von Rasterelek-
tronenmikroskopieaufnahmen an einem Querschnitt deutlich wird, vgl. Abb. 5.6,
und bereits von A. Weber beobachtet wurde [260].

Sowohl die monokline als auch die kubische Struktur von C'u,SnSs sowie die
Sphaleritstruktur von ZnS und die Kesteritstruktur von CusZnSnS, weisen na-
hezu identische Anionenpositionen auf besitzen daher insbesondere die gleiche An-
ionendichte. Wéahrend der Festkorperreaktion von CTS und ZnS zu CZTS muss
somit keine Anionendiffusion stattfinden. Daher kann diese als reiner Kationen-
interdiffusionsprozess beschrieben werden. Insbesondere wird dadurch impliziert,
dass sich die Gesamtschichtdicke wahrend des gesamten Prozesses nicht dndert.
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Bildung von CZTS aus ZnS und CTS

Die Bildung von CZTS aus den Eduktphasen beginnt an der Stelle, wo sich ZnS und
CTS in direktem Kontakt zueinander befinden und somit keine makroskopische
Kationendiffusion notwendig ist. Sobald nun derart eine CZTS-Schicht zwischen
der CTS- und der ZnS-Schicht entstanden ist, ist eine kreuzweise Diffusion aller
Kationen durch die bestehende CZTS-Schicht notwendig, um zu der jeweils gegen-
tiberliegenden Grenzfliche zu gelangen. Zinkkationen werden an der ZnS//CZTS-
Grenzflache freigegeben und diffundieren durch die bestehende CZTS-Schicht, um
an der gegentiberliegenden CZTS//CTS-Grenzfliche zusammen mit den vorhan-
denen Kupfer- und Zinnkationen weiteres CZTS zu bilden. Andererseits werden
dadurch weitere Cu- und Sn-Kationen frei, die in entgegengesetzter Richtung durch
die vorhandene CZTS-Schicht diffundieren und an der ZnS//CZTS-Grenzflache zu-
sammen mit dort vorhandenem Zink weiteres CZTS bilden. Die chemischen Reak-
tionen an der CTS//CZTS-Grenzflache bzw. der CZTS//ZnS-Grenzflache kénnen
durch folgende Reaktionsgleichungen zusammengefasst werden:

4CuySnSs + 3Zn*  —  3CuyZnSnS, + 2Cu™ + Sn'*t (5.2)
4Zn8 4+ 2Cut + Sn*™  —  CuaZnSnS, + 3Zn*",

wobei die durch die jeweilige Reaktion freigegebenen Kationen durch die vorhan-
dene CZTS-Schicht diffundieren und somit fiir die jeweilig andere Reaktion als
Edukte zur Verfiigung stehen. Da beide Reaktionen iiber den Ionenaustausch an-
einander gekoppelt sind, lasst sich folgern, dass an der CTS//CZTS-Grenzflache in
einer bestimmten Zeit 3-mal soviel CZTS gebildet wird, wie an der CZTS//ZnS-
Grenzfliche. Die Reaktionsedukte betreffend, entsprechen 4 Molekiile C'uySn.Ss
einem Volumen von 3 kubisch ungeordneten Einheitszellen, wihrend 4 ZnS-Mo-
lekiile einem Volumen von einer kubischen Einheitszelle entsprechen. 4 gebildete
Molekiile an CuyZnSnS, fiillen ein Volumen von 2 tetragonalen Einheitszellen
bzw. 4 kubischen Einheitszellen. Somit ergibt sich, dass fiir ein gebildetes Volu-
men V an CZTS ein Volumen von iV 7nS sowie %V CTS konsumiert wird. Dieses
Verhalten bestéatigt sich durch die in Abb. 5.6 dargestellten Rasterelektronenmi-
kroskopieaufnahmen von Diinnschichtproben vor und nach dem Hochtemperatur-
schritt des Koverdampfungsprozesses. Dabei ist zu beachten, dass es sich hierbei
und insbesondere bei Beschreibung des Vorgangs mittels der chemischen Reak-
tionen aus Gleichungen 5.2 und 5.3 um eine integrale Betrachtung handelt, die
lediglich den Anfangs- und Endzustand beschreiben kann. Wie weiter unten erlau-
tert, ist eine kinetische Betrachtung der Diffusionsprozesse unter Beachtung von
Elementgradienten notig, um intermediare Zustande korrekt zu berticksichtigen.
Weiterhin ist zu erkennen, dass die Bildung von CZTS mit einer Rekristallisati-
on einhergeht: Wéhrend die Precursorschichten von CTS und ZnS schmal kolumnar
gewachsen sind, weist die CZTS-Schicht nach Beendigung der Festkorperreaktion
zusammenhéngende Korner von mehreren Mikrometern lateraler Ausdehnung auf.
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Abbildung 5.6: Rasterelektronenmikroskopieaufnahmen des Querschnitts von Diinnschichten vor
und nach der Hochtemperaturstufe des Koverdampfungsprozesses. Morphologische Grenzflachen sind
durch Einfarbung verdeutlicht dargestellt.

Diffusion durch Kationensubstitution

Weitere Informationen iiber den Kationendiffusionsprozess konnen anhand von
Tiefenprofilen der Elemente wiahrend des Prozesses gewonnen werden. In Abb. 5.7
sind die mittels EDX unter Anregung mit 7 kel an einer Diinnschicht, die einen
intermediaren Zustand der Festkorperreaktion aufweist, gemessenen Tiefenprofile
der Elemente Cu, Zn und Sn dargestellt. Die Tiefenprofile wurden anhand einer
lateralen Mittelung aus einer zweidimensionalen Elementverteilungskarte mit einer
lateralen Ausdehnung von etwa 1 um extrahiert. Es ist dabei zu beachten, dass eine
absolute Quantifizierung von Elementkonzentrationen mittels EDX aufgrund der
hohen parasitdren Absorption der anregenden Elektronen sowie der entstehenden
Fluoreszenzstrahlung und der gleichzeitig signifikant verschiedenen Energien der L-
Kanten der Kationen mit erheblichen Unsicherheiten verbunden ist. Daher sind die
dargestellten Tiefenprofile lediglich relativ und nur beziiglich des gleichen Elements
quantitativ zu verstehen.

Die Tiefenauflosung der Messung kann anhand der Steigung der Cu- und Sn-
Signale an der scharfen Mo/CTS-Grenzfldche bestimmt werden und belduft sich
auf etwa 100 nm. Aufgrund der Extraktion der Tiefenprofile aus einer zweidimen-
sionalen Elementverteilung und einer gleichzeitig rauen CZTS//ZnS-Grenzflache
ist diese innerhalb der Tiefenprofile weniger gut definiert und erstreckt sich tiber
einen Bereich von ca. 200 nm. Die nicht dargestellte Tiefenverteilung von Schwefel
zeigt ein vollstandig homogenes Verhalten iiber die gesamte Dicke der Diinnschicht,
wahrend die Tiefenverteilungen der Kationen starke Gradienten aufweisen und le-
diglich in den Bereichen der ZnS- und CTS-Precursorschichten homogen sind.

Innerhalb der Produktschicht weisen alle Kationenkonzentrationen signifikan-
te Gradienten auf: Wahrend die Zinkkonzentration in der Nahe der CZTS/ZnS-
Grenzflache etwa i der Zinkkonzentration in der ZnS-Schicht betrégt, was in etwa
der von stéchiometrischem CZTS entspricht, geht sie in Richtung der CTS/CZTS-
Grenzfliche auf null zuriick. Die Elementverteilungen von Kupfer und Zinn wei-
sen dabei innerhalb der Produktschicht ein gegenlédufiges Verhalten auf. Es ist
dabei zu bemerken, dass sich die morphologische Grenzflache zwischen CTS und
der Produktschicht genau dort befindet, wo die Elementkonzentration von Zn auf
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Abbildung 5.7: Querschnittsaufnahme einer Diinnschicht nach Abbruch der Hochtemperaturstufe
des Koverdampfungsprozesses in einem intermedidren Status der Kationeninterdiffusion (rechts). An-
hand dieses Querschnitts mittels energiedispersiver Rontgenfluoreszenzspektroskopie unter Anregung
mit 7 keV ermittelte relative Tiefenverteilung der Elementkonzentrationen von Cu, Zn und Sn in-
nerhalb der Dinnschicht (volle Symbole, links). Die anhand des Zn-Tiefenprofils unter Annahme der
Gleichungen 5.6 und 5.7 berechneten Tiefenprofile von Cu und Sn sind ebenfalls dargestellt (leere
Symbole). Die morphologischen Grenzen sind mittels gestrichelten Linien verdeutlicht.

null zuriickgegangen ist. Es ldsst sich somit folgern, dass eine Rekristallisation mit
dem Einbau von Zn einhergeht. Nach dem entsprechenden Gleichgewichtsphasen-
diagramm des quasibindren Schnittes C'us SnS3—2ZnS, das in Abb. A.2 im Anhang
abgebildet ist, existiert keine Mischkristallphase auf Seiten geringer ZnS Anteile
in C'usSnS3, was die Notwendigkeit einer Rekristallisation und klaren Phasentren-
nung aufzeigt [32]. Jedoch ist anhand Abb. 5.7 deutlich zu erkennen, dass die Ele-
mentverteilungsgradienten der Produktschicht vollstandig innerhalb durchgangiger
Koérner liegen. Somit sind innerhalb eines Kornes alle Elementzusammensetzun-
gen zwischen stochiometrischem Cuy ZnSnS,; und CuySnSs vertreten, was auf die
Existenz einer Substitutionsmischkristallphase schlieflen lasst. Die Existenz einer
solchen Phase ergibt sich zudem aus dem in Abb. A.4 des Anhangs dargestellten
Gleichgewichtsphasendiagramm des quasibindren Schnitts CusZnSnSy—CusSnSs
von Roy-Choudhury et al., das somit im Widerspruch zu oben genanntem Phasen-
diagramm steht. Dabei ist zu beachten, dass es sich bei dem hier betrachteten Ka-
tioneninterdiffusionsvorgang nicht um einen Gleichgewichtszustand handelt und
somit die Phasenzusammensetzung nicht zwangslédufig den Phasendiagrammen zu
folgen hat. Die dennoch entstandene morphologische Grenzflache liefle sich unter
Voraussetzung der Existenz einer Substitutionsmischkristallphase auch durch ein
topotaktisches bzw. epitaktisches Wachstum der Produktschicht ausgehend von
der urspriinglichen CTS//ZnS-Grenzflache und die damit einhergehende Rekris-
tallisation beim Einbau von Cu und Sn erkliaren. Festzuhalten ist an dieser Stelle,
dass die Kombination der Morphologieinformation des Rasterelektronenmikrosko-
piebildes mit der Tiefenverteilung der Elemente die Existenz von einphasigem Zn-
armen CZTS mit Zn/Sn-Verhaltnissen zwischen 0 und 1 zeigt und damit eine deut-
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liche Erweiterung des Homogenitatsbereichs von CZTS im quasiternidren Phasen-
diagramm demonstriert, vgl. Abb. A.1, [32].

Die obere Grenzflache zwischen ZnS und der Produktschicht ist aufgrund der
Grenzflaichenrauheit weniger gut definiert. Der in Abb. 5.7 erkennbare Gradient
der Elementverteilungen kann jedoch vollstandig auf die Grenzflichenrauheit zu-
riickgefithrt werden und beschreibt somit einen lokal scharfen Ubergang zwischen
stochiometrischem CZTS und ZnS. Dies steht in Einklang mit dem in Kapitel 2 ge-
fundenen Zusammenhang zwischen der Segregation von ZnS und dem Zn/Sn-Ver-
hiltnis der Elementzusammensetzung, da somit ein signifikanter Uberschuss an Zn
nicht in die CZTS-Phase eingebaut werden kann, was eine klare Phasentrennung
zwischen CZTS und ZnS hervorruft. Auch die Gleichgewichtsphasendiagramme aus
Abb. A.2 und Abb. A.5 zeigen die Existenz einer Substitutionsmischkristallphase
von ZnS und CuyZnSnSy in einem nur sehr engen Bereich im Fall von geringen
Anteilen der jeweils anderen Phase von weniger als 2% [32, 273]. Ein solch ver-
schwindend geringer Anteil liegt deutlich unterhalb der Unsicherheiten der hier
durchgefithrten Betrachtung und ist daher nicht als signifikant anzusehen.

Wie in Abb. 5.7 zu erkennen ist, korrelieren die Tiefengradienten der Element-
verteilungen unterschiedlicher Kationen miteinander, was im Folgenden quanti-
tativ betrachtet werden soll. Analog zu den detailliert in Abschnitt 2.2 ausge-
fithrten Annahmen, dass signifikante Abweichungen von der Stochiometrie sich
in Gitterleerstellen und Fremdgitterplatzbesetzungen, jedoch nicht in Form von
Zwischengitterpldtzen ausdriicken, lasst sich auch fiir die Kationeninterdiffusion
vermuten, dass die Diffusion auf reguléren Gitterplatzen durch einen Kationenaus-
tausch und nicht iiber Zwischengitterplatze stattfindet. Daher ergibt sich analog
zu Gleichung 2.1 fiir die Anzahl von Kationen jedes Elements Nx in einer Tiefe
x + dx durch die Erhaltung der Anzahl der Gitterplatze:

New + Nzp + Ng,, + Ny = konst. = Ng, (54)

wobei Ny die Anzahl an unbesetzten Gitterpldtzen wiedergibt, die aufgrund von
Gleichung 2.3 notwendig ist, um Cu/Sn-Verhéltnisse kleiner als zwei zu beriick-
sichtigen. Unter der Annahme, dass auch die Oktettregel fiir Schwefel wahrend
der Kationeninterdiffusion konsequent erfiillt wird, werden die Anzahl an Katio-
nen verschiedener Elemente in einer bestimmten Tiefe analog zu Gleichung 2.2
weiter verkniipft durch:

Ngy + 2Nz, 4+ 4Ng, = 2NGs. (5.5)

Durch eine Verkniipfung von Gleichung 5.4 mit Gleichung 5.5 lasst sich in jeder
Tiefe innerhalb der Produktschicht des Kationeninterdiffusionsprozesses die An-
zahl der Cu- und Sn-Atome durch die Anzahl der Zn-Atome sowie das Cu/Sn-

Verhéltnis C = %—g“ ausdriicken.
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Es ergibt sich:

Ng — Ny,
Ng, = —S5——2° (5.6)
¢T3
Ng — Ny,
Ng, = -5 'Zn 5.7
o 2+1C (5:7)

Unter Beriicksichtigung des gesamten Tiefenprofils von Zn lédsst sich Ng unter der
Annahme von Ng,/Ng = 1 innerhalb der ZnS-Eduktschicht sowie der Annahme
einer konstanten Anionendichte fiir alle Schichten bestimmen. Obige Gleichungen
gelten fiir alle Tiefen z und koénnen daher die Elementtiefenprofile innerhalb der
gesamten Diinnschicht Ng, () und Ng,(z) beschreiben. Da aufgrund der oben
beschriebenen Unwégbarkeiten die Bestimmung der absoluten Anzahl der Atome
mittels EDX nicht in entsprechender Genauigkeit moglich ist, werden die Glei-
chungen 5.6 und 5.7 jeweils mit einem experimentell bestimmten Skalierungsfak-
tor versehen, um die berechneten Gradienten mit den experimentell ermittelten zu
vergleichen.

Die nach Gleichung 5.6 und Gleichung 5.7 auf Basis des Tiefenprofils von Zink
Nz,(x) sowie unter der Annahme eines konstanten Cu/Sn-Verhéltnisses berechne-
ten Tiefenprofile von Cu und Sn sind in Abb. 5.7 zusammen mit den experimentell
gemessenen Daten dargestellt. Innerhalb der Ungenauigkeit der Messung ergibt
sich eine hervorragende Ubereinstimmung zwischen gemessenen und berechneten
Profilen, was die getédtigten Annahmen der Erfiillung der Oktettregel sowie einer
Diffusion durch Kationensubstitution auf reguliaren Kristallgitterplatzen bestétigt.

Diffusionslimitierung

Wegen der in Abb. 5.7 dargestellten Kationengradienten innerhalb der CZTS-Pro-
duktschicht, die Elementzusammensetzungen von stochiometrischem CusZnSnSy
bis zu stochiometrischem CusSnS3 aufweisen, lasst sich darauf schlieffen, dass die
Kinetik der dargestellten Festkorperreaktion durch die Substitutionsdiffusion der
Kationen innerhalb von CZTS und nicht durch die Reaktionsgeschwindigkeit an
den Grenzflachen limitiert ist.

Die Diffusion der Kationen in CZTS lasst sich mit Hilfe des eindimensionalen
Fick’schen Diffusionsgesetzes unter Berticksichtigung eines effektiven und in der
Regel temperaturabhangigen Diffusionskoeftizienten D, (1) beschreiben [274]. Es
gilt fiir die Diffusionsstromdichte jx der Kationen senkrecht zu den Grenzflachen
in Tiefe x der Produktschicht:

ICk ()
or '

wobei Ck(z) die Konzentration des Kations in der Tiefe 2 der Produktschicht an-
gibt. Dabei ist zu beachten, dass die individuellen Kationenkonzentrationen mit-
tels der Oktettregel sowie der Gitterplatzerhaltung, wie in Gleichung 5.6 sowie
Gleichung 5.7 beschrieben, gekoppelt sind und daher nicht individuell betrachtet
werden konnen. Stattdessen ergibt sich ein effektives, gemeinsames Interdiffusions-
verhalten von Cu, Sn und Zn in CZTS.

Ji(®) = =Degy (5:8)
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Unter Betrachtung der Kontinuitatsgleichung, dass eine Stromdichte eine zeit-
liche Anderung der Konzentration hervorruft (—ajgéx) = acgt(x))’ ergibt sich die
Differentialgleichung, die die Diffusion beschreibt, das sog. zweite Fick’sche Gesetz

(274, 275]:
ot ox \ o )

wobei der effektive Diffusionskoeffizient im Allgemeinen auch von der Konzentra-
tion abhangig sein kann.

In Abb. 5.7 ist zu erkennen, dass 1. ein nahezu linearer Konzentrationsgradi-
ent von Zink innerhalb der Produktschicht vorliegt und 2. die morphologischen
Grenzen der Produktschicht sich dort befinden, wo die Zinkkonzentration etwa i
der Zinkkonzentration in ZnS betragt und wo diese verschwindet. Setzt man diese
Randbedingungen voraus, so ergibt sich unter Berticksichtigung der Erhaltung der
integralen Zinkkonzentration, dass sich die Produktschicht pro Zeiteinheit genau
% in Richtung des Zinksulfids und % in Richtung des CTS bzw. Riickkontaktes
ausdehnt. Erst sobald die morphologische Grenzfléche und damit eine signifikante
Zinkkonzentration den Riickkontakt erreicht hat, werden durch weitere Kationen-
diffusion unter Umwandlung von ZnS zu CZTS die Kationengradienten abgebaut.
Dabei erweitert sich die Produktschicht lediglich in Richtung des ZnS, bis die inte-
gralen Volumenanteile von i bzw. %, die durch Gleichung 5.2 und Gleichung 5.3 be-
schrieben werden, erreicht sind und alle Gradienten innerhalb der Produktschicht
ausgeglichen sind.

Kombiniert man diese experimentell gefundenen Randbedingungen mit der Dif-
fusionsgleichung aus Gleichung 5.9 ist leicht zu erkennen, dass, unter der Annah-
me eines von der Konzentration unabhangigen Diffusionskoeffizienten, eine lineare
Konzentrationsfunktion C(z) keine zufriedenstellende Loésung von Gleichung 5.9
darstellt, da sonst die Konzentrationsfunktion zeitlich konstant sein miisste und
somit dem Wachstumsmodell widerspriache. Somit ist festzuhalten, dass entwe-
der der Diffusionskoeffizient eine signifikante Konzentrationsabhéngigkeit besitzen
muss oder dass die Konzentrationsfunktion C'(z) nicht durch eine lineare Funktion
dargestellt werden kann. Im Rahmen der Messunsicherheiten wére eine Abwei-
chung von der exakten Linearitdt der Konzentrationsfunktion durchaus moglich.

(5.9)

Es soll an dieser Stelle daher festgehalten werden, dass keine einfache ana-
lytische Beschreibung die Diffusionsgleichung 16sen kann und somit eine Extrak-
tion des Diffusionskoeffizienten bzw. dessen Temperaturabhiangigkeit nicht ohne
Weiteres anhand von Abbruchexperimenten méglich ist. Durch eine numerische
Simulation der Diffusion der Kationen ware eine weitere Untersuchung der Diffu-
sionsparameter denkbar, jedoch soll dies aufgrund des limitierten Rahmens dieser
Arbeit zunéchst nicht betrachtet werden.
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5.3 Eigenschaften der Produktschicht

Wie in Abschnitt 5.1 beschrieben, weist der vorgestellte 3-stufige Koverdampf-
ungsprozess mehrere Vorteile gegentiber herkdémmlichen Herstellungsprozessen fiir
CZTS-Diinnschichten auf. Im Folgenden sollen strukturelle sowie elektronische Ei-
genschaften der hervorgebrachten CZTS-Diinnschichten untersucht werden, um die
Vorteile der angewendeten Prozessfithrung zu demonstrieren.

5.3.1 Strukturelle Eigenschaften

Wesentliche strukturelle Eigenschaften einer finalen CZTS-Diinnschicht, die deren
Qualitat quantifizieren, sind beispielsweise die Element- und Phasenhomogenitét
sowie die Morphologie.

Die mittels EDX anhand einer Querschnittsaufnahme extrahierte Tiefenvertei-
lung der Elemente Cu, Zn, Sn und S innerhalb einer deponierten Diinnschicht ist
in Abb. 5.8 dargestellt. Der Hochtemperaturschritt zur Bildung der CZTS-Schicht
wurde dabei direkt in Folge der Precursordeposition in Vakuum mit einer Dauer
von 33 min durchgefiihrt, bei der die Substrattemperatur 500 °C' iberschreitet. Die
gezeigten Linienprofile sind durch Mitteln tiber einen lateralen Bereich von etwa
1 pm aus einer zweidimensionalen Elementverteilung anhand der Cu, Zn und Sn L-
Emissionslinien sowie der S K-Linien extrahiert und als relative Verteilungsprofile
anzusehen. Bis auf Vorhandensein der tibrig bleibenden ZnS-Capping-Schicht zei-
gen alle Elementverteilungsprofile einen vollstandigen Ausgleich aller Gradienten
in der Produktschicht, vgl. Abb. 5.7. Aufgrund der homogenen Elementverteilung
innerhalb weniger Korner der untersuchten Schicht kann an dieser Stelle gefolgert
werden, dass sich das CTS der Precursorschicht unter Eindiffusion von Zn voll-
standig zu CZTS umgewandelt hat. Allerdings besitzt diese Messung nur einen
lokal limitierten Informationsbereich und kann somit nicht die Phasenreinheit der
Produktphase integral feststellen.

Es zeigt sich weiterhin, dass trotz des unendlichen Angebots von Zink nur ein
begrenzter Anteil an Zink in die CZTS-Produktschicht eingebaut wird. Die Dichte
an Zinkatomen in der Produktschicht ist etwa i so hoch wie die innerhalb des
Zinksulfids, somit ist der maximale Zinkgehalt der CZTS-Phase in etwa auf den
von stochiometrischem CZTS limitiert. Dies bestatigt die Intoleranz der CZTS-
Phase gegeniiber Zinkreichtum und den in Kapitel 2 bestimmten Existenzbereich

von einphasigem CZTS im quasiterndren Phasendiagramm.

Um die integrale Phasenzusammensetzung der Produktschicht zu untersuchen,
bedarf es Methoden, die iiber einen makroskopischen, lateralen Bereich integrie-
ren wie Rontgenbeugung oder Rontgenabsorptionsspektroskopie. Abb. 5.9 zeigt
ein bei einem konstanten Einfallswinkel von 5° gemessenes Diffraktogramm ei-
ner resultierenden CZTS-Schicht. Um die Sensitivitdt der Messung gegeniiber der
Produktschicht und ggf. den darin enthaltenen Fremdphasen zu erhohen, wurde
die Dicke der nach dem 3-stufigen Koverdampfungsprozess tibrig gebliebenen ZnS-



Eigenschaften der Produktschicht

EDX-Intensitat / bel. Einheiten

" 1 " L
0,5 1,0 1,5 2,0
Abstand von der Oberflache / pm

Abbildung 5.8: Mittels EDX unter Anregung mit 7 keV anhand eines Querschnitts gemessene re-
lative Tiefenverteilung von Elementen innerhalb einer Dinnschicht nach Vollendung des 3-stufigen
Koverdampfungsprozesses. Die Linienprofile wurden durch Mittelung aus einer zweidimensionalen
Verteilungskarte einer lateralen Ausdehnung von etwa 1 um extrahiert.

Deckelschicht zuvor nasschemisch bis auf wenige 10 nm reduziert.! Zusétzlich ist
auf Basis von bekannten Kristallstrukturparametern ein simuliertes? Pulverdif-
fraktogramm von CZTS in Kesteritstruktur in Abb. 5.9 vergleichend abgebildet
[107, 277]. Dabei wurde weder eine Gitteranpassung noch die Berticksichtigung
einer Vorzugsorientierung vorgenommen, sondern lediglich die Reflexbreite ange-
passt. Wie deutlich zu erkennen ist, finden sich alle simulierten Reflexe der Keste-
ritstruktur, insbesondere deren charakteristische Uberstrukturreflexe (002), (101)
und (110), im gemessenen Diffraktogramm wieder, somit handelt es sich bei der
Produktphase um CZTS in Kesteritstruktur.

Des Weiteren stimmen die gemessenen Intensitaten individueller Reflexe gut
mit den berechneten tiberein. Da zur Simulation ein isotropes Pulver angenommen
wurde, lasst sich somit daraus schliefen, dass innerhalb der CZTS-Produktschicht,
im Gegensatz zu den Precursorschichten, keine Vorzugsorientierung vorliegt, vgl.
Abb. 5.5.

Alle gemessenen Beugungsreflexe lassen sich, wie in Abb. 5.9 gezeigt, Beu-
gungsreflexen von CZTS oder des molybdénbeschichteten Substrats zuordnen, da-
her kann die Existenz kristalliner Fremdphasen wie Cus_,.S, SnS und SnS; sowie
metallischer Phasen ausgeschlossen werden. Mogliche Fremdphasen, die eine der
Kesteritstruktur dhnliche Struktur aufweisen, wie z.B. ZnS oder CusSnSs, sind
jedoch mittels Beugungsexperimenten nur schwer zu identifizieren [39].

1ZnS kann mittels eines sequenziellen Atzprozesses durch Anwendung von HCI entfernt wer-
den, ohne dabei makroskopische Anteile anderer Phasen zu beeinflussen [276]. Hier wurde durch
eine geeignete Wahl der Parameter (10 %ig. HCl, 10min) die ZnS-Deckelschicht nur bis auf
wenige 10 nm entfernt, um eine Beeinflussung der Produktschicht ausschlieen zu kénnen.

2Das gezeigte Pulverdiffraktogramm der Kesteritstruktur wurde mittels der Software Pow-
derCell der Bundesanstalt fiir Materialforschung und -prifung (BAM) simuliert.
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Abbildung 5.9: Unter streifendem Einfall bei 5° aufgenommenes Diffraktogramm einer CZTS-
Diinnschicht, die mittels des oben beschriebenen 3-stufigen Depositionsprozesses hergestellt wurde
(schwarz) zusammen mit einem simulierten Pulverdiffraktogramm von CZTS (rot) mit Parametern
nach [107]. Wichtige Uberstrukturreflexe des CZTS sind zusatzlich vergréBert dargestellt. Um die
Sensitivitdt gegeniiber Fremdphasen innerhalb der CZTS-Schicht zu erhdhen, wurde die Dicke der
dariiber liegenden ZnS-Deckelschicht zuvor nasschemisch mittels HCI reduziert.

Wie in vorhergehenden Arbeiten gezeigt und in Abschnitt 2.3 diskutiert, stellt
die Messung der Rontgenabsorptionsfeinstruktur der K-Kante von Schwefel eine
sensitive und zugleich integrale Methode zur Identifikation und Quantifizierung
von Fremdphasen dar [33]. Aufgrund der vorhandenen ZnS-Deckelschicht ist aller-
dings eine Messung in Transmissionsgeometrie nicht moglich, da so gegebenenfalls
in der Produktschicht vorhandene Segregationen von Zn§S nicht individuell identifi-
ziert werden konnten. Stattdessen wird die Rontgenabsorptionsfeinstruktur von der
Riickseite einer vom Substrat abgelosten Probe, wie in Abschnitt 4.3 beschrieben,
in Fluoreszenzdetektion gemessen. Eine schematische Darstellung der riickseitigen
Messung ist ebenfalls in Abb. 5.10 abgebildet. Die fiir diese Geometrie anhand von
tabellierten atomaren Rontgenabsorptionswirkungsquerschnitten berechnete Infor-
mationstiefe der Messung bei 90 % des Signals betragt etwa 0,8 um, vgl. Abb. 4.3.
Somit wird durch eine solche Messung ein Grofiteil der Produktschicht untersucht,
ohne signifikante Information der zuriickgebliebenen ZnS-Deckelschicht zu erhal-
ten.

Wie in Abschnitt 4.1 beschrieben, fithrt die Messung unter Fluoreszenzdetek-
tion zu einer Deformation der Amplituden von XANES-Oszillationen und kann
daher nicht direkt mit Messungen in Transmissionsgeometrie verglichen werden.
Um dennoch quantitative Aussagen iiber den Gehalt von Fremdphasen tétigen
zu konnen, wurden die wie in Abschnitt 2.3 beschrieben gemessenen Rontgen-
absorptionsspektren der unterschiedlichen phasenreinen Referenzen mittels des in
Abschnitt 4.2 entwickelten Modells ebenfalls unter Berticksichtigung der selben
Messgeometrie deformiert. Das so entstandene Referenzspektrum fiir einphasiges
CZTS ist in Abb. 5.10 ebenfalls dargestellt. Beide Spektren sind im Rahmen der



Eigenschaften der Produktschicht

T u T T T T T ! I : !
O  CZTS aus 3-Stufen Prozess bei 15°

einphasige Pulverreferenz, ber. fir 15°
15t 4

05|

norm. Fluoreszenzintensitat

0,0 ..,.,-..:.u'-“""":‘r ) ) ) . . .
2468 2470 2472 2474 2476 2478

Energie / eV

Abbildung 5.10: Rontgenabsorptionsfeinstruktur der K-Kante von Schwefel einer Produktschicht des
3-Stufen Koverdampfungsprozesses, riickseitig an einer abgelésten Dinnschicht unter einem Einfalls-
winkel von 15 °, wie schematisch dargestellt gemessen. Zusatzlich ist ein fiir diese Geometrie auf Basis
einer einphasigen Pulverreferenzmessung berechnetes Spektrum dargestellt, vgl. Abschnitt 4.2.

Auflésung deckungsgleich und bestétigen so, im Rahmen der systematischen Un-
sicherheit der Methode von 3%, die einphasige Natur der mittels des 3-stufigen
Koverdampfungsprozesses hergestellten CZTS-Diinnschicht innerhalb der Informa-
tionstiefe.

Wahrend die Produktschicht im Falle der nur leicht Cu-armen Probe aus ein-
phasigem CZTS besteht, zeigen sich im Falle der starken Cu-Armut Zinnsulfidse-
gregationen innerhalb der Produktschicht, die somit nicht mehr einphasig ist. Die
Toleranz der CZTS-Produktschicht gegeniiber Cu-Armut unter Anwendung dieses
Depositionsprozesses ist bislang nicht genau bekannt und sollte zukiinftig mit Hilfe
von mehreren Probenserien und einer Untersuchung mittels Rontgenabsorptions-
spektroskopie bestimmt werden.

Die Morphologie der hergestellten CZTS-Diinnschichten ist in Abb. 5.11 mittels
Querschnittsaufnahmen fiir Proben von Precursorn verschiedener Cu/Sn-Element-
verhéltnisse dargestellt. Dabei ist zu erkennen, dass sich sowohl im Falle von nur
leicht Cu-armer als auch im Falle stark Cu-armer Elementzusammensetzung die
CZTS-Korner meist iiber die gesamte Produktschichtdicke erstrecken. Die Korn-
groflen sind auch lateral mit einer Ausdehnung von 1 —5 pum verhéaltnisméafig grof3.
Solch grofie Korngrofien sind sonst nur im Falle von Cu-reich gewachsenem CZTS
zu beobachten und stellen daher ein weiteres Alleinstellungsmerkmal des hier vor-
gestellten 3-stufigen Koverdampfungsprozesses dar.

Zusammenfassend ist festzuhalten, dass diese Art der Prozessfithrung eine ein-
phasige CZTS-Produktschicht homogener Elementverteilung in Kesteritstruktur
unter Verhinderung von Oberflachendekomposition mit einer grofkérnigen, homo-
genen Morphologie, selbst im Falle von Cu-Armut, hervorbringen kann.
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Abbildung 5.11: Querschnittsaufnahmen von Diinnschichten, die mittels des 3-stufigen Koverdampf-
ungsprozesses auf Basis von Precursorn mit unterschiedlicher Elementzusammensetzung hergestellt
wurden. Die dargestellten Elementverhaltnisse wurden mittels XRF, wie in Abschnitt 2.1 beschrieben,
an den entsprechenden Precursorschichten nach der ersten Stufe des 3-stufigen Prozesses ermittelt.

5.3.2 Elektronische Eigenschaften

Ein zunéchst wesentlicher Nachteil des oben beschriebenen 3-stufigen Koverdampf-
ungsprozesses ist, dass nach der Deposition und Bildung von CZTS eine ZnS-De-
ckelschicht auf der CZTS-Produktschicht iibrig bleibt und somit die Bestimmung
elektronischer Eigenschaften sowie die Fabrikation eines Bauelements bzw. Ausbil-
dung eines Heterotibergangs behindert. Bei den spéater in Abschnitt 5.4 vorgestell-
ten Verfahren zur Entfernung der ZnS-Deckelschicht, kann aufgrund der Verédnde-
rung der Oberfliche der CZTS-Diinnschicht eine Veranderung der elektronischen
Eigenschaften nicht ausgeschlossen werden.

Zur Bestimmung der Volumeneigenschaften des entstandenen CZTS ist es da-
her von Vorteil, die passivierende ZnS-Schicht beizubehalten und deren Transpa-
renz bei einer Bandliicke von 3,6 eV zur optischen Messung der darunter liegenden
CZTS-Schicht zu nutzen. Wie in Abschnitt 1.2.3 beschrieben, kénnen Messungen
der spektralen Photolumineszenz (PL) sowie der zeitaufgelosten Photolumineszenz
(engl. Time-Resolved Photoluminescence - TRPL) bei entsprechender Interpretati-
on Aufschluss tiber die elektronischen Figenschaften des Halbleiters wie die energe-
tische Lage von Béandern und Defektniveaus sowie die Ladungstrigerlebensdauer
geben. Insbesondere zur Charakterisierung von CZTS wurden beide Methoden
bereits zahlreich angewandt [118, 278-281]. Aufgrund der Komplexitat des Pho-
tolumineszenzvorgangs in einem komplexen Halbleiter wie CZTS wird an dieser
Stelle auf eine detaillierte Betrachtung der Photolumineszenzprozesse verzichtet
und lediglich die Materialqualitat durch einen Vergleich mit Messungen bereits
bekannter CZTS-Diinnschichten abgeschétzt.?

3Detaillierte Auswertungen der an diesen Proben gemessenen Spektren bzw. Transienten wer-
den spéter in der Dissertation von Steffen Kretzschmar zu finden sein.
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Spektrale Photolumineszenz

Die spektrale Photolumineszenz der verschiedenen Proben wurde unter Anregung
mittels einer Halbleiterlaserdiode bei 660 nm bei einer Anregungsdichte von etwa
600 Cm% gemessen, was der Intensitdt von ca. 6000 Sonnen auf der Erdoberflache
entspricht. Der Fokuspunkt auf der Probe hat dabei einen Durchmesser von etwa
30 um. Als Detektor wurde eine L N>-gekiihlte InGaAs-Photodiodenzeile mit 1024
Dioden verwendet.

Photolumineszenzspektren, die von oben durch die passivierende ZnS-Deckel-
schicht bei Raumtemperatur aufgenommen wurden, zweier mittels obigem Prozess
hergestellter CZTS-Schichten mit unterschiedlichen Cu/Sn-Verhéltnissen — wie in
Abb. 5.11 dargestellt — sind in Abb. 5.12 gezeigt. Beide weisen ein breites Emissi-
onsband bei einer Energie von etwa 1,3 eV auf, das moglicherweise durch Emission
von Defekten oder durch das Vorhandensein ausgepragter Bandauslaufer (engl.
band tails) zu erklaren ist [282]. Haufig wird dieses Emissionsband durch erweiter-
te Charakterisierung bei Variation der Anregungsdichte sowie in Kombination mit
TRPL-Messungen der Quasi-Donator-Akzeptor-Paar-Rekombination (engl. Qua-
st Donor Acceptor Pair Rekombination - QDAP) zugeordnet [281]. Wahrend fiir
CZTS verwandte Materialien wie CZTSe oder CIGSe hoher Qualitit hdufig schon
bei Raumtemperatur Band-Band-Ubergénge beobachtet werden, sind im Falle von
CZTS auch fiir Materialien, die fiir verhéltnisméflig gute Solarzellen verwendet
werden, die hier beobachteten breiten Uberginge, deren Energie weit unterhalb
der von Band-Band-Ubergingen liegt, typisch [28]. Bei einem Vergleich der ge-
messenen Photolumineszenzspektren muss beachtet werden, dass das breite PL-
Maximum durch iiberlagerte Interferenzmuster deformiert ist. Diese Interferenz-
muster stammen aus Schichtdickeninterferenzen beim Durchgang der Photolumi-
neszenzphotonen durch die iibrig gebliebene, transparente ZnS-Deckelschicht und
sind daher aufgrund geringfiigiger Dickenunterschiede fiir jede Probe individuell
ausgepragt.

Zeitaufgeloste Photolumineszenz

Wie bereits in Kapitel 3 sowie in Abschnitt 1.3.2 beschrieben, stellt die Ladungs-
tragerlebensdauer eine zentrale elektronische Materialeigenschaft dar, die unter
anderem zur Quantifizierung der elektronischen Qualitdt in Hinblick auf die An-
wendung in einer Solarzelle dienen kann und im wesentlichen durch die Dichte
elektronisch aktiver Defekte, die als Rekombinationszentren der nicht-strahlenden
Rekombination dienen, limitiert ist. Durch zeitaufgeloste Messung des Photolumi-
neszenztransienten ist ein Riickschluss auf die Lebensdauer freier Ladungstrager
und somit auf die Dichte elektronisch aktiver Defekte moglich.

Die Transienten der Photolumineszenz der verschiedenen CZTS-Schichten wur-
den durch Anregung eines gepulsten Pikosekundenlasers bei 655 nm mit einer Puls-
lange von etwa 100 ps und Detektion mit einem InGaAs-Photomultiplier mittels
zeitkorreliertem Einzelphotonenziahlen aufgenommen. Die Wiederholrate des Anre-
gungspulses liegt dabei zwischen 2,5 MHz und 5 MHz. Die Anregungsdichte wurde
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Abbildung 5.12: Normierte, spektral aufgenommene Photolumineszenzausbeute von mittels des oben
beschriebenen 3-stufigen Koverdampfungsprozesses hergestellten CZTS-Diinnschichten verschiedener
Elementzusammensetzung zusammen mit einem aus [28] extrahierten PL-Spektrum der derzeit bes-
ten CZTS-Solarzelle von Shin et al. Die Messungen wurden unter Anregung eines Halbleiterlasers
bei 660 nm durch die transparente ZnS-Deckelschicht aufgenommen. Die absoluten Intensitaten der
aufgenommenen Spektren unterscheiden sich nur unwesentlich.

anhand der kontinuierlichen Laserleistung, des Strahldurchmessers auf der Probe
sowie des linearen Absorptionskoeffizienten von CZTS bei 655 nm von 5,6-10*cm !
abgeschitzt und betragt im Falle der leicht Cu-armen Probe etwa 5-10¢ ¢m ™ und
im Fall der stark Cu-armen Probe etwa 2 - 106 em 3. Der Unterschied in der An-
regungsdichte begriindet sich durch einen geringfiigig anderen Messaufbau. Zur
Detektion des PL-Transienten wurde jeweils die Wellenlange des maximalen Si-
gnals der Photolumineszenz von 960 nm bzw. 1000 nm verwendet.

Die Photolumineszenztransienten der CZTS-Schichten unterschiedlicher Ele-
mentzusammensetzungen sind in Abb. 5.13 fiir eine Emissionsenergie, die dem
Maximum der spektralen Photolumineszenz (etwa 1,3 eV') entspricht, dargestellt.
Zum Vergleich ist der PL-Transient der aktuell besten CZTS-Solarzelle von Shin
et al. zusétzlich dargestellt [28].

Zur Extraktion von quantitativen Groflen — wie der Ladungstragerdichte N, der
Majoritatsladungstréager im Grundzustand ohne Anregung sowie der Ladungstra-
gerlebensdauer 7, der Minoritdten — kann das transiente Verhalten der Photolumi-
neszenzintensitat Itrpr () unter Annahme bestimmter Voraussetzungen analytisch
beschrieben werden. Nimmt man einen einfachen exponentiellen Abfall der Dichte
optisch angeregter Ladungstrager (0 Nez () = 0Ny t—o - e*é) sowie weiterhin einen
im Vergleich zur Grundladungstrigerdichte geringen Uberschuss durch Anregung
generierter Ladungstriager (sog. Niedriginjektion, d N., << N) an, so lasst sich die
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Abbildung 5.13: Normierte Photolumineszenztransienten von mittels des oben beschriebenen 3-
Stufen-Koverdampfungsprozesses hergestellten CZTS-Diinnschichten unterschiedlicher Elementzu-
sammensetzung bei Messung einer Emissionsenergie von etwa 1,3 eV durch die transmittierende ZnS-
Deckelschicht. Die Ladungstragerdichten sowie Ladungstragerlebensdauern sind anhand eines Fits mit
Hilfe von Gleichung 5.10 extrahiert. Zum Vergleich ist die aus [28] extrahierte Transiente der bislang
besten CZTS-Solarzelle von Shin et al. dargestellt.

Transiente der Photolumineszenz wie folgt beschreiben [78]:

N
]TRPL(t) = A . 5Ne;r,t:0 <€_T + €_T> s (510)

wobei A eine variable Amplitude beschreibt, die unter anderem die Anregungsdich-
te aber auch jegliche Detektoreffizienzen beinhaltet und somit wenig quantitative
Bedeutung enthéalt. Dabei ist erstere Bedingung im Wesentlichen erfiillt, wenn
der dominierende Rekombinationsprozess von angeregten Ladungstrdgern durch
Shockley- Reed-Hall-Rekombination beschrieben werden kann, was in der Regel bei
CZTS-Diinnschichtsolarzellen durch die hohe Dichte an intrinsischen Defekten der
Fall ist. Die Anregungsdichte eines Pulses liegt in etwa in der gleichen Groéfienord-
nung wie die Ladungstriagerdichte im Grundzustand (s.o.), jedoch liegt die Dichte
angeregter Ladungstrager nach einer gewissen Zeit unterhalb der Ladungstréiger-
dichte im Grundzustand und erfiillt daher ndherungsweise die Bedingung eines
geringen Ladungstragertiberschusses.

Fits der gemessenen Transienten anhand von Gleichung 5.10 fir ¢ > 7ns
sind ebenfalls in Abb. 5.13 dargestellt und zeigen eine gute Beschreibung der ge-
messenen Daten. Die derart optisch bestimmten Lebensdauern der Minoritatsla-
dungstrager in den hergestellten CZTS-Diinnschichten sind mit 15,7 4+ 0,3 ns und
11,8 + 0,2 ns verhéltnisméfBig lang und lassen auf eine hohe Materialqualitdt mit
geringer Dichte tiefer intrinsischer Defekte schlieSen. Shin et al. bestimmen die La-
dungstriagerlebensdauer fiir die bislang beste CZTS-Solarzelle zum Vergleich auf
etwa 7,8 ns [28].
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Allerdings ist an dieser Stelle darauf hinzuweisen, dass die Transiente der Pho-
tolumineszenz nicht zwangslaufig mit der Lebensdauer freier Ladungstrager kor-
relieren muss, da der gemessene Ubergang insbesondere auch kein Band-Band-
Ubergang ist, sondern aufgrund seiner geringeren Energie auf eine Beteiligung
von Defektniveaus schlieflen lasst. Die Bestimmung solch langer Lebensdauern wa-
re moglicherweise auch durch Emission aus lokalisierten tieferen Zustédnden (sog.
engl. trap states) zu erklaren. Andererseits ist haufig eine Korrelation zwischen der
PL-Abfallzeit und der Leerlaufspannung der Solarzelle zu finden, die auf eine gro-
Bere Aufspaltung der Quasifermienergieniveaus bei lingeren Lebensdauern freier
Ladungstrager zuriickzufithren ist [283].

Die bestimmte Ladungstragerdichte ist im Falle des leicht Cu-armen CZTS
3-10'641-10' ¢m 2 und fiir die stark Cu-arme CZTS-Schicht 7-10**41-10" cm 3
und damit jeweils verhaltnismafig gering, verglichen mit den in Kapitel 3 bestimm-
ten Ladungstragerdichten. Die angegebenen Unsicherheiten beziehen sich dabei auf
die Unsicherheit des Fits und sind daher relativ zu sehen. Die absoluten Unsicher-
heiten sind dabei signifikant groffer und bestimmen sich im Wesentlichen durch
die Unsicherheit der angegebenen Anregungsdichte, die durch Strahldurchmesser
und Absorptionskoeffizient etwa im Rahmen einer Grofienordnung genau bekannt
ist. Unter Berticksichtigung dieser systematischen Unsicherheit erscheinen die be-
stimmten Groflen dennoch realistisch. Insbesondere die relative Abhéngigkeit der
Ladungstragerdichte von der Elementzusammensetzung gibt die in Kapitel 3 gefun-
dene Tendenz von hoheren Ladungstriagerdichten im Fall von Cu-reicherem CZTS
wieder und lasst sich moglicherweise durch die hohere elektronische Kompensati-
on durch Bildung von als Donatoren wirkenden Znc¢,-Defekten im Falle von Cu-
darmerem CZTS begriinden, vgl. Abschnitt 3.4 [25].

5.4 Herstellung von Solarzellen

Auch wenn die oben bestimmten elektronischen Eigenschaften des mittels des 3-
stufigen Koverdampfungsprozesses hergestellten CZTS vielversprechend im Hin-
blick auf die Anwendung in Solarzellen sind, ist die Fertigung von Bauelementen
aus der hervorgebrachten Struktur aufgrund der vorhandenen ZnS-Deckelschicht
nicht trivial.

Zur Herstellung von Bauelementen muss, wie in Abschnitt 1.1 beschrieben, mit
Hilfe eines n-leitfihigen Materials zusammen mit der vorhandenen p-leitfahigen
CZTS-Schicht der Heterokontakt der Solarzelle ausgebildet werden. Da ZnS auf-
grund seiner groflen Bandliicke und der nachteiligen Bandanpassung fiir Locher-
sowie Elektronenleitung eine Isolationsschicht darstellt, kann nicht direkt ein Bau-
element aus den hervorgebrachten Schichten hergestellt werden [37, 263].

Es gibt verschiedene Methoden, die isolierende Deckelschicht aus ZnS zu ent-
fernen, um die Herstellung von Bauelementen zu ermoglichen. Beispielsweise ent-
wickelten Fairbrother et al. eine selektive Atzmethode um ZnS priferenziell zu
dtzen, die auf der Anwendung von HCI beruht [276]. In der Losung eines Atzpro-
zesses mit einer 5%,-igen HCI-Losung bei 75°C fur 300 s einer Zn-reichen CZTS-
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Diinnschicht - in der nach Kapitel 2 ein entsprechender Anteil ZnS vorhanden ist
- wurden keine Spuren von Kupfer und Zinn, jedoch eine signifikante Konzentra-
tion von Zink (0,4 ppm) nachgewiesen [276]. Somit konnte ein solcher selektiver
Prozess zum Entfernen der ZnS-Deckelschicht verwendet werden, ohne grofie Tei-
le der verbleibenden CZTS-Schicht anzugreifen. Vorabversuche der Auflésung der
ZnS-Deckelschicht mittels HCI zeigen jedoch, dass fiir ein vollstdndiges Entfernen
des Zinksulfids derart hohe Konzentrationen, Temperaturen und Atzzeiten beno-
tigt werden, sodass ein Haftungsproblem auf dem molybdanbeschichteten Glassub-
strat entstehen kann. Weiterhin ist nicht bekannt, inwiefern eine solch aggressive
Atzlésung die Oberfliche der CZTS-Schicht beschidigt und somit elektronisch un-
brauchbar macht. Auf eine ndhere Betrachtung dieses Prozesses wird daher an
dieser Stelle verzichtet.

Plasmaitzverfahren mit in-situ Uberwachung

Stattdessen soll im Folgenden ein in-situ kontrollierter physikalischer Plasmaé&tz-
schritt vorgestellt werden, um die ZnS-Deckelschicht zu entfernen. Zur Herstellung
eines Mini-Bauelements wird die ZnS-Deckelschicht auf einer kreisféormigen Fléache
von 2mm Durchmesser von der mittels des oben beschriebenen 3-stufigen Kover-
dampfungsprozesses hergestellten CZTS-Schicht entfernt. Die gesamte Substrat-
oberfliche wird anschlieBend mit den in Abschnitt 1.1 beschriebenen funktionalen
Schichten (CdS-Pufferschicht, ZnO:Al/ /i-ZnO-Fensterschicht, Ni:Al-Frontkontakt-
gitter) beschichtet, sodass sich ein Heterokontakt auf der Fliache des Sputtergra-
bens ausbildet. Durch die isolierende Wirkung der verbleibenden ZnS-Deckelschicht
kann sich in mit ZnS bedeckten Bereichen kein Heterokontakt ausbilden und es
entsteht auf der 0,5 cm? grofen Substratoberfliche eine Mini-Solarzelle mit einer
aktiven Flache von etwa 3mm?2. In Abb. 5.14 ist ein derart entstandenes Bauele-
ment schematisch, zusammen mit Querschnittsaufnahmen von Bruchkanten inner-
halb des aktiven, passiven und eines mittleren Bereichs dargestellt.

Das hierzu verwendete Plasmaatzverfahren muss einerseits die ZnS-Deckel-
schicht lateral auf Grofle des Sputtergrabens homogen abtragen und anderer-
seits gut kontrollierbar sein, um den Atzvorgang nach vollstandigem Entfernen
des ZnS anzuhalten. Zum Sputtern wird ein Argon-Plasma bei einem Totaldruck
von 0,03 Pa verwendet, dass mit Hilfe einer Gleichspannung von 600V erzeugt
wird. Gleichzeitig wird Glimmentladungsspektroskopie (engl. Glow Discharge Op-
tical Emission Spectroscopy - GDOES) verwendet, um den Abbruchzeitpunkt an-
hand der atomaren Zusammensetzung des Plasmas zu bestimmen. Die durch das
Plasma angeregten abgetragenen Atome emittieren dabei ein charakteristisches
Linienspektrum, dessen Intensitéat zur Bestimmung der Plasmazusammensetzung
verwendet werden kann. Weitere Details zur verwendeten Methode GDOES sind
u.a. in [284, 285] zu finden. Fiir den Plasmaatzvorgang sowie die damit verbunde-
ne optische Emissionsspektroskopie wurde ein GDA650HR der Firma Spectruma
verwendet. Der normierte und relativ auf die Intensitat der Emissionslinie von
Schwefel bezogene Intensitétsverlauf der Emissionslinien von Kupfer bei 327 nm,
Zink bei 334 nm sowie Zinn bei 317 nm fiir einen typischen Plasmaétzvorgang ist
in Abb. 5.15 dargestellt. Zur vollstdndigen Entfernung von ZnS in einem weiten
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Abbildung 5.14: (oben) Schematische Darstellung der funktionalen Schichten einer Mini-Solarzelle,
die auf Basis des oben beschriebenen 3-stufigen Koverdampfungsprozesses unter lokaler Entfernung
der ZnS-Deckelschicht mittels eines in-situ berwachten Sputterprozesses hergestellt wird. (unten)
Zusatzlich sind REM-Querschnittsaufnahmen eines derart hergestellten Bauelements fiir verschiedene
Positionen des aktiven, passiven und mittleren Bereiches, in denen die isolierende ZnS-Deckelschicht
reflektierend (hell) erscheint, abgebildet.

Bereich des Sputtergrabens wird der Atzprozess bei einem Kreuzungspunkt der
relativen Intensitédten von Kupfer und Zink abgebrochen. Wie in Abb. 5.14 an-
hand der Querschnittsaufnahmen zu erkennen, bringt ein derart durchgefiihrter
Atzprozess im homogenen Bereich des Sputtergrabens eine bis auf wenige kleine
Koérner ZnS-freie CZTS-Absorberschicht hervor.

Durch eine derartig begrenzte laterale Ausdehnung des Heterokontaktes zwi-
schen CdS und CZTS ist trotz der Transparenz des ZnS die aktive Solarzellenfla-
che nahezu exakt auf die Ausdehnung der Flache des Heterokontaktes begrenzt,
da unterhalb des ZnS generierte Elektron-Loch-Paare aufgrund einer Diffusions-
lange von maximal wenigen Mikrometern nicht gesammelt werden. Bislang weisen
derart hergestellte Solarzellen jedoch trotz der anfinglich hohen Materialquali-
tdt, s. Abschnitt 5.3.2, nur vergleichsweise schlechte Bauelementparameter auf.
Bei einem Wirkungsgrad von etwa 2,6 % sind dabei die Bauelemente im Wesent-
lichen durch einen geringen spezifischen Parallelwiderstand von etwa 60 cm? in
ihrer Funktion begrenzt. Schétzt man die Flache der Bauelemente aufgrund der
Inhomogenitit am Rande des Sputtergrabens auf etwa 3,2mm?, so ergibt sich
eine Kurzschlussstromdichte von etwa 20 C’%, die zeigt, dass die Solarzelle eine
fast vollstandige Sammlung aufweist. Diese guten Sammlungseigenschaften passen
zu den in Abschnitt 5.3.2 bestimmten Materialeigenschaften einer geringen La-
dungstriagerdichte und hoher Ladungstrigerlebensdauer, vgl. Kapitel 3. Allerdings
erreichen alle bislang derart hergestellten Solarzellen eine Leerlaufspannung von
lediglich etwa 350 mV | die beispielsweise auf eine hohe Grenzflichenrekombination
an der CdS-CZTS-Grenzfldche zuriickgefithrt werden kann.

Es wére durchaus denkbar, dass die CZTS-Oberflache durch Absputtern mit
einer kinetischen Energie von 600 eV mikroskopisch beschadigt wird und dadurch
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Abbildung 5.15: Normierter und auf die Intensitat der Emissionslinie von Schwefel relativierter In-
tensitatsverlauf der optischen Emissionslinien von im Plasma enthaltenem Kupfer, Zink und Zinn
wahrend des Plasmaatzvorgangs zur Entfernung der ZnS-Deckelschicht. Zur effektiven Entfernung
der ZnS-Schicht iiber einen weiten Bereich des Sputtergrabens wird der Plasmaatzvorgang nach dem
Kreuzungspunkt der relativen Intensitaten von Zink- und Kupferemissionslinien abgebrochen.

eine hohe Anzahl elektronisch aktiver Defekte ausbildet, die solch geringe Leer-
laufspannungen erkldren konnten. Um diesen Effekt zu untersuchen, wiren weite-
re detaillierte Experimente beispielsweise mit verschiedenen Sputterenergien oder
-ionen notwendig, die jedoch an dieser Stelle aufgrund des limitierten Rahmens
dieser Arbeit nicht durchgefithrt werden.

Zusammenfassend lisst sich festhalten, dass durch elementare Uberlegungen
zur Bildung intrinsischer Defekte sowie zur Segregation von Fremdphasen, zu-
sammen mit innerhalb der vorherigen Kapitel gewonnenen Erkenntnisse, hier ein
vollstandig neuer Depositionsprozess zur Herstellung von CZTS entwickelt wur-
de, um gezielt Fremdphasensegregationen und gleichzeitig nicht-favorisierte int-
rinsische Defekte durch Wahl der chemischen Potentiale zu vermeiden. Die durch
Kationeninterdiffusion aus ZnS und CTS hergestellte CZTS-Produktschicht weist
Phasenreinheit und gleichzeitig exzellente elektronische Volumeneigenschaften auf.
Durch die gezielte Prozessfithrung mittels des entwickelten 3-stufigen Koverdampf-
ungsprozesses werden nachteilige Effekte, wie die Oberflichendekomposition (vgl.
Abschnitt 4.6) sowie die unkontrollierte Segregation von Fremdphasen (vgl. Ka-
pitel 2 und Kapitel 4) bei gleichzeitig Cu-armen und Zn-reichen Abscheidungs-
verhéltnissen (vgl. Kapitel 3) erfolgreich vermieden. Durch Weiterentwicklung der
effektiven Entfernung der zuriickbleibenden ZnS-Deckelschicht, beispielsweise mit-
tels des vorgeschlagenen, in-situ iiberwachten Plasma&atzprozesses — unter Beibe-
haltung der guten elektronischen Eigenschaften der CZTS-Schicht — ist eine zu-
kiinftige Herstellung von CZTS-Solarzellen hoherer Qualitat durch Anwendung des
3-stufigen Koverdampfungsprozesses denkbar.
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Charakterisierung von Nukleation und
Wachstum von CZTS-Nanokristallen

Neben dem direkten Wachstum von CZTS-Schichten mittels In-Vakuum-Deposi-
tionsverfahren, wie es in den vorherigen Kapiteln betrachtet wird, spielt die De-
position von CZTS mittels Nicht-Vakuumverfahren ebenfalls eine wichtige Rolle,
vgl. Abschnitt 1.3.3. Atmosphérische Depositionsmethoden sind meist weniger auf-
wandig und somit in industriellem Mafistab deutlich kostengiinstiger zu realisie-
ren, wahrend sie gleichzeitig einen hoheren Produktionsdurchsatz ermoglichen. Die
in Abschnitt 4.6 diskutierte Phaseninstabilitat von CZTS(e) bei geringem Druck
fithrt unter Anderem dazu, dass insbesondere nicht-vakuumbasierte Methoden bis-
lang eine bessere elektronische Materialqualitét hervorbringen [136]. Beispielsweise
bringt eine hydrazinbasierte Abscheidung von CZTS mit anschlieender Selenisie-
rung den bislang besten Solarzellenwirkungsgrad von CZTSSe hervor, hat jedoch
aufgrund der Risiken bei der Verwendung des Losungsmittels Hydrazin kaum eine
industrielle Relevanz [30, 286].

Dem gegeniiber stehen weitere nicht-vakuumbasierte Prozesse, die auf der For-
mulierung einer Suspension aus Nanokristallen in einem Losungsmittel, einer sog.
Nanotinte, basieren. Hierbei werden zunachst Nanokristalle mittels verschiedener
chemischer Reaktionen hergestellt, anschlieSend mittels grofiflachiger Depositions-
verfahren auf Substrate aufgebracht und einer Rekristallisation unterzogen, um
eine kompakte CZTS(e)-Diinnschicht zu erhalten [124, 125, 209, 210, 287-290].
Derartige Herstellungsprozesse bringen Solarzellen mit Wirkungsgraden von bis
zu 9% fiir CZTSe bzw. 9,4 % fir CusZnSn,Ge;_.(S,Se), hervor und stellen da-
mit eine vielversprechende Alternative zu Vakuumdepositionsverfahren dar [290,
291].

Da die Materialeigenschaften der finalen CZTS-Schicht empfindlich von der
Zusammensetzung, der Struktur und der Groe der in der Nanotinte enthaltenen
Nanokristalle abhangig ist, ist eine prazise Kontrolle iiber deren Herstellungspro-
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zess von essentieller Bedeutung [286]. Insbesondere sollte, wie fiir den Fall von Va-
kuumdepositionsverfahren in den vorherigen Kapiteln ausfithrlich diskutiert, die
Bildung von Fremdphasen vermieden werden, bei gleichzeitiger Kontrolle iiber die
exakte elementare Zusammensetzung. Weisen die Nanokristall-Precursor bereits
Fremdphasen auf, so ist zur Rekristallisation der finalen Diinnschicht eine signifi-
kante Diffusion notwendig, die nur schwierig zu kontrollieren ist, meist zunéchst
iiber die Rekristallisation von Fremdphasen ablauft und Fremdphasenriickstdnde
auch in der finalen Diinnschicht hinterlasst [292].

Aufgrund des Zusammenspiels von vier oder mehr Elementen zur Herstellung
des multindaren CZTS(e) ist jedoch der Prozessweg bei der Herstellung von Nano-
kristallen komplex, bislang kaum verstanden und fithrt hdufig zur unkontrollierten
Bildung von bindren und ternaren Nanopartikeln, deren Grofle iiber einen weiten
Bereich verteilt ist [293]. Obwohl es durch meist empirisch optimierte Prozesse
bereits moglich ist, géngige Nanokristalle wie Gold, Silber oder CdSe in definierter
Grofe und Form herzustellen, ist der Nukleations- und Wachstumsprozess weiter-
hin Gegenstand aktueller Forschung und bislang kaum verstanden [179, 294-301].
Dies ist im Wesentlichen durch die erschwerte Zugénglichkeit des Nukleations-
prozesses durch quantitative Methoden zu erklaren: Wahrend der Nukleation von
Nanokristallen bilden sich auf einer sehr kurzen Zeitskala im Mikrosekunden- bis
Millisekundenbereich Nukleationskeime- bzw. Cluster von wenigen A Gréfle. Diese
sehr kleinen Groflenordnungen stellen extreme Anforderungen an die experimen-
tellen Methoden und erfordern insbesondere deren Weiterentwicklung in Hinblick
auf die erreichbare Zeitauflosung und Sensitivitét.

In diesem Kapitel wird die Entwicklung einer umfassenden Methode beschrie-
ben, die auf Basis von komplementaren, simultan durchgefiihrten, zeitabhéngigen
Messungen der Rontgenabsorptionsfeinstruktur (QEXAFS), der Rontgenkleinwin-
kelstreuung (SAXS) sowie der optischen Transmission (UV-vis & IR) weiteren Ein-
blick in die Nukleations- und Wachstumsprozesse von multinaren Nanokristallen
und insbesondere von CZTS geben soll. Dabei spielt die zeitaufgeloste Rontgen-
absorptionsspektroskopie (QEXAFS) eine zentrale Rolle und nutzt erstmalig die
modernsten Entwicklungen in Hinblick auf Prézision und Zeitauflosung.

Nukleation und Wachstum von Nanokristallen in Losung

Im Rahmen der klassischen Nukleationstheorie (sog. LaMer-Modell) bilden sich
Nukleationskeime durch Ubersittigung (engl. supersaturation) einer Losung mit
einem Monomer [302, 303|. Betrachtet man die freie Energie eines Nukleations-
keimes, die sich aus seiner Oberflichenenergie und seiner Volumenenergie zusam-
mensetzt, so ist ein Nukleationskeim stabil und kann spontan weiter anwachsen,
sobald er ein Maximum der freien Energie tiberwunden hat [295, 304, 305]. Der
Radius, bei dem die gesamte freie Energie gerade maximal ist, bezeichnet man als
kritischen Radius. Nukleation von Nanokristallen kann daher einerseits durch eine
Temperaturerhdhung und somit die Uberwindung der Nukleationsschwelle (kriti-
scher Radius) und andererseits durch eine signifikante Ubersittigung der Losung
mit einem Monomer erfolgen.



Das sich an den Nukleationsprozess anschlieBende Wachstum von Nanokris-
tallen in Losung erfolgt einerseits durch den direkten Einbau von Monomeren der
Losung in bereits vorhandene Nanokristalle bis die Loslichkeit des Monomers nicht
mehr tberschritten wird. Andererseits konnen bereits vorhandene, grofiere Nano-
kristalle durch Verbrauchen von kleineren Nanokristallen in ihrer Gréfle wachsen.
Diesen Prozess bezeichnet man als Ostwald-Reifung (engl. Ostwald Ripening) [306].

In der modernen mechanistischen Nukleationstheorie wird im Wesentlichen auf
die Grundlagen der klassischen Nukleationstheorie zuriickgegriffen, die jedoch di-
versifiziert in verschiedene Modelle unter Berticksichtigung weiterer Groflen ein-
fliefit. An dieser Stelle sei der zweistufige Finke- Watzky-Prozess genannt, in dessen
Beschreibung Nukleation und Wachstum von Nanokristallen gleichzeitig in Form
einer langsamen kontinuierlichen Nukleation sowie eines autokatalytischen Ober-
flichenwachstums stattfinden [307]. Ein weiteres Konzept der modernen Nukleati-
onstheorie stellt die aggregative Nukleation von grofleren Nanopartikeln dar. Diese
kann unter Verwendung des klassischen Nukleationsprinzips beschrieben werden,
basiert jedoch nicht auf Monomeren, sondern bereits auf Nanopartikeln, die sich
zu groferen Aggregaten nukleationsartig zusammenschlieBen [179]. Die aggrega-
tive Nukleation beschreibt somit einen Bereich nach der klassischen Nukleation,
indem groflere Nanokristalle gebildet werden, ohne auf die klassischen Wachstums-
mechanismen zuriickzugreifen.

Basierend auf dem Modell der klassischen Nukleationstheorie lasst sich Nuklea-
tion und Wachstum von Nanokristallen experimentell trennen, indem die Nuklea-
tion in einem schmalen Zeitfenster durch moglichst instantane Erzeugung einer
Uberséttigung der Losung mittels Zugabe eines Monomers bei gleichzeitig hoher
Temperatur zur Uberwindung der Nukleationsschwelle hervorgerufen wird. Einen
solchen Prozess bezeichnet man als Heiffinjektion (engl. hot injection) [308]. Dabei
bestimmt die Dauer der Uberschreitung der Nukleationsschwelle im Wesentlichen
die Groflenverteilung der entstehenden Nanokristalle. Je stiarker die Nukleation
zeitlich beschrankt ist, desto homogener ist daher die GroBlenverteilung der ent-
standenen Nanokristalle und desto kontrollierter ist der Prozess [179].

In-situ Untersuchungen von Nukleation und Wachstum

Es gibt bereits zahlreiche Ansdtze und Methoden, um die Nukleation und das
Wachstum von Nanokristallen in-situ zu untersuchen und anhand der beobach-
teten Reaktionskinetik Modellansatze zu verifizieren. Baumgartner et al. haben
beispielsweise den Nukleationsmechanismus von Magnetit in Losung mittels kryo-
gener Transmissionselektronenmikroskopie durch Extraktion nach definierten Zei-
ten bildgebend untersucht [295]. Dabei konnte eine Zeitauflosung von etwa einer
Minute erreicht werden.

Kleinwinkelstreuung von Rontgenstrahlung (SAXS) wird haufig verwendet, um
Aussagen tiber die Entwicklung der Grofle von entstehenden Nanokristallen zu tref-
fen. Wahrend Biwas et al. die verlangsamte Entstehung von ZnO-Nanorods mit-
tels SAXS untersuchten und eine Zeitauflosung von etwa einer Stunde erreichten,
kommen synchrotronbasierte in-situ SAXS-Untersuchungen auf Zeitaufldsungen im
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20 s -Bereich [309-312]. Durch die Verwendung eines Durchflussreaktors untersu-
chen Polte et al. die Nukleation von Gold-Nanokristallen mittels SAXS-Messungen
an unterschiedlichen Positionen nach Zusammenfiihren der Reaktanten und errei-
chen damit errechnete Zeitauflosungen um 200 ms [313]. Takesue et al. untersuchen
mit einem ahnlichen Prinzip die Nukleation von Silber-Nanokristallen und geben
eine Zeitauflosung von 0,39 ms an, die jedoch aufgrund von Mischungsturbulenzen
wenig plausibel erscheint [314].

Weiterhin wird héaufig synchrotronbasierte in-situ Nahkanten- sowie kanten-
ferne Rontgenabsorptionsspektroskopie verwendet, um die Nukleation und das
Wachstum von Nanokristallen in Echtzeit zu verfolgen. Durch die Sensitivitét
der XANES auf die chemische Umgebung des Zentralatoms kann insbesondere
die Kinetik chemischer Umwandlungen untersucht werden. Durch zeitaufgelos-
te Messung der Rontgenabsorptionsfeinstruktur (QEXAFS) im kantennahen und
kantenfernen Bereich kénnen simultan Informationen iiber die lokalen Nachbar-
atome sowie die weitraumigere chemische Umgebung gewonnen werden, vgl. Ab-
schnitt 1.2.4. Caetano et al. untersuchen die Bildung von ZnO-Nanokristallen und
erreichen durch Anwendung eines kontinuierlichen Energiescans eine Zeitauflosung
von 210 s [315]. In einer aktuellen Untersuchung wurden wiederum von Caetano et
al. durch Anwendung der QEXAFS-Methode zwei Spektren pro Sekunde gemes-
sen, die jedoch aufgrund der geringen Datenqualitit zur Auswertung kontinuierlich
iber 50 — 400 s gemittelt werden mussten [316]. Stdtzel et al. untersuchten mit ei-
ner Kombination aus QEXAFS und optischer Absorption die Bildung von TiOs-
Partikeln und erreichten eine effektive Zeitauflosung von 50 s [96]. Hubert et al. er-
reichten durch Nutzung energiedispersiver Rontgenabsorptionsspektroskopie eine
effektive Zeitauflésung von 0,8 s [310].

Bislang wurden zwar sowohl Untersuchungen der Nukleation von Nanokristal-
len mittels SAXS als auch QEXAFS durchgefithrt und teilweise auch kombiniert
analysiert, jedoch nicht simultan aufgenommen. Gerade bei empfindlich zeitkri-
tischen Reaktionen wie der Nukleation kann eine simultane Messung von SAXS
und QEXAFS und deren kombinierte Auswertung daher weitere detaillierte Er-
kenntnisse hervorbringen. Auch konnten bislang durch die signifikant begrenzte
Zeitauflosung der SAXS- sowie QEXAFS-Messungen lediglich vergleichsweise lang-
same Reaktionen untersucht werden. Die fiir die meisten Anwendungen verwendete
Methode der Heiflinjektion ruft jedoch einen wesentlich schnelleren Nukleations-
prozess hervor, der bislang nicht mittels in-situ-Messungen betrachtet wurde.

In diesem Kapitel werden erstmalig simultan durchgefithrte Untersuchungen
der Nanokristallbildung durch Heiflinjektion mittels QEXAFS, SAXS und opti-
scher Transmission vorgestellt. Dabei wird durch den Einsatz aktueller Entwick-
lungen in Zusammenarbeit mit Oliver Miiller der Bergischen Universitat Wup-
pertal eine Zeitauflosung von QEXAFS-Messungen von 28 ms erreicht. Die simul-
tan gemessene Kleinwinkelstreuung erreicht dabei eine Zeitauflosung von etwa 5 s,
wahrend die Zeitauflosung der optischen Transmission je nach integraler Transmis-
sion zwischen 50 ms und 2 s liegt. Die hohen erreichbaren Zeitauflosungen dieser
Messungen ermoglichen erstmalig die in-situ Untersuchung eines Heiflinjektions-
prozesses in Fchtzeit.



Herstellung von CZTS-Nanokristallen

Es existieren zahlreiche verschiedene Ansatze, CZTS-Nanokristalle zu synthetisie-
ren, in denen meist die Methode der Heifinjektion zur Anwendung kommt [286].
Guo et al. synthetisieren beispielsweise Nanopartikel durch Heiflinjektion von ele-
mentarem Schwefel in eine Losung aus Kationensalzen auf Basis von Oleylamin bei
225°C [317]. Eine detaillierte Betrachtung des Reaktionsproduktes zeigt jedoch ei-
ne Mischung von Fremdphasenpartikeln mit inhomogener GroBenverteilung [293].

Durch empirische Untersuchungen fanden Singh et al. eine Herstellungsme-
thode, die hexagonale CZTS-Nanorods in Wurtzitstruktur mit homogener Grofie
hervorbringt [318]. Dabei ist die Wurtzitstruktur von CZTS eine metastabile Phase
und kann daher unter Anwendung eines Hochtemperaturschrittes in die Kesterit-
phase umgewandelt werden. Mainz et al. demonstrierten die Bildung einer kom-
pakten CZTS-Schicht in Kesteritstruktur aus deponierten derartigen hexagonalen
CZTS-Nanokristallen [319].

Die in diesem Kapitel gezeigten Untersuchungen sind in Kooperation mit Clau-
dia Coughlan der Universitit Limerick, Irland auf Basis des von Singh et al. ent-
wickelten Prozesses durchgefithrt worden, der im Folgenden detailliert beschrieben
wird.

Der verwendete Prozess basiert auf der Heiflinjektion einer molekularen Schwe-
felquelle in Form von Thiolen bei einer Temperatur von 155°C in eine auf 1-
Octadecen basierende Losung von Metallsalzen. Hierzu werden Konzentrationen
von 0,1mol/l (26,1¢g/l) Kupfer(II)acetylacetonat, 0,05mol/l (9,1¢g/l) Zink(II)-
acetat, 0,05 mol/l (17,7 g/1) Zinn(IV)acetat und 0,35 mol/l (135 g/l) Trioctylphos-
phinoxid (TOPO) in 1-Octadecen gelost. Die Metallsalze stellen dabei die Katio-
nenprecursor dar, wihrend TOPO als koordinierendes Losungsmittel fungiert. Un-
ter standigem Riithren wird die Losung zunéchst auf eine Temperatur von 80°C'
erhitzt und die Gasphase iiber der Losung evakuiert, um der Losung geloste Ga-
se zu entziehen. Die anschlieBende Reaktion wird bei nahezu Atmosphérendruck
in einer No-Atmosphére unter Ausschluss von Sauerstoff durchgefithrt. Nach dem
Wechsel der Reaktionsatmosphére wird die Losung mit einem linearen, definierten
Anstieg von 10 K /min auf eine Maximaltemperatur von 250 °C' erhitzt. Bei einer
Temperatur von 155°C wird ein Gemisch aus verschiedenen Thiolen injiziert, die
sowohl als Schwefelquelle als auch als Ligand agieren. Hierzu wird in ein Reak-
tionsvolumen von 1,2ml 240 pl einer Thiolmischung aus 12,5 % 1-Dodecanethiol
(1-DDT) und 87,5% tert-Dodecylmercaptan (t-DDT) injiziert. Nach einer Zeit-
spanne von 15man nach Passieren einer Temperaturschwelle von 155°C' wird die
Losung unter Verwendung einer ahnlichen Temperaturrampe wieder abgekiihlt.
Bei Erreichen einer Temperatur von unter 100 °C' wird der Losung Toluol zugege-
ben, um eine weitere Reaktion zu verhindern. Die derart erzeugten Nanokristalle
werden anschliefend durch einen mehrstufigen Waschprozess aus der Losung ex-
trahiert.

Da das vorgestellte Prozesskonzept rein empirisch gewonnen wurde, ist bislang
nicht bekannt, aus welchem Grund ein solcher Prozess zur Bildung von derart ho-
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mogen grofenverteilten Nanokristallen fithrt. Eine detaillierte Untersuchung der
einzelnen Prozessmechanismen kann Aufschluss iiber verallgemeinerbare Grund-
sitze der Nukleation und des Wachstums von multindren Nanokristallen geben
und so die mechanistische Entwicklung von Nanokristall-Prozessen ermoglichen.

6.1 Experimentelle Realisierung

Die experimentelle Realisierung der simultanen Messung von QEXAFS, SAXS
und optischer Transmissionsspektroskopie mit einer Zeitauflosung im Millisekun-
denbereich erfordert die individuelle Entwicklung spezifischer Komponenten und
deren Abstimmung aufeinander. Die simultane Messung aller Gréflen wurde mittels
eines eigens entwickelten in-situ Aufbaus an der SuperXAS-Beamline der Swiss-
LightSource (SLS) durchgefiihrt, der in Abb. 6.1 dargestellt ist und im Folgenden
detailliert beschrieben werden soll [320].

Quick-EXAFS

Fiir die erreichbare Zeitauflosung und die Reproduzierbarkeit der aufgenommenen
Rontgenabsorptionsspektren ist der QEXAFS-Monochromator von zentraler Be-
deutung. Hier wird ein kiirzlich neuartig entwickeltes System, basierend auf einem
Si(111)-Channel-Cut-Kristall mit oszillatorischem Antrieb durch einen Torquemo-
tor, verwendet [321, 322].! Die oszillatorische Bewegung des Bragg-Winkels der
Monochromatorkristalle kann in diesem System eine Oszillationsfrequenz von ma-
ximal 50 Hz bei einem Energiebereich von etwa 300 eV in der Néhe der Cu K-Kante
erreichen. Fiir die hier durchgefiihrten Messungen werden Oszillationsfrequenzen
zwischen 18 Hz und 30 Hz verwendet, um den erfassbaren Energiebereich zu ver-
groffern und im Falle von 18 Hz sowohl die Cu als auch die Zn K-Kante simultan
untersuchen zu konnen. Der Bragg-Winkel des Kristalls wird dabei mittels eines
Inkrementalwinkelencoders erfasst. Weitere Details zum verwendeten Monochro-
mator sind detaillierten Veroffentlichungen von Miiller et al. zu entnehmen [321,
322].

Die mit einem Ablenkmagneten erzeugte Synchrotronstrahlung der SuperXAS-
Beamline wird zunéchst kollimiert, anschliefend monochromatisiert und danach
mittels eines in Toroidform biegbaren Zylinderspiegels refokussiert. Ein weiterer
Planspiegel mit Nickelbeschichtung dient der Unterdriickung von héheren harmo-
nischen Energien. Aufgrund der simultan durchgefiihrten SAXS-Messungen sowie
zur Mittelung iiber ein grofleres Reaktionsvolumen wird auf eine starke Fokussie-
rung verzichtet und ein Strahl von etwa 300 um vertikaler und 1,5 mm horizontaler
Ausdehnung verwendet.

Zur Messung der Rontgenabsorption wird vor sowie direkt hinter der Probe die
Strahlintensitét mittels Gitterionisationskammern gemessen [323]. Die Ionisations-
kammern werden mit einer Hochspannung von 3 £V betrieben und mit 1100 mbar

I'Der verwendete QEXAFS-Monochromator, die Ionisationskammern sowie das Datenaufnah-
mesystem wurden von Oliver Miiller etwa zeitgleich im Rahmen seiner Promotionsarbeit entwi-
ckelt.
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Ns (vor der Probe) bzw. mit 2000 mbar eines 1:1 Ny- Ar-Gemisches (hinter der Pro-
be) gefiillt. Durch ein eingebautes Gitter, das ein DC-Potenzial von 2 £V beziiglich
der strommessenden Platte besitzt, wird die Influenzladung von langsam driften-
den Tonen auf die strommessende Platte abgeschirmt und lediglich das Signal der
sich schneller auf die Platte zu bewegenden Elektronen verwendet. Hierdurch wird
die Anstiegszeit eines sprunghaften Signals von tiblichen etwa 1000 us auf gerade
einmal 5,5 us herab gesetzt [323]. Der Strom der Ionisationskammern wird mittels
eigens entwickelter Stromverstarker mit integrierten Strom-Spannungs-Wandlern,
die auf einem LMP7721-Operationsverstéirker basieren, mit einer Verstarkung von
10°V/A in eine Spannung zwischen 0V und 1,5V umgewandelt. Die Anstiegs-
zeit eines solchen Verstérkers bei sprunghafter Signaldnderung betrigt weniger als
10 us. Die Signalaufnahme der verstarkten Ionisationskammerstrome erfolgt mit
einem 16 bit (bei £10 V') Analog-Digital-Wandler bei einer Datenaufnahmerate von
2 MHz. Testmessungen der Absorptionskanten von metallischen Referenzmateria-
lien zeigen, dass die verwendeten Komponenten bis zu einer Monochromatoros-
zillationsfrequenz von 40 Hz keine signifikanten Verdnderungen der gemessenen
Spektren hervorrufen und somit die erreichten Signalanstiegszeiten optimal auf-
einander abgestimmt sind.

Eine effektive Abschirmung des gesamten Systems gegeniiber elektronischem
Rauschen ist von zentraler Bedeutung, um bei den verwendeten, hohen Wieder-
holraten der spektralen Messung von bis zu 60 Spektren pro Sekunde dennoch ein
hohes Signal-zu-Rausch-Verhéltnis zu erzielen. Hierzu wurden, um die Kabelwege
moglichst kurz zu halten, sowohl die Stromspannungswandler als auch die Hoch-
spannungsquellen der Ionisationskammern unmittelbar oberhalb der jeweiligen Io-
nisationskammer positioniert. Des Weiteren wurde auf eine elektrische Isolation
des Ionisationskammergehéuses gegeniiber anderer Beamlinekomponenten geach-
tet. Ein Foto der Anordnung der einzelnen Komponenten ist in Abb. A.6 zu finden.
In dieser optimierten Anordnung wurde ein Dunkelrauschen von etwa 0,7mV er-
reicht, was einem Signal-zu-Rausch-Verhaltnis von mehr als 10% entspricht.

SAXS

Zur simultanen Messung der Rontgenkleinwinkelstreuung wird ein 2-dimensionaler
CCD-Detektor verwendet, der sich hinter einem Be-Fenster befindet, um von sicht-
barem Licht abgeschirmt zu sein. Der CCD-Detektor wird in einem Abstand von
298 cm hinter der Probe positioniert. Die verwendete CCD-Kamera RadFEye HR
remote besitzt eine Auflésung von 1200 x 1600 Pixel mit einer Pixelausdehnung
von 20 um. Wie in Abb. 6.1 dargestellt, wird der Primarstrahl nach Durchgang
durch die zweite Ionisationskammer I; kurz vor dem 2D-Detektor mit Hilfe einer
Bleiblende abgeschirmt. Der CCD-Detektor wird dabei derart positioniert, dass er
prinzipiell sowohl den Primérstrahl, als auch die Streustrahlung aufnehmen kann.
So kann durch entfernen des Primarstrahlstopps die Position des Priméarstrahls
exakt bestimmt werden. Zwischen der zweiten Ionisationskammer und dem Pri-
marstrahlstopp kurz vor dem Detektor befindet sich ein 2,5 m langes, evakuiertes
Rohr mit fiir den Rontgenstrahl transparenten Polyimidfenstern (sog. Flight-tube),
um die parasitdre Absorption der Streustrahlung durch den Luftweg zu minimieren
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Abbildung 6.1: Schematische Darstellung des chemischen Reaktors zur in-situ Charakterisierung der
Bildung von Nanokristallen per HeiBinjektionsmethode zusammen mit relevanten Komponenten des
probenumgebenden Messaufbaus zur simultanen Messung von Roéntgentransmission, Réntgenklein-
winkelstreuung und optischer Transmission.

und auch die Streuung an Luft zu verhindern. Zu beachten ist, dass die Beamline
fir die durchgefiihrten XAFS-Messungen optimiert wurde und somit durch die
Strahlgrofie sowie die nicht-verschwindende Strahldivergenz fiir SAXS-Messungen
nicht optimal geeignet ist. Durch simultane XAFS-Messungen werden weiterhin
die Strahlenergie sowie in geringem Mafle auch die Strahlposition periodisch vari-
iert, was zu einer Verbreiterung des Streusignals fithrt und in Abschnitt 6.4 ndher
untersucht wird.

Optische Transmission

Zur Messung der optischen Transmission wird Weifllicht einer Halogenlichtquelle
einer elektrischen Leistung von 7,2 W mittels eines Lichtleiters an den in-situ-Re-
aktor herangefithrt und mittels Off-Axis-Spiegeln kollimiert. Der kollimierte Licht-
strahl passiert das aktive Volumen des Reaktors und wird, wie in Abb. 6.1 darge-
stellt, durch einen weiteren Off-Axis-Spiegel erneut in eine Glasfaser gekoppelt. Die
Ausrichtung der Off-Axis-Spiegel wird mittels Feinjustiereinheiten exakt aufeinan-
der abgestimmt. Zur Aufteilung des transmittierten Lichts fiir das Infrarot- bzw.
das UV-vis-Spektrometer wird ein Speziallichtleiter aus 7 Einzelfasern verwendet,
wobei die hexagonal angeordneten Auflenfasern zum Infrarotspektrometer fiihren
und die Mittlere zum UV-vis-Spektrometer fiihrt. Zur Aufnahme des Transmis-
sionsspektrums im Infrarotbereich (IR) wird ein NIRQuest512 Spektrometer der
Firma Ocean Optics verwendet, das einen 512 Pixel grofien, peltiergekiihlten GaAs-
Detektor, eine Auflosungstiefe von 16 bit und einen Messbereich von 900 nm bis
1700 nm besitzt. Das UV-vis-Spektrometer (Ocean Optics USB2000) deckt einen
Wellenldngenbereich von 390 nm bis 990 nm ab und besitzt eine Aufldsungstiefe
von 12 bit.



Experimentelle Realisierung | 6.1

In-situ-Reaktor

Der verwendete chemische Reaktor wurde speziell zur Durchfiithrung dieser Un-
tersuchungen entwickelt und weist einige Besonderheiten auf, die im Folgenden
vorgestellt werden. In Abb. 6.1 befindet sich eine schematische Darstellung des
Reaktorquerschnitts. Der chemische Reaktor zur in-situ Untersuchung der Nu-
kleation und des Wachstums von Nanokristallen muss einerseits Moglichkeiten zur
simultanen Messung von QEXAFS in Transmission, SAXS sowie optischer Trans-
missionsspektroskopie bieten, andererseits die oben beschriebene chemische Re-
aktion unter kontrollierten Bedingungen reproduzierbar durchfithren kénnen. Um
dabei eine homogene Verteilung von Temperatur und Chemikalienkonzentrationen
zu erreichen und somit den selben Zustand der Reaktion zu gleicher Zeit im ge-
samten Reaktionsvolumen sicher zu stellen, wurde das Fliissigkeitsvolumen so eng
wie moglich um den aktiven, fiir die einzelnen Messungen relevanten Bereich des
Reaktors begrenzt. Ein Foto des Reaktors ist in Abb. 6.2 dargestellt.

Der Miniaturreaktor besteht aus Edelstahl und umfasst ein Fliissigkeitsvolu-
men von insgesamt 1500 ul, wobei sich 1200 ul zu Beginn im Reaktor befinden
und 300 pl nachtraglich injiziert werden kénnen. Der Reaktor wird mittels eines
koaxial isolierten Heizleiters duflerlich beheizt und sorgt durch die guten Warme-
leiteigenschaften des Reaktormaterials fiir eine homogene Temperaturverteilung.
Im unteren Bereich des Reaktors befindet sich eine magnetisch angetriebene Mi-
niaturrithrvorrichtung, die wahrend der Reaktion fiir eine homogene Konzentra-
tionsverteilung der Chemikalien sorgt. Die Temperatur der Reaktionsfliissigkeit
wird mittels eines Typ-K-Thermoelementes gemessen, das von oben in direktem
Kontakt mit der Fliissigkeit steht. Die Reaktorheizung wird mit Hilfe eines PID-
Reglers in einem geschlossenen Regelkreis derart eingestellt, dass die in der Fliis-
sigkeit gemessene Temperatur gerade der Solltemperatur entspricht.

Der Reaktor ist vakuumdicht ausgefiihrt, sodass eine prézise Kontrolle der
Gasatmosphére moglich ist. Er verfiigt im oberen Bereich iiber ein Kondensor,
der verdampfendes Losungsmittel kondensiert und dem Reaktor wieder zufiihrt.
Durch ausschlieliche Verwendung von Spezialmaterialien ist ein Beheizen des Re-
aktors bis zu einer Temperatur von 280 °C moglich.

Zur simultanen Messung von QEXAFS, SAXS und optischer Transmission ist
der aktive Bereich des Reaktors, wie in Abb. 6.1 dargestellt, senkrecht zur Symme-
trieachse mit transparenten Fenstern von jeweils 4 mm Durchmesser ausgestattet.
Hierzu sind zur Messung der Rontgentransmission und -streuung Polyimidfenster
derart angebracht, dass sich dazwischen etwa 6 mm Fliissigkeit befinden, die bei
gegebenen Chemikalienkonzentrationen gerade einen Kantenhub der Cu K-Kante
von etwa 1 hervorrufen. Wiederum senkrecht zur Achse der Rontgenstrahlung be-
finden sich in einem Abstand von etwa 10 mm optische Fenster aus Quarzglas, die
die Messung der optischen Transmission der Flissigkeit ermoglichen.

Das eigens entwickelte, ultraschnelle Injektionssystem taucht von oben in die
Reaktionsfliissigkeit ein und wird in Abschnitt 6.2 detailliert beschrieben. Ein Foto
des gesamten Messaufbaus um den Reaktor befindet sich im Anhang in Abb. A.6.
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Abbildung 6.2: Foto des offenen In-situ-Reaktors und der darum angeordneten optischen Komponen-
ten (a) sowie des Reaktordeckels mit montiertem Kondensor, Injektionsréhrchen und Thermoelement

(b).

Datenaufnahme und Software

Zur simultanen Datenerfassung von optischer Transmission der beiden Spektrome-
ter sowie der gemessenen Temperatur des Reaktors und des zweidimensionalen Bil-
des der Kleinwinkelstreuung ist auf Basis von C# mittels Microsoft Visual Studio
ein Softwarepaket namens Charly Data Recorder entwickelt worden. Es ermoglicht
neben der Datenerfassung auch die Steuerung der Solltemperatur und der einzel-
nen Integrationszeiten der unterschiedlichen Detektoren. Auf eine exakt simultane
Datenerfassung zusammen mit der QEXAFS-Datenerfassung wurde aufgrund von
limitierter Systemkapazitit gezielt verzichtet. Stattdessen werden die Daten jeweils
getrennt aufgenommen und spater anhand der durch die Systemquarze generierten
Zeitstempel synchronisiert.

6.2 Ultraschnelles Injektionssystem

Die Verwendung modernster Entwicklungen der QEXAFS-Methode, die es durch
eine Monochromatorfrequenz von bis zu 30 Hz ermdglicht, ein Réontgenabsorpti-
onsspektrum innerhalb von 17ms aufzunehmen, erfordert auch die Moglichkeit,
die chemische Reaktion durch Injektion eines Reaktanten auf einer ahnlichen Zeit-
skala zu starten, um schnelle Reaktionsprozesse verfolgen zu koénnen. So muss
nicht nur die Injektion selbst, sondern ebenfalls eine homogene Durchmischung
der Reaktanten auf Millisekundenskala erfolgen.

Um dies zu erreichen, wurde ein neuartiges ultraschnelles Injektionssystem ent-
wickelt, das auf einer chemischen Verbrennung (Explosion) basiert und ein Triggern
der chemischen Reaktion auf einer Millisekundenskala erméglicht. In Abb. 6.3a ist
eine schematische Darstellung des Injektionssystems abgebildet. Es besteht im
Wesentlichen aus zwei Kolbensystemen, wobei ein gréflerer Kolben die Injektions-
kraft aufbringt, die mittels eines kleineren Kolbens den Reaktanten injiziert. Im
oberen Teil des Injektionssystems befindet sich eine Brennkammer, die vor Be-
ginn der Reaktion mit einem brennbaren, gasférmiges Gemisch aus Aceton und



Ultraschnelles Injektionssystem

a) HV-K?ntakt b) 22F Eldukt;e E E lTotzelit I E Iungéstért(le Meslsunglder Rleaktilon 7
zur Ziindspule 20 r i | (Turbulenz) | 200 1
. W b '-—t: +32,9 ms -1
4&? Brennstoffzufuhr 1,8 N i -
illl | ! (Aceton / 02) ’i | 1 Cu K-Kante
v > L6t ]
™~ elektronisch erzeugter T 1al
Ziindfunke K a ]
)
o 1,2 3 Zn K-Kante s
2 10 \
; L
r N w 0,8 |
o L
a1 ‘1* 0,6 - o
|l Zindung | | Injektion
Ml 0,4 _t:-4,6mls: t=0ms A
[ L. g
. Injektionskolben > 10000
~ I o
] Injektionsvolumen L 9600 | Vo
300 pl 2 9200 |
c H i
L Polyimidfolie 8800 || g . . .
< (geklebt) -20 0 20 40 60 80 100

Zeit / ms

Abbildung 6.3: a) Schematische Darstellung des entwickelten Injektionssystems. b) Zeitliche Ent-
wicklung des QEXAFS-Signals wéahrend der Injektion von Thiol in einem typischen CZTS-Nanokristall-
Prozess (oben) zusammen mit der anhand des Winkelencoders bestimmten Energie des Monochroma-
tors (unten). Die unterschiedlichen Phasen der Injektion sind eingefarbt dargestellt und bezeichnet.

Sauerstoft gefiillt wird. Durch ein elektronisch getriggertes Signal wird mit Hilfe
einer Ziindspule eine Hochspannung erzeugt, die innerhalb der Brennkammer einen
Zindfunken hervorruft. Die dadurch gestartete explosionsartige Reaktion bei der
Verbrennung von Aceton mit Sauerstoff erzeugt einen Uberdruck in der oberen
Brennkammer, die den Kolben schlagartig nach unten driickt.

Im unteren Bereich des Injektors befindet sich ein bis zu 300 ul grofies Injekti-
onsvolumen, auf das mit Hilfe des kleineren Kolbens der Injektionsdruck ausgetibt
werden kann. Zur Trennung der Reaktanten vor der Injektion ist auf der Unter-
seite des Injektionsrohrchens eine 50 pm dicke Polyimidfolie aufgeklebt, die durch
den erzeugten Injektionsdruck bei der Injektion abgesprengt wird, vgl. Abb. 6.2b.
Durch den hohen Injektionsdruck wird die zu injizierende Fliissigkeit durch eine
Injektionsdiise mit einem Durchmesser von 2,5 mm gepresst und damit im Reak-
torvolumen gleichméflig verteilt.

Zur Demonstration der ultraschnellen Injektion ist in Abb. 6.3b eine in-situ
Rontgenabsorptionsmessung wéihrend der Injektion eines Thiolgemisches darge-
stellt. Wéahrend im unteren Bereich die mittels des Inkrementalencoders ermit-
telte Energie des mit 18 Hz oszillierenden Monochromators dargestellt ist, wird
im oberen Bereich das QEXAFS-Signal dargestellt, das sich aus dem natiirlichen
Logarithmus des Verhéltnisses der gemessenen Intensitdten vor und hinter dem
Reaktor zusammensetzt und bis auf elektronische Storungen sowie einem Offset
der Absorptivitat ud entspricht, vgl. Gleichung 1.24.

6.2
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Folgende Abschnitte des Injektionsprozesses sind in dem zeitlichen Verlauf des
QEXAFS-Signals zu unterscheiden:

1. Die elektronische Generation des Ziindfunkens ist im QEXAFS-Signal als elek-
tronische Storung in Form eines definierten Spikes bei t = —4,6 ms zu erkennen.

2. Etwa 4,6 ms spéter, also bei t = 0 ms, trifft die injizierte Fliissigkeit das aktive
Volumen des Rontgenstrahls und verringert damit durch Verdiinnung der Pre-
cursor die Absorption. An dieser Stelle sind zwei Eigenschaften der Injektion
festzustellen: Einerseits entspricht die Steilheit des Signals an dieser Stelle der
Geschwindigkeit, mit der der Reaktant injiziert wird. Eine vollstandige Injekti-
on dauert damit weniger als 2ms. Andererseits ist zu erkennen, dass der Wert
der Absorption unmittelbar nach vollstandiger Injektion dem Wert der Absorp-
tion in den ungestorten Maximalauslenkungen des Monochromators entspricht.
Weniger als 2ms nach der Injektion ist somit davon auszugehen, dass bereits
eine homogene Verteilung der Reaktanten stattgefunden hat.

3. Durch die schlagartige Injektion des Reaktanten entstehen Turbulenzen in der
Fliissigkeit, die auch Gasbldaschen von der Oberfliche mit in die Flissigkeit
reiflen, die im aktiven Bereich zu einer Storung der Messung fithren. Erst sobald
diese Turbulenzen nach etwa 33 ms wieder abgeklungen sind, ist die weitere
Messung ungestort auswertbar.

Somit wurde ein ultraschnelles Injektionssystem entwickelt, das es ermdoglicht,
die Reaktion durch Injektion eines Reaktanten zu einem préazise wahlbaren Zeit-
punkt zu starten und den Reaktanten innerhalb eines Zeitraumes von weniger
als 2ms zu injizieren. Durch die Wucht der Injektion wird der Reaktant dabei
homogen im Reaktorvolumen verteilt. Ein schnelles Abklingen der sich ergeben-
den Turbulenzen erméglicht eine ungestorte Messung schon etwa 33 ms nach der
Injektion.

6.3 Zeitaufgeloste Rontgenabsorptionsspektroskopie

Mit Hilfe des oben detailliert beschriebenen Aufbaus wurden verschiedene Reaktio-
nen zur Herstellung von CZTS-Nanokristallen mittels der Methode der Heiflinjek-
tion durchgefithrt. Gleichzeitig wurde neben der Rontgenabsorptionsspektroskopie
auch die Kleinwinkelstreuung sowie die optische Transmission aufgenommen. Bei
einer Temperatur von 155 °C wurde dabei der Reaktant in die Precursorlosung mit
Hilfe des ultraschnellen Injektionssystems injiziert.

Im Folgenden sollen die in Echtzeit mit einer Rate von 36 Spektren pro Sekunde
aufgenommen Rontgenabsorptionsspektren von zwei unterschiedlichen Reaktionen
anhand ihrer Einzelheiten ndher betrachtet werden, bevor diese in Abschnitt 6.5
mit dem kinetischen Verlauf der Reaktion in Verbindung gebracht werden. Reak-
tion A bezeichnet dabei die in [318] publizierte und oben beschriebene Reaktion,
bei der die Precursorlosung auf 1-Octadecen (ODE) basiert, in die eine Thiolmi-
schung injiziert wird. Diese Reaktion bringt homogen gréfenverteilte Nanorods
mit hexagonaler Grundflache hervor. Reaktion B hingegen bezieht sich dabei auf
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eine Abwandlung, in der die Precursorlésung auf Oleylamin (OLA) basiert und
in Oleylamin geloster, elementarer Schwefel injiziert wird. Eine solche Reaktion
bringt sphérische Nanokristalle einer engen Groflenverteilung mit Groflen um 5nm
hervor.

Da die Rontgenabsorptionsspektren iiber einen weiten Energiebereich von etwa
1300 eV aufgenommen wurden, enthalten sie sowohl die Cu K-Kante, als auch die
Zn K-Kante, vgl. Abb. 6.3b. Eine derartige simultane Messung beider Absorptions-
kanten erlaubt eine direkte Korrelation von kinetischen Veranderungen der beiden
Kanten und somit der chemischen Umgebung der beiden Elemente. Durch die hohe
Wiederholrate der Messung von 36 Spektren pro Sekunde wird eine Zeitauflosung
von etwa 28 ms erreicht, was der Zeit zur vollstdndigen Messung eines Spektrums
entspricht.

Zur Extraktion von Rontgenabsorptionsspektren aus den kontinuierlich gemes-
senen Signalen der Ionisationskammern sowie des Winkelinkrementalgebers, vgl.
Abb. 6.3b, werden die Daten jeweils an den Umkehrpunkten des Monochromators
aufgesplittet und iiber der entsprechenden Monochromatorenergie dargestellt. Die
weitere Datenverarbeitung der QEXAFS-Daten beinhaltet das Splitten, Kalibrie-
ren, Normieren, Filtern und Fitten von Linearkoeffizienten und wird mit der von
Oliver Muiiller entwickelten Software JAQ) - Jaq Analyzes QEXAFS durchgefiihrt.
Einzelheiten zu allen Vorgédngen der Datenverarbeitung und Aufbereitung werden
von Oliver Miiller in seiner Dissertation detailliert beschrieben werden und sollen
daher an dieser Stelle keine zentrale Rolle einnehmen.

Reaktion A: XANES der Cu K-Kante

Wie in Abschnitt 1.2.4 einfithrend erldutert, enthalt die Nahkantenfeinstruktur
(XANES) im Wesentlichen Informationen iiber die chemische Umgebung des je-
weiligen Zentralatoms, die Zustandsdichte unbesetzter Zusténde in Festkorpern
sowie den Valenzzustand des Zentralatoms und kann als eine Art charakteristi-
scher Fingerabdruck zur Identifikation von Materialien verwendet.

Betrachtet man die Verdnderung der XANES der Cu K-Kante wahrend der
Reaktion A, so findet man vier Reaktionsabschnitte, zwischen denen die Uberginge
«, f und v zu finden sind. In Abb. 6.4a und b sind die kantenhubnormierten
Nahkantenfeinstrukturen der in den jeweiligen Bereichen dominierenden Spektren,
die zur Verbesserung der Datenqualitit {iber 10 aufgenommene Spektren gefiltert?
wurden, zusammen mit Referenzspektren aus [196] dargestellt. Durch die Injektion
des Thiolgemisches ergibt sich Ubergang o, dessen Reaktionsprodukt im Laufe des
Prozesses durch Ubergang 3 in einen intermediéren Zustand iibergeht, bevor durch
~ der Endzustand der Reaktion erzeugt wird.

Durch die energetische Position der Cu K-Kante unmittelbar vor und nach
der Injektion lasst sich schliefen, dass Cu(II) des Precursors durch die Injektion

2Als Filter wurde, um schnelle zeitliche Anderungen so wenig wie moglich zu glitten, ein
Savitzky-Golay-Filter mit einer Breite von 10 und einem Polynom 4. Grades verwendet.
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Abbildung 6.4: Nahkantenfeinstruktur der Cu K-Kante reprasentativer Spektren fiir verschiedene
Bereiche der Reaktion A (Thiol in ODE) zusammen mit Referenzspektren aus [196] sowie einer
Kupfersulfid-Reaktion: a) Vor und nach der Injektion sowie b) vor einem zweiten Ubergang, ein
intermediarer Zustand und der Endzustand der Reaktion. c) Zeitlicher Verlauf des jeweils aktuell
gemessenen Spektrums wihrend der Reaktion als Darstellung durch eine Linearkombination (LCA)
der in a und b gezeigten Basisspektren in identischer Farbe, die der Reaktion selbst entnommen sind.

unmittelbar reduziert wird und den Valenzzustand +I annimmt. Die energetische
Position der Kante stimmt nach der Injektion mit der Position der Cu K-Kante
in CuS iiberein, jedoch zeigt sich durch einen Vergleich mit dem entsprechenden
Referenzspektrum, dass es sich bei dem durch die Injektion entstehenden Zustand
weder um Cug_,S noch um CuS handelt. Die spatere Betrachtung der kanten-
fernen Rontgenabsorptionsfeinstruktur (EXAFS) wird tiber den genauen Zustand
nach der Injektion weiteren Aufschluss geben.

Bei einer Temperatur von etwa 230 °C' ist das Spektrum des intermediéren Zu-
stands ausgeprigt und zeigt eine grofie Ahnlichkeit zum Referenzspektrum von
CuyS. Daraus ist zu schliefen, dass Cu nach Ubergang 3, also bereits im Zustand
des Intermediates, in einem dem kristallinen C'usS-dhnlichen Zustand vorliegt und
sich nicht mehr in Losung befindet. Die Nahkantenfeinstruktur eines Spektrums
des Endzustands einer Referenzmessung fiir Kupfersulfid-Nanokristalle, bei der
weder Zink noch Zinn vorhanden waren, ist ebenfalls in Abb. 6.4b dargestellt und
zeigt sich deckungsgleich zu der des Intermediats.
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Durch obige Bestimmung der dominanten Spektren wahrend der einzelnen Pha-
sen der Reaktion lassen sich nun alle wahrend der Reaktion gemessenen Spektren
der Cu K-Kante als Linearkombination der in Abb. 6.4a und b dargestellten Refe-
renzspektren der einzelnen Phasen darstellen. Die dabei bestimmten Wichtungs-
koeffizienten (LCA-Koeffizienten) geben dabei den jeweils aktuellen Zustand der
Reaktion zwischen zwei Referenzzustdnden wieder und charakterisieren daher den
kinetischen Ablauf der Reaktion. In Abb. 6.4c ist die zeitliche Entwicklung der
LCA-Koeffizienten wéahrend der gesamten Reaktion dargestellt und zeigt deren
kinetischen Verlauf. Im Bereich vor Beginn der Reaktion zeigt sich anhand der
Rohdaten eine geringfiigige Anderung des Spektrums, die durch eine Verdnderung
der Precursorkomplexe bei steigender Temperatur hervorgerufen wird. Da beide
Referenzspektren dieser Veranderung vor der Injektion stark linear abhangig sind,
wurde an dieser Stelle auf eine Einzeldarstellung verzichtet und lediglich die Sum-
me der LCA-Koeffizienten der Reaktionsedukte dargestellt. Durch Bléschenbildung
und aufgrund des Riithrvorgangs entstehende Dichteschwankungen fithren zu nicht-
physikalischen, stark abweichenden LCA-Koeffizienten einzelner Spektren, deren
Darstellung durch Anwendung eines Median-Filters mit einer Fensterbreite von 20
Spektren unterdriickt wird.

Um die Anzahl an Basisspektren pro Reaktionsabschnitt so gering wie mog-
lich zu halten, werden Basisspektren nur in Bereichen verwendet, in denen deren
Beteiligung sinnvoll wére. So ist beispielsweise das Basisspektrum des Zustands
unmittelbar nach der Injektion nur bis zum Verschwinden des korrespondieren-
den LCA-Koeffizienten an der Stelle des darauffolgenden Basisspektrums des In-
termediats berticksichtigt. Da alle verwendeten Basisspektren aus der Reaktion
selbst stammen und somit keine absolute, sondern lediglich relative Referenzspek-
tren darstellen, wird zwar die Reaktionskinetik korrekt wiedergegeben, jedoch be-
deutet ein LCA-Koeffizient von 1 nicht, dass an der entsprechenden Position ein
phasenreiner Zustand vorliegt. So ist es aufgrund des Nicht-Vorhandenseins ei-
nes gesattigten Plateaus im Falle des intermedidren Zustands wahrscheinlich, dass
sich das Referenzspektrum des intermedidren Zustands aus einer Linearkombinati-
on des tatsachlichen Intermediats mit beiden benachbarten Zustanden ergibt. Die
Position der Extraktion des intermedidren Referenzspektrums wurde dabei an der
Stelle gewéhlt, an der eine Linearkombination der Referenzspektren der angrenzen-
den Abschnitte eine maximale Abweichung zum gemessenen Spektrum darstellt.
Durch eine derartige Vorgehensweise wurde erreicht, dass sich alle wahrend der Re-
aktion gemessenen Spektren etwa dhnlich gut durch eine Linearkombination der
Referenzspektren darstellen lassen.

An dieser Stelle ist darauf hinzuweisen, dass aufgrund des noch in der Entwick-
lung stehenden Monochromators das aufgenommene Signal des Inkrementalenco-
ders wahrend einer Reaktion nicht absolut stabil ist, sondern durch elektronisches
Rauschen verursachte Spriinge und Drifts aufweist, die jedoch als solche zu erken-
nen sind. Daraus resultierend ergeben sich Artefakte in Form von Unstetigkeiten
auch in den bestimmten LCA-Koeffizienten, beispielsweise bei einer Reaktionszeit
von etwa 70 s oder 830 s, vgl. Abb. 6.4c.
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Der derart gewonnene Verlauf der LCA-Koeffizienten ist fiir die Interpretation
der Reaktionskinetik von zentraler Bedeutung und wird in Abschnitt 6.5 in Zu-
sammenhang mit allen anderen simultan aufgenommenen Messungen dargestellt
und diskutiert.

Reaktion A: XANES der Zn K-Kante

Die simultan zur Cu K-Kante gemessenen Spektren der Zn K-Kante kénnen analog
aus den kontinuierlich gemessenen Rontgenabsorptionsspektren, die beide Kanten
enthalten, extrahiert werden. Die Nahkantenbereiche der jeweils dominierenden
Spektren verschiedener Reaktionsabschnitte sind in Abb. 6.5a kantenhubnormiert
dargestellt. Im Unterschied zu dem Verlauf der Spektren der Cu K-Kante zeigen
sich an der Zn K-Kante lediglich 3 disjunkte Reaktionsabschnitte mit signifikant
verschiedener XANES. Aufgrund der Form der XANES-Spektren ist festzustellen,
dass beide Spektren vor und nach der Injektion einen dhnlichen Zustand beschrei-
ben, da die charakteristischen Merkmale dhnlich sind und sich lediglich durch
deren Ausprigung unterscheiden. Dagegen beschreibt das dritte Spektrum einen
signifikant anderen Zustand. Es ist daher davon auszugehen, dass Zink erst mit
dem Ubergang ~ eine signifikante Zustandséinderung erfihrt und aus der Losung
in einen Festkorper iibergeht.

Alle drei Abschnitte der Reaktion sind zeitlich deutlich voneinander getrennt
und jeweils bis auf die dazwischenliegenden Uberginge Bereiche, nahezu ohne zeit-
liche Verdnderung. Die Koeffizienten der dazugehorigen Linearkombinationen, die
den Verlauf der Reaktion wiedergeben, sind in Abb. 6.5¢ dargestellt. Gestrichelt
dargestellte Bereiche enthalten signifikante Spriinge und Drifts des Winkelenco-
ders des Monochromators, die aufgrund der stiarkeren linearen Abhéngigkeit der
Referenzspektren untereinander verglichen mit dem Falle der Cu K-Kante, zu si-
gnifikanten Anderungen der bestimmten LCA-Koeffizienten fithren und eine Aus-
wertung damit verhindern.

Es ergibt sich ein deutlicher Ubergang o exakt zum Zeitpunkt der Injektion,
der jedoch zusatzlich zu einer schnellen Komponente einen weiteren langsame-
ren Verlauf bis zur Sittigung enthilt. Nach diesem Ubergang bleibt die Form des
Spektrums zeitlich konstant und &ndert sich erst mit Auftreten des Ubergangs -y
wieder. Die zeitliche Veranderung der kantenhubnormierten Rontgenabsorptions-
spektren des zweiten Ubergangs der Zn K-Kante ist in Abb. 6.5b anhand einer
3-dimensionalen Oberfliche dargestellt. Es ldsst sich deutlich erkennen, dass die
Form der Spektren vor und nach dem Ubergang konstant ist und sich wihrend des
Ubergangs kontinuierlich innerhalb einer Zeitspanne von 25 s verdndert.

Das zeitliche Verhalten der Zustande des Zinks, die anhand zeitlicher Anderun-
gen der Nahkantenfeinstruktur der Zn K-Kante festgemacht werden konnen, zeigt
schon an dieser Stelle, dass keine Korrelation mit Zustandsénderungen des Kupfers
bis hin zum letzten Ubergang v besteht. Daher ist zu erkennen, dass eine Inkor-
poration von Zink in vorhandene Nanokristalle erst mit dem letzten Ubergang bei
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Abbildung 6.5: a) Nahkantenfeinstruktur der Zu K-Kante reprasentativer Spektren fir verschiede-
ne Bereiche der Reaktion A (Thiol in ODE). b) 3-dimensionale Darstellung des Ubergangs v etwa
4505 nach der Injektion anhand gemessener, kantenhubnormierter XANES-Spektren. c) Zeitlicher
Verlauf des jeweils aktuell gemessenen Spektrums wéhrend der Reaktion als Darstellung durch eine
Linearkombination (LCA) der in a gezeigten Referenzspektren in identischer Farbe.

etwa t = 450 s erfolgt. In Abschnitt 6.5 werden diese Informationen und insbeson-
dere die exakten zeitlichen Verlaufe der LCA-Koeffizienten in Zusammenhang mit
allen weiteren simultan durchgefiihrten Messungen gebracht.

Reaktion A: EXAFS der Cu K-Kante

Die kantenferne Rontgenabsorptionsfeinstruktur (EXAFS) enthélt Informationen
iiber die Art und Anzahl der ndchsten Nachbaratome und kann daher genutzt wer-
den, um einzelne Zusténde wahrend der Reaktion néher zu identifizieren, vgl. Ab-
schnitt 1.2.4.1. Aufgrund des weiten Energiebereichs der kontinuierlichen Messung
enthalt jedes innerhalb von 28 ms gemessene Einzelspektrum zusétzlich zu den
XANES-Bereichen der Cu und Zn K-Kanten den gesamten messbaren EXAFS-
Bereich der Cu K-Kante, der bei hoheren Energien durch Auftreten der Zn K-
Absorptionskante begrenzt wird.

Um Informationen iiber die einzelnen Zustinde der Reaktion zu gewinnen, wer-
den fiir die jeweiligen Reaktionszustande vor und nach der Injektion sowie nach

6.3
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Abbildung 6.6: a) Aus reprisentativen Spektren der Cu K-Kante extrahierte, k3-gewichtete EXAFS-
Oszillationen x(k) der drei langer andauernden Abschnitte der Reaktion: Vor und nach der Injektion
sowie nach Vollendung des letzten Ubergangs. Die Spektren wurden zur Verbesserung des Signal-
zu-Rausch-Verhéltnisses jeweils tiber 300 Spektren (8,3 s) gemittelt. b) Fouriertransformationen der
jeweiligen k3-gewichteten EXAFS-Oszillationen mit Phasenkorrektur anhand des ersten Streupfades.
Zusatzlich sind jeweils im g-Raum durchgefiihrte Fits durch Streupfadmodelle der ersten Koordinati-
onsschale mit der anhand von ab-initio berechneten Amplituden und Phasen dargestellt.

Vollendung des letzten Ubergangs reprisentative Spektren ausgewihlt, die in Be-
reichen liegen, in denen keine Verdnderung der XANES zu erkennen ist. Zur Ver-
besserung des Signal-zu-Rausch-Verhaltnisses werden jeweils 300 Spektren gemit-
telt, was einer Fchtzeit von 8,3 s entspricht. Aus den gemittelten Spektren werden
anschlieflend die EXAFS-Oszillationen x(k), wie in Abschnitt 1.2.4.1 beschrie-
ben extrahiert und in den Wellenzahlraum % transformiert. Die k3-gewichteten
EXAFS-Oszillationen der verschiedenen Zustdnde der Reaktion sind in Abb. 6.6a
dargestellt. In Abb. 6.6b sind zusétzlich die jeweiligen Fouriertransformationen in
den Ortsraum nach einer Phasenkorrektur durch ab-initio berechnete Streuphasen
der Zentralatome sowie des ndchsten Nachbaratoms Sauerstoff bzw. Schwefel dar-
gestellt.

Wie in Abschnitt 1.2.4.1 beschrieben, bestehen die EXAFS-Ostzillationen ober-
halb einer Absorptionskante des Zentralatoms aus einer Superposition von Inter-
ferenzoszillationen einzelner Streupfade. Die Oszillationen eines Streupfades bzw.
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einer Koordinationsschale sind nach Gleichung 1.28 dabei im Wesentlichen durch
die Anzahl der Nachbaratome in dieser Schale, durch deren Abstand und deren
k-abhéngige Streuamplitude sowie Streuphase bestimmt. Durch ab-initio berech-
neten Streuamplituden und -phasen verschiedener Riickstreuatome mittels der
FEFF-Software konnen unter Berticksichtigung der Art und Anzahl der Riickstreu-
atome EXAFS-Oszillationen der einzelnen Schalen berechnet werden [324].

Zur quantitativen Auswertung der gemessenen EXAFS-Oszillationen werden
Streumodelle erzeugt, die auf der Riickstreuung der Photoelektronenwelle aus-
schliellich an den benachbarten Anionen basieren. Im Falle des Anfangszustandes
befindet sich Cu innerhalb des Kupferacetylacetonats oder des in Losung entste-
henden Cu-Komplexes und ist ausschliellich von Sauerstoffatomen umgeben. Zur
Simulation der EXAFS-Oszillationen wird somit lediglich eine Koordinationsschale
mit N Sauerstoffatomen im Abstand r¢,_o beriicksichtigt. Durch eine Anpassung
der derart ab-initio berechneten EXAFS-Oszillationen an die gemessenen unter
Variation der sog. Entartung des Streupfades N, dem Abstand der Nachbarato-
me sowie der mittleren quadratischen Abweichung der Streupfadliange, konnen die
gemessenen EXAFS-Oszillationen quantitativ ausgewertet werden. Dabei werden
die Fits anhand der aus dem Realraum mit einem Fenster um die erste Koordi-
nationsschale (1 A bis 2,5 A ohne Phasenkorrektur) riicktransformierten (g-Raum)
¢*- sowie ¢3-gewichteten EXAFS-Oszillationen vorgenommen.

Im Falle des Precursors bei etwa 100°C ergibt sich eine Kupferkoordinati-
on mit im Mittel 3,3 4+ 1,1 Sauerstoffatomen. Dabei bezieht sich die angegebene
Unsicherheit sowohl auf die Unsicherheit des Fits unter verschiedener Wahl von
Startparametern und k-Wichtungen sowie auf Unsicherheiten des Modells selbst,
die auf etwa 25% abgeschitzt werden, da keine Kalibrierung des relativen Am-
plitudenfaktors S2 anhand von Referenzmaterialien erfolgt ist [325]. Obwohl im
Rahmen der Unsicherheiten eine Cu-Koordination mit 4 Sauerstoffatomen mog-
lich ist, ist auch eine im Mittel geringere Koordination denkbar, da Cu im Falle
des entstehenden Cu-Komplexes auch mit weniger als 4 Sauerstoffatomen umge-
ben sein kann.

Das EXAFS-Spektrum fiir den Zustand nach der Injektion der Thiolmischung
zeigt die Koordination von Cu mit ausschlieBlich Schwefelatomen. Die durch den
Fit bestimmte Entartung des Streupfades, die die Anzahl néchster Nachbaratome
wiedergibt, liegt bei N = 1,8+0,6 und zeigt deutlich, dass keine Volumenkoordina-
tion von Cu vorliegt. An dieser Stelle ist daher deutlich zu erkennen, dass Cu nach
der Injektion nahezu ausschlieflich mit Schwefel in einem Molekiil gebunden ist
und nicht in signifikanter Menge in nukleiertem Zustand in C'u,S-Nanopartikeln
vorliegt. Es wurde bereits mehrfach spekuliert, dass die Reaktion von Kupferace-
tylacetonat mit 1-Dodecanethiol zur Bildung von Thiolaten (Cu(SCiaHss) bzw.
Cu(SCi2Hss)2) fithrt, deren Mischung insbesondere die hier bestimmte Koordina-
tion erkldren konnte [326, 327]. Allerdings kann hier nicht ausgeschlossen werden,
dass ein sehr geringer Anteil von Kupfer bereits in nukleiertem Zustand vorliegt
und somit lediglich keinen signifikanten Anteil am gemessenen Spektrum aufweist.
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Fiir den Fall des Endzustandes wird die Koordination von Kupfer mit aus-
schliellich Schwefel angenommen, allerdings werden zwei Koordinationsschalen mit
unterschiedlichem Bindungsabstand und einer Aufteilung der Schwefelatome zu
1/4 und 3/4 angenommen, um die hexagonale Wurtzitstruktur des entstehenden
CZTS zu berticksichtigen. Ein derart durchgefithrter Fit bestimmt die integrale
Kupferkoordination auf N = 3,1 + 1,0 mit einem mittleren Bindungsabstand von
Feues = 2,35 + 0,05 A, was im Rahmen der Unsicherheiten den zu erwartenden
Werten von Kupfer innerhalb der Wurtzitstruktur entspricht.

Es lésst sich also an dieser Stelle zusammenfassen, dass die Auswertung des si-
multan wihrend der Reaktion aufgenommenen EXAFS-Bereiches der Cu K-Kante
wertvolle Informationen tiber die Gleichgewichtsabschnitte wihrend der Reaktion
liefert. Im Wesentlichen kann aus der Auswertung der Amplitude der Streupfade
der ersten Koordinationsschale geschlossen werden, dass Kupfer unmittelbar nach
der Injektion des Thiolgemisches in Form von Thiolaten gebunden ist und zunéchst
nicht in signifikantem Mafle nukleiert. Bei der betrachteten Reaktion handelt es
sich somit nicht um eine klassische Reaktion der Heiflinjektion, da die Nukleati-
on durch Bildung von Thiolat zunéchst zumindest fiir einen Grofiteil des Kupfers
verhindert wird.

Reaktion B: Injektion von elementarem Schwefel

Um die Bildung von Thiolat und die damit verzogerte Nukleation zu vermeiden,
wurde zuséatzlich eine weitere Reaktion untersucht, bei der elementarer Schwefel in
geloster Form injiziert wird. Reaktion B wird im Losungsmittel Oleylamin durch-
gefiihrt, da elementarer Schwefel nicht oder nur in geringem Mafle in 1-Octadecen
loslich ist.

Die Nahkantenfeinstrukturen der Rontgenabsorptionsspektren der K-Kanten
von Cu und Zn sind in Abb. 6.7a und b fiir unterschiedliche Zeitpunkte vor und
nach Injektion des elementaren Schwefels bei ¢ = 0ms ungemittelt als Finzel-
spektren dargestellt. Die Spektren der Anfangszusténde vor der Injektion dhneln
denen aus Reaktion A und beschreiben den Zustand von Kupferacetylacetonat
bzw. Zinkacetat in Losung. Nach der Injektion erfahren die XANES-Spektren von
Cu und Zn eine Verédnderung hin zu einem (zunéchst) stabilen Zwischenzustand
(dunkelrot), die jedoch auf verschiedenen Zeitskalen ablauft.

Die charakteristischen Merkmale des stabilen Zustands der Cu K-Kante bei
t = 399ms dhneln dabei denen des Endzustands der Reaktion A, wobei jedoch
das Maximum bei 8988 eV weniger deutlich ausgepragt ist, vgl. Abb. 6.4. Die Nah-
kantenfeinstruktur dieses Zustands unterscheidet sich auflerdem signifikant von
der des Endzustands einer zusétzlich durchgefithrten reinen Kupfersulfid-Reakti-
on. Wie durch einen Vergleich der Spektren der Cu und Zn Kante ersichtlich ist,
ist der stabile Zustand des Kupfers bei ¢t = 399 ms erreicht, wiahrend die Zn Kante
bis hin zu dieser Zeit noch keine signifikante Verdnderung erfahren hat und somit
Zn fast ausschlieflich in Form des Precursors vorliegt. Aus einer Kombination die-
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ser beiden Aspekte, dass zum Zeitpunkt ¢ = 399 ms weder Zink in Festkorperform
vorhanden ist, noch die Cu K-Kante der von CusS-Nanokristallen gleicht, kann
geschlossen werden, dass zu diesem Zeitpunkt entweder Kupferzinnsulfid (CTS)
oder eine andere Phase des Kupfersulfids vorliegt. Bei dem ersten Ubergang, den
die Cu K-Kante unmittelbar nach der Injektion durchlduft, handelt es sich somit
um eine Nukleation, in der das gesamte vorhandene Kupfer in eine Festkorperpha-
se iibergeht. Dies bedeutet auflerdem, dass nach der Nukleation kein signifikanter
Anteil an Cu-haltigem Monomer mehr vorhanden ist und sich somit nachfolgendes
Wachstum der Nanokristalle durch Ostwald-Reifung oder Agglomeration vollzie-
hen muss.

Ebenfalls in Folge der Injektion, jedoch auf einer signifikant ldngeren Zeitska-
la, ergibt sich eine Veranderung der Zn K-Kante, bis diese bei etwa ¢t = 40000 ms
einen stabilen Zustand erreicht. Bei genauerer Betrachtung der Cu K-Kante zu die-
sem Zeitpunkt lasst sich auch hier eine geringfiigige Veranderung verglichen mit
dem Spektrum bei t = 399 ms in Form eines stiarker ausgepragten Absorptionsma-
ximums bei 8988 eV feststellen. Der vergleichsweise langsame Ubergang, den die
Zn K-Kante nach der Injektion erfahrt, beschreibt somit den Einbau von Zn in
vorhandene Nanokristalle. Es ist bislang jedoch nicht zweifelsfrei bestimmbar, ob
Zinn bereits in den nukleierten Nanokristallen vorliegt oder erst gleichzeitig mit
7Zn eingebaut wird.

Um die prizise Kinetik der beiden beschriebenen Uberginge, die in Folge der
Injektion auftreten, zu untersuchen, wird die Zeitachse anhand der kontinuierlich
aufgenommenen Signale der Ionisationskammern, in denen der Injektionszeitpunkt
bis auf +2ms genau bestimmbar ist, wie in Abschnitt 6.2 beschrieben kalibriert,
vgl. Abb. 6.3a. Durch die weite Variation des Energiebereichs von etwa 1300 eV
wahrend der Aufnahme eines gesamten Spektrums innerhalb von 28 ms wird der
in Abb. 6.7a dargestellte Bereich der Cu-XANES innerhalb von etwa 1ms gemes-
sen. Anhand der kontinuierlichen Signale der Ionisationskammern werden nun die
absoluten Zeitpunkte der Messung der Cu-XANES in Bezug auf den Injektionszeit-
punkt bestimmt. Durch sinusférmige Veranderung der Energie bei einer Messung
wird die Cu Kante somit zweimal kurz hintereinander sowie in etwas ldngerem
Zeitabstand danach gemessen.

Jedes gemessene Spektrum der Cu- und der Zn-Kante wird nun als eine Line-
arkombination aus Basisspektren dargestellt, die den Zustand der Reaktion jeweils
vor und nach dem Ubergang beschreiben. Die derart bestimmen Koeffizienten der
Linearkombinationen geben den kinetischen Reaktionsverlauf wieder und sind in
Abb. 6.7c und d fiir die Uberginge der Cu- sowie der Zn-Kante dargestellt. Der
Beginn der Reaktion ist dabei bei t = 0 £ 2ms festgelegt.

Im Falle des Ubergangs der Cu-Kante lauft die Reaktion derart schnell ab,
dass nach der durch die Injektion entstandenen Totzeit gerade 3 Spektren die
Kinetik der Reaktion enthalten. Alle darauf folgenden Spektren zeigen lediglich
die Reaktionsprodukte, vgl. auch Abb. 6.7a. Um die Reaktionskinetik quantitativ
zu beschreiben, wird der Verlauf der LCA-Koeffizienten mittels einer einfachen
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Abbildung 6.7: a) Extrahierte und kantenhubnormierte Einzelspektren der K-Kante von Cu, die den
Reaktionsverlauf in Folge der Injektion von elementarem Schwefel wiedergeben (blau - rot) zusammen
mit Spektren, die den weiteren Verlauf der Reaktion auf langerer Zeitskala zeigen (lila & dunkelblau)
b) Analog extrahierte Einzelspektren fiir den Verlauf der Reaktion anhand der Zink K-Kante. c&d)
Zeitlicher Verlauf der bestimmten LCA-Koeffizienten, die ein Spektrum der Cu bzw. Zn K-Kante zur
jeweiligen Zeit mit Hilfe einer Linearkombination von Basisspektren vor und nach Vollendung des durch
die Injektion hervorgerufenen Ubergangs darstellen lassen. Ein einfach bzw. doppelt exponentieller Fit
mit Zeitkonstanten 7 bzw. 71,7 beschreibt die Kinetik der Uberginge in ¢ bzw. d.
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Exponentialfunktion angefittet, die den zeitlichen Verlauf des Ubergangs gut be-
schreiben kann. Anhand des Fits ergibt sich die Zeitkonstante der Reaktion zu
7 = 30 &+ 5ms, wobei die angegebene Unsicherheit sowohl die Unsicherheit des
Fits, als auch die systematischen Unsicherheiten des Injektionszeitpunktes sowie
der Zeitpunkte der gemessenen Spektren berticksichtigt.

Um auszuschlielen, dass der beobachtete Verlauf durch eine nicht instanta-
ne Mischung der Reaktanten bzw. eine langsame Injektion hervorgerufen wird,
wurde als Test die Injektion eines Thiolgemisches in eine Oleylamin-basierte Pre-
cursormischung untersucht. Dabei wurde ausschliefllich der XANES-Bereich der
K-Kante von Kupfer mit einer Wiederholfrequenz von 60 Spektren pro Sekunde
gemessen. Gliicklicherweise entstand kurz nach der Injektion nur eine sehr kurze
durch Turbulenzen verursachte Totzeit, sodass bereits das auf die Injektion folgen-
de Spektrum wieder auswertbar ist. Es ist zu beobachten, dass bereits weniger als
12ms nach der Injektion die vollstindige Reaktion abgelaufen ist und somit von
einer instantanen Mischung ausgegangen werden kann.

Somit ist die hier bestimmte Zeitkonstante von 7 = 30 ms durch die Nukleation
von Kupferzinnsulfid bzw. Kupfersulfid bei Heiflinjektion von elementarem Schwe-
fel bestimmt. Zu beachten ist, dass die Reaktionsgeschwindigkeit dieses Ubergangs
gerade an der Grenze des zeitlichen Auflosungsvermogens der Messung liegt und
die hier in-situ verfolgte Reaktion die wohl bislang schnellste Reaktion ist, die bis-
her unter Anwendung der QEXAFS-Methode (Quick scanning EXAFS / XANES)
verfolgt werden konnte.

Der darauf folgende Einbau von Zinkatomen in die CuS/CTS-Cluster bzw.
Nanokristalle erfolgt deutlich langsamer. Auch hier wird die Kinetik der Reak-
tion anhand des Verlaufs der LCA-Koeffizienten bestimmt und ist in Abb. 6.7d
abgebildet. Der gezeigte Ubergang lisst sich nur unter Verwendung einer dop-
pelten Exponentialfunktion mit einer ldngeren und einer kiirzeren Zeitkonstante
zufriedenstellend analytisch beschreiben. Unklar ist jedoch bisher, welchen physi-
kalischen Hintergrund die unterschiedlichen Zeitkonstanten besitzen.

Im weiteren Verlauf der Reaktion andern sich die charakteristischen Merk-
male der XANES der Cu K-Kante nicht mehr wesentlich, jedoch verschiebt sich
die energetische Kantenposition kontinuierlich um insgesamt etwa 0,6 eV hin zu
niedrigeren Energien, vgl. Abb. 6.7a. Wie in Abschnitt 1.2.4.2 erldutert, ist die
Absorptionswahrscheinlichkeit direkt mit der Zustandsdichte unbesetzter Zustan-
de verkniipft. Diese kontinuierliche Verdnderung der energetischen Kantenpositi-
on konnte somit beispielsweise durch eine kontinuierliche Verringerung der Band-
liicke des entstandenen CZTS in Folge von Partikelwachstum und damit verringer-
tem Quanten-Confinement erklért werden. Khare et al. fanden beispielsweise eine
Bandliickenvergrofierung durch Quanten-Confinement bei Partikelgrofien kleiner
als etwa 3nm [328]. Transmissionselektronenmikroskopieaufnahmen (TEM) der
entstandenen Nanokristalle nach der Reaktion zeigen Nanokristalle einer Grofie
von etwa 5nm, was diese Erklarung der kontinuierlichen Verschiebung der Kan-
tenenergie plausibel erscheinen lasst.
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Es lasst sich somit zusammenfassen, dass Reaktion B im Gegensatz zu Re-
aktion A den typischen Verlauf einer Heiflinjektion mit instantanem Beginn von
Nukleation bei der Injektion des Reaktanten aufweist. Der Verlauf von Nukleation
und Wachstum konnte durch simultane Messung der K-Kanten von Cu und Zn
in Echtzeit mit einer Zeitauflosung von 28 ms verfolgt werden. Die beobachtete,
vollstdndige Nukleation weist dabei eine Zeitkonstante von 7 = 30 £ 5ms auf. Der
gesamte Reaktionsverlauf wird zusammenfassend in Abschnitt 6.5 dargestellt und
unter Beriicksichtigung weiterer Messungen diskutiert.

6.4 Zeitaufgeloste Kleinwinkelstreuung
und optische Transmission

Simultan zur Messung der Rontgenabsorption wurde mit Hilfe eines 2-dimensio-
nalen Rontgendetektors zusitzlich die Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXS) auf-
genommen, wie in Abschnitt 6.1 beschrieben. Das Signal der Rontgenkleinwin-
kelstreuung entsteht durch elastische Streuung von Roéntgenstrahlung an Inhomo-
genitaten im nm-Bereich und wird bei kleinen Streuwinkeln von typischerweise
0,1° — 10° beziiglich des Primarstrahls aufgenommen. Das Prinzip der Rontgen-
kleinwinkelstreuung wird in zahlreicher Literatur ausfiihrlich diskutiert und soll
daher an dieser Stelle nicht naher einfithrend behandelt werden [329-331].

Das vor einer durchgefiihrten Reaktion durch Entfernen des Primérstrahlstopps
gemessene Profilbild des Primérstrahls ist zusammen mit wahrend der Reaktion A
gemessenen Streubildern in Abb. 6.8a in Farbkodierung der Intensitéit dargestellt.
Es ist deutlich zu erkennen, dass sich wahrend des Prozesses die Verteilung der
Streuintensitat signifikant verdndert. Wahrend kurz nach der Injektion lediglich
eine geringe Streuintensitat zu erkennen ist, erfihrt diese einen steilen Anstieg
bei Temperaturen zwischen 230 °C' und 240 °C'. Zur quantitativen Auswertung des
Verlaufs des Streusignals wird ein Linienprofil des Streubildes mit einer Integra-
tionsbreite von 50 Pixeln extrahiert. Dabei wird jede horizontale Pixelreihe mit
Hilfe des Probe-Detektor-Abstands sowie der Detektorgrofie dem dazugehorigen
Streuwinkel « zugeordnet, wobei ein Streuwinkel von o = 0° der Position des
Schwerpunktes des Primarstrahls zugeordnet wird.

Da die durch Streuung entstehenden Interferenzen sich auf Langen in Einheiten
der Wellenlange A des Priméarstrahls beziehen, ist es zweckméfig die extrahierten
Streuprofile in Abhéngigkeit der Lange des Streuvektors g zu betrachten, die wie
folgt gegeben ist:

_drme- E
 he

wobei E' die Energie des Primarstrahls in eV, h das Planck’sche Wirkungsquantum
und ¢ die Lichtgeschwindigkeit bezeichnet. Um lediglich die Streuintensitat /(q)
der Nanokristalle in Losung zu betrachten, wird ein Dunkelprofil des Detektors
ohne Beleuchtung, das u.a. durch das Ausleserauschen des Detektors gegeben ist,
sowie ein Streubild des reinen Losungsmittels ohne Nanokristalle vom gemessenen
Streuprofil subtrahiert.

-sin(a), (6.1)
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Abbildung 6.8: a) Mit einem 2-dimensionalen Rontgendetektor aufgenommene Intensitatsprofile des
Primarstrahls ohne Primarstrahlstopp sowie der in-situ-Kleinwinkelstreuung zu verschiedenen Zeiten
bzw. Temperaturen wahrend der Reaktion A in Farbkodierung. b) Daraus extrahierte, eindimensio-
nale Streuprofile der Kleinwinkelstreuung fiir verschiedene Stadien der Reaktion A bei verschiedenen
Temperaturen. Charakteristische Merkmale der Streuprofile sind durch (1) und (2) gekennzeichnet.

Derart erhaltene Streuprofile, die wahrend der Reaktion A gemessen wurden
sind in Abb. 6.8b fiir verschiedene Stadien der Reaktion dargestellt, die durch deren
Temperaturen gekennzeichnet sind. Es ist deutlich zu erkennen, dass die integrale
Streuintensitdt im Verlauf des Prozesses um mehrere Groflenordnungen zunimmt.
Neben dieser Zunahme lasst sich in den Streuprofilen zwischen zwei charakteris-
tischen Merkmalen unterscheiden: (1) ist dabei ein ausgepragtes, dominierendes
Merkmal, dass sich im Wesentlichen nicht in seiner Form, sondern lediglich mit
der integralen Intensitéit verdndert. (2) ist ein charakteristisches Merkmal, das bei
einer Streuvektorlinge von etwa g ~ 0,35 nm ™! zwischenzeitlich bei Temperaturen
zwischen 233 °C' und 238 °C' auftritt und anschliefend wieder verschwindet.

Aufgrund der simultanen Messung der Rontgenabsorptionsspektroskopie und
der damit verbundenen Optimierung des Beamlinelayouts ergeben sich fiir SAXS-
Messungen experimentelle Unwéagbarkeiten, die im Folgenden nédher betrachtet
werden sollen. Zum einen ist der Querschnitt des Primérstrahls auf dem SAXS-
Detektor relativ grof3, vgl. Abb. 6.8a, was durch mehrere Umstéande bedingt wird
und zu einer erheblichen Verbreiterung charakteristischer Merkmale des Streubil-
des fithrt. Wie in Abschnitt 6.1 erldutert, handelt es sich um einen fokussierten
Strahlengang, der somit eine signifikante Divergenz des Primarstrahls aufweist,
sodass der Streuwinkel lediglich mit der Genauigkeit der Primérstrahldivergenz
bestimmt ist. Des Weiteren verursacht der Monochromator einen vom Braggwin-
kel abhéngigen Strahloffset in vertikaler Richtung, der somit bei oszillatorischer
Bewegung des Braggwinkels die Hohe des Strahls oszillieren ldsst. Da die zur De-
tektion der Kleinwinkelstreuung verwendeten Integrationszeiten mehrere hundert
mal so lang sind, wie die Periodendauer einer QEXAFS-Oszillation, fithrt dies zu
einer weiteren experimentellen Verbreiterung des SAXS-Profils.

6.4
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Abbildung 6.9: Gemessene Streuprofile einer Suspension von bekannten CdSe-Rods (7 nm x 27 nm)
mit monochromatischem Primérstrahl sowie vergleichend unter oszillatorischer Bewegung des Mo-
nochromators wie wahrend einer QEXAFS-Messung. Ausgewahlte in-situ gemessene SAXS-Profile
wahrend Reaktion A sind als Vergleich zusatzlich dargestellt. © und @ weisen auf den Unterschied
der charakteristischen Merkmale bei niedrigen bzw. hohen Streuvektorlangen hin.

Weiterhin oszilliert die Primarstrahlenergie wahrend der simultanen Messung
von QEXAFS und SAXS mit einer Amplitude von etwa 1300 eV, sodass eine Trans-
formation des Streubildes nach Gleichung 6.1 mittels einer mittleren Energie des
Primérstrahls zu einer weiteren effektiven Verbreiterung des SAXS-Profils fiihrt.

Um die verschiedenen experimentellen Einfliisse auf den Verlauf des gemesse-
nen SAXS-Profils zu untersuchen, wurden Referenzmessungen unter verschiedenen
Bedingungen durchgefithrt: In Abb. 6.9 sind die SAXS-Profile von monodisper-
sen CdSe-Rods dargestellt, die einerseits bei still stehendem Monochromator bei
einer Energie von 8979 eV sowie andererseits bei oszillierendem Monochromator
(8818 eV — 10143 eV') gemessen wurden. Zur Transformation der Streuprofile nach
Gleichung 6.1 wurden Primérstrahlenergien des exakten Wertes im Falle der mono-
chromatischen Messung sowie einer mit Wichtung der transmittierten Intensitét
gemittelten Energie von 9662 eV berticksichtigt. Es ist zu erkennen, dass beide
Profile sehr dhnlich sind und einen signifikanten Unterschied lediglich fiir grofere
Streuvektorlingen von nahezu 1 nm~! zeigen. Dies zeigt, dass eine Auswertung der
gemessenen SAXS-Profile trotz Oszillation der Strahllage sowie der Strahlenergie
prinzipiell moglich ist.

Charakteristische Merkmale wie Interferenzen werden allerdings durch die si-
gnifikante Strahldivergenz sowie die relativ grofie Ausdehnung des Priméarstrahls
weiterhin verbreitert. Die Ausdehnung des Primérstrahls und dessen Divergenz
fithren des Weiteren zu einem stark limitierten Messbereich in Richtung klei-
ner Streuvektoren sowie zu einem signifikanten Untergrundsignal, dass gerade bei
grofflen Werten des Streuvektors und damit verbundenen geringen Streuintensité-
ten durch Untergrundsubtraktion entsprechende Unsicherheiten hervorruft.
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Es ist weiterhin deutlich zu erkennen, dass die wahrend der Reaktion A in-situ
aufgenommenen Streuprofile deutlich von denen der CdSe-Rods abweichen. Wah-
rend im Falle der CdSe-Rods die Streuintensitéit bei kleinen Streuvektorldngen ein
gesattigtes Verhalten zeigt, verhalten sich die in-situ gemessenen Profile poten-
ziell ansteigend in Richtung kleiner Streuvektorlingen (Merkmal 1). Nur bei einer
Temperatur um 238 °C' weisen die in-situ gemessenen Streuprofile eine Abweichung
des Potenzverhaltens in Form einer Schulter (Merkmal 2) auf, die dem Verlauf des
Streuprofils der zum Vergleich gemessenen CdSe-Rods nahekommt.

Zur Untersuchung der Ursache dieser Abweichungen, soll zunéchst die Streuin-
tensitat analytisch beschrieben werden. Die Streuintensitat eines Partikels oder
einer Inhomogenitét I;(q) ist im Wesentlichen durch dessen Elektronendichteun-
terschied im Vergleich zum umgebenden Material Ap sowie dessen Volumen V;
bestimmt und ergibt sich zu:

Ii(q) = Io - (Ap)* - Vi - P(q), (6.2)

wobei P(q) den spater betrachteten Formfaktor des Partikels und Iy die Primérin-
tensitat bezeichnet. Setzt sich die Streuintensitét I(q) aus N identischen Partikeln
zusammen, so ergibt sich:

I(q) = N - Li(q) - S(q), (6.3)

wobei S(q) den sog. Strukturfaktor darstellt, der interpartikuldre Abstinde be-
riicksichtigt. In einem stark verdiinnten System, mit groflen Abstédnden zwischen
einzelnen Partikeln, kann S(g) = 1 angenommen werden, sodass die Streuintensi-
tit proportional zur Streuintensitét eines einzelnen Partikels ist. Wenn allerdings
interpartikuldre Abstdnde eine signifikante Rolle im Streusignal spielen, ist S si-
gnifikant von 1 verschieden und nimmt mit steigendem ¢ ab. Die genaue Form von
S(q) ist dabei von der Anordnung der Partikel abhéngig und bestimmt sich analog
zum Formfaktor aus der Geometrie der Anordnung.

Zum einen ist in Gleichung 6.2 zu erkennen, dass das Vorzeichen der Dichte-
anderung Ap keinen Einfluss auf die Streuintensitat hat und somit dichtere Parti-
kel prinzipiell das gleiche Streusignal liefern, wie Partikelzwischenrdume, die mit
Losungsmittel gefiillt sind. Des Weiteren ist die Streuintensitit quadratisch vom
Volumen der Inhomogenitéit bzw. der Partikel abhangig und skaliert im Falle von
sphérischer Geometrie daher mit der sechsten Potenz des Radius. Sobald also gro-
Bere Strukturen existieren, dominieren diese das SAXS-Signal und lassen damit
das Streusignal kleinerer Strukturen untergehen.

In Abb. 6.10 sind analytisch berechnete Formfaktoren verschiedener idealisier-
ter Geometrien dargestellt. Dabei stammen die Modelle einer Kugel sowie eines
Zylinders von Guinier et al., wahrend Teizeira ein Modell zur Beschreibung von
Fraktalen entwickelt hat [329, 332]. Generell unterscheidet man in den SAXS-
Streuprofilen verschiedene Bereiche, die durch verschiedene Eigenschaften einer
Struktur der GroBlenordnung R dominiert werden: Der Guinier-Bereich beschreibt
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Abbildung 6.10: Analytisch berechnete Formfaktoren der Kleinwinkelstreuung verschiedener ideali-
sierter Geometrien mit Kennzeichnung des erfassbaren Messbereichs der hier durchgefiihrten Messun-
gen [329, 332].

den Bereich kleiner Streuvektorlangen ¢, fiir die etwa ¢R < 1 gilt. In diesem Be-
reich kann der Formfaktor P(q) und damit der Verlauf der Streuintensitit durch
folgende von der Partikelgrofie abhéngige Funktion angenahert werden:

2 2
_ Bga

Plg)~e 5, (6.4)

wobei R, den Groflenordnungsparameter (engl. radius of gyration) darstellt.

In dem sog. Porod-Bereich, der sich dem Guinier-Bereich sowie einem Uber-
gangsbereich anschliefit, treten die eigentlichen Interferenzstrukturen auf, die durch
verschiedene Partikelformen und -gréfien hervorgerufen werden. Auflerdem ergibt
sich ein Abfall der Intensitat mit der 4. Potenz der Streuvektorlénge.

Durch den in Abb. 6.10 eingezeichneten, relativ kleinen Bereich, der durch die
Messung der Kleinwinkelstreuung in dem verwendeten in-situ Aufbau erfasst wer-
den kann, wird deutlich, dass quantitative Aussagen iiber die Partikelform und
-grofle nur begrenzt moglich sind. Insbesondere ist zu erkennen, dass gréflere Par-
tikel oder anders herum die interpartikuldren Abstande durch eine Verschiebung
des Guinier-Bereichs hin zu kleineren, nicht erfassbaren Streuvektorlangen ¢ im
erfassbaren Bereich einen steilen Abfall der Intensitdt besitzen, der das charakte-
ristische Merkmal 1 hervorruft. Ahnlich fithren Agglomerate durch ihre GroBe zu
einer hohen Intensitdt sowie einem steilen Abfall schon bei kleinen Streuvektor-
langen, wie anhand des Fraktal-Modells in Abb. 6.10 zu erkennen ist.

Die interpartikuldren Abstdnde der Nanopartikel konnen anhand der hier ver-
wendeten und oben beschriebenen Chemikalienkonzentrationen abgeschatzt wer-
den: Geht man von der Bildung kugelférmiger Partikel aus CZTS mit einer Dichte
von pozrs = 4,57 gem ™3 und einem Durchmesser von 10 nm aus, so ergibt sich,
dass die Partikel einen mittleren Abstand von lediglich etwa 45nm zueinander
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aufweisen. Insbesondere wird der mittlere Abstand signifikant geringer, wenn man
davon ausgeht, dass die Partikel anfanglich lediglich einen Durchmesser von weni-
ger als einem Nanometer besitzen. Es ist daher zu erwarten, dass das Streusignal
im Wesentlichen von interpartikuldren Absténden dominiert wird und somit den
Guinier-Bereich der Einzelpartikel iiberdeckt. Das in den Darstellungen mit 1 be-
zeichnete charakteristische Merkmal ist daher auf die extreme Dichte der Losung
zuriickzufiihren. Merkmal 2 kénnte, wie in Abb. 6.10 zu erkennen, der Kleinwin-
kelstreuung der Einzelpartikel in Kugel- oder Zylinderform entstammen.

Aufgrund dieser Unwéagbarkeiten bei der Auswertung der Streuprofile, die ei-
nerseits durch die hohe Dichte der Losung und andererseits durch den aufgrund
der Strahldivergenz sowie der Strahlgréfie beschrankten Messbereich gegeben sind,
ist es nicht moglich, direkt quantitative Groflen wie die Form und Groéflenvertei-
lung der entstehenden Partikel zu extrahieren. Stattdessen wird zur Auswertung
der in-situ, wiahrend einer Reaktion gemessenen Daten der Verlauf der Streuin-
tensitdt mit Hilfe einer Potenzfunktion im Bereich geringer Streuvektorlingen bis
etwa 0,1nm~! gefittet, um die Intensitit von Merkmal 1 zu quantifizieren. Des
Weiteren wird Merkmal 2 durch die Abweichung des gemessenen Streuprofils von
dieser Potenzfunktion im Bereich grofierer Streuvektorlangen beschrieben.

In Abschnitt 6.5 werden die derart gewonnenen qualitativen Merkmale der
Kleinwinkelstreuung fiir verschiedene Prozessabschnitte der Reaktionen A und B
in Zusammenhang mit der in Abschnitt 6.3 anhand von QEXAFS-Messungen be-
stimmten Reaktionskinetik dargestellt und interpretiert.

Generell ware es von Vorteil, die durchgefithrten Experimente an einer de-
dizierten, fir Kleinwinkelstreuung optimierten Beamline in abgewandelter Form
bei geringeren Chemikalienkonzentrationen erneut durchzufithren, um quantita-
tive GroBen besser bestimmen zu konnen. Die hier bestimmen Quantitdten der
Intensitaten der beiden charakteristischen Merkmale konnen dabei eine wesentli-
che Rolle zur Synchronisation und Vergleichbarkeit der Experimente spielen.

Optische Transmission

Zusatzlich zu den in-situ durchgefithrten Messungen von Roéntgenabsorption und
Kleinwinkelstreuung wurde, wie in Abschnitt 6.1 beschrieben, die optische Trans-
mission der Fliissigkeit simultan mittels eines UV-vis- sowie eines IR-Spektrome-
ters aufgenommen. Zur weiteren Analyse wird auch hier jeweils ein Dunkelspek-
trum von den gemessenen Spektren subtrahiert. Um weiter die tatséchliche spek-
trale Transmission der in der Fliissigkeit gelosten bzw. dispergierten Substanzen
unabhéngig von der spektralen Detektoreffizienz sowie vom Lampenspektrum zu
bestimmen, werden ungestorte Transmissionsspektren des kompletten Aufbaus mit
dem entsprechenden Losungsmittel im aktiven Bereich des Reaktors aufgenommen.
Die wéhrend der Reaktion gemessenen Spektren werden anschlieBend durch diese
Referenzspektren dividiert, um die relative Transmission 71" zu erhalten.

Ausgewiéhlte, in Echtzeit wihrend des Verlaufs von Reaktion A gemessene opti-
sche Transmissionsspektren, die sich aus den Einzelspektren der beiden verwende-
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Abbildung 6.11: Ausgewahlte, in-situ gemessene, optische Transmissionsspektren des sichtbaren und
infraroten Spektralbereichs wahrend der Reaktion A (Injektion eines Thiolgemisches bei 155°C) in
Bezug auf die jeweilig erreichte Prozesstemperatur.

ten Spektrometer zusammensetzen, sind in Abb. 6.11 dargestellt. Vor der Injektion
des Thiolgemisches zeigt die Losung aufgrund der hohen optischen Dichte nahezu
keine Transmission. Mit der Injektion bei 155°C' zeigt die Losung Transmission
iiber einen weiten Wellenlangenbereich ab etwa 450 nm. Im unteren Wellenldngen-
bereich weisen die Spektren einen Wellenlangen-Onset auf, unterhalb dem keine op-
tische Transmission messbar ist. Wahrend die Transmission im Infrarotbereich bis
zu einer Temperatur von 221 °C' ansteigt, verschiebt sich der Onset im sichtbaren
Wellenldngenbereich hin zu groferen Wellenléngen. Das Ansteigen der integralen
Transmission lasst sich vermutlich auf eine durch die mechanische, ultraschnelle In-
jektion entstandene Triibung der Fliissigkeit durch Gasblascheneinschliisse zurtick-
fithren. Wird beispielsweise die Injektion manuell und damit deutlich langsamer
durchgefiihrt, so ist ein nahezu sprunghafter Anstieg der Transmission unmittelbar
nach der Injektion zu erkennen.

Unter der Annahme, dass sich in der Suspension halbleitende Nanokristalle mit
optischer Bandliicke F; befinden, liele sich die Verschiebung des Onsets hin zu
grofferen Wellenldngen mit einer Verringerung der Bandliicke beispielsweise durch
Wachstum der Nanokristalle erklaren. Grundsétzlich liefle sich die Bandliicke der
enthaltenen Nanokristalle durch einen Fit der gemessenen Transmission auf Ba-
sis einer quadratwurzelférmigen Form oberhalb der Bandliicke (auf Energieskala)
extrahieren [333]. Jedoch wére dazu eine signifikante Transmission auch oberhalb
der Bandliicke, also fiir kiirzere Wellenldngen unterhalb des Onsets, notwendig.
Aufgrund der hohen Partikeldichte ist jedoch die Transmission schon unterhalb
der Bandliicke beispielsweise durch Bandauslaufer derart gering, dass oberhalb
der Bandliicke keine Transmission gemessen werden konnte. Anhand der Spektren
im sichtbaren Bereich ist als einzige Aussage moglich, dass die Bandliicke ober-
halb (auf Energieskala) des gemessenen Onsets, der sich durch Verschwinden der
Transmission kennzeichnet, liegen muss und sich vermutlich mit Verschieben des
Onsets ebenfalls verschiebt.
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Geht man von einer exponentiell abfallenden Dichte von Bandauslduferzustéin-
den aus, die auch als Urbach-Tails bezeichnet werden, so liefle sich die Verschiebung
des Onsets bei gleichzeitiger Reduktion der integralen Transmission sowohl durch
eine Verringerung der Bandliicke als auch durch eine VergroBerung der optischen
Dichte gleichermafien erklaren [334, 335]. Ab einer Temperatur von etwa 221°C
lasst sich somit nicht mehr unterscheiden, ob es sich um eine Verkleinerung der
Bandliicke oder eine Vergroflerung der optischen Dichte handelt.

Zur weiteren Auswertung in Bezug auf den Prozessverlauf wird daher der spek-
trale Onset, der moglicherweise ein Maf fiir die Bandliicke vorhandener Nanokris-
talle darstellt sowie die Transmission im Infrarotbereich bei etwa 1614 nm aus den
kontinuierlich gemessenen Spektren extrahiert und in Relation zu allen weiteren
simultan gemessenen Daten in Abschnitt 6.5 dargestellt.

6.5 Reaktionskinetik von Nukleation und Wachstum

Nach detaillierten Einzelbetrachtungen der simultan gemessenen Rontgenabsorp-
tionsfeinstruktur, der Rontgenkleinwinkelstreuung und der optischen Transmission
wahrend des Ablaufs einer Reaktion zur Herstellung von CZTS-Nanokristallen in
den vorherigen Kapiteln, kénnen nun alle Einzelinformationen zusammengetra-
gen werden, um ein umfassendes Gesamtbild von Nukleation und Wachstum zu
erstellen.

Reaktion A

Zunéchst soll die Nanokristallreaktion A naher betrachtet werden, die die Injektion
eines Thiolgemisches in 1-Octadecen geloste Precursor enthélt und homogen gro-
Benverteilte Nanorods mit hexagonaler Grundflache hervorbringt. In Abb. 6.12 sind
die aus den simultanen Einzelmessungen relevanten zeitlichen Verlaufe der einzel-
nen Parameter korreliert dargestellt. Die dargestellte Temperatur entspricht dem
gemessenen Temperaturprofil des direkt in die Fliissigkeit eintauchenden Thermo-
elements.

Die dargestellten Intensitaten der Kleinwinkelstreuung beziehen sich auf die
in Abschnitt 6.4 extrahierten Groflen der Intensitdt des potenzartig abfallenden
Merkmals bei kleinen Streuvektorlédngen (1) sowie des Merkmals, dass eine Schul-
ter bei groferen Streuvektorldngen hervorruft (2). Merkmal (1) wird dabei von
vergleichsweise groflen Streuabstdnden dominiert und bezieht sich entweder auf
Agglomeration oder auf interpartikuldre Abstande, wihrend Merkmal (2) durch
Streuung innerhalb der Nanokristalle hervorgerufen wird.

Im Falle der optischen Transmissionsmessung ist einerseits die IR-Transmission
bei 1614nm logarithmisch und zusatzlich der Onset des sichtbaren Spektrums
linear in Form der Energie Fonset = hc/Aonset dargestellt. Die IR-Transmission
gibt dabei in etwa die integrale Transmission ohne spektrale Abhangigkeit wieder,
ist nur wenig von der spektralen Transmission im sichtbaren Bereich bzw. vom

6.5
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Onset abhangig und kann in bestimmten Bereichen der Reaktion mit der optischen
Dichte korrelieren. Der Verlauf des Onsets kann unter der Annahme, dass dieser
durch halbleitende Nanokristalle hervorgerufen wird, als eine obere Abschatzung
der Bandliickenenergie interpretiert werden. In nicht dargestellten Bereichen ist
die gemessene Intensitat des sichtbaren Transmissionsspektrums verschwindend
gering, sodass keine Bestimmung der Onset-Energie moglich ist.

Zur Auswertung der Nahkantenfeinstruktur wurde jedes wihrend der Reaktion
gemessene Spektrum der Cu und der Zn K-Kante durch eine Linearkombination
aus Referenzspektren dargestellt, die aus der gleichen Reaktion zu bestimmten Zei-
ten extrahiert wurden. Die derart erzeugten LCA-Koeffizienten der unterschiedli-
chen Basisspektren geben somit die Kinetik zwischen den Referenzzustianden wie-
der. Wéahrend im Falle der Cu-Kante vier verschiedene Basisspektren benotigt
werden, um den Reaktionsverlauf gleichméflig gut zu beschreiben, weist die Zn-
Kante lediglich drei unterschiedliche Zustande auf.

Die in Abb. 6.12 eingetragenen vertikalen Referenzlinien beschreiben jeweils die
Position des Anfangs oder des Endes einer Zustandséinderung der Reaktion und
teilen somit die Reaktion in die mit (1) bis (7) bezeichneten Reaktionsabschnitte
ein, die im Folgenden néher betrachtet werden sollen:

(D Vor Injektion des Thiolgemisches befinden sich die Precursor der Kationen in ge-
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lostem Zustand in 1-Octadecen und sowohl Cu als auch Zn und Sn sind in den
Precursorn bzw. den in Losung entstehenden Komplexen an Sauerstoff gebunden.
Die Losung ist optisch dicht und weist keine signifikante Transmission auf. Die
Kleinwinkelstreuung zeigt eine geringfiigig ansteigende Streuintensitat des Merk-
mals (1), was auf eine Agglomeration der Precursor hindeutet. Merkmal (2) sollte
an dieser Stelle aufgrund des insgesamt sehr geringen Signals nicht interpretiert
werden.

Mit der Injektion des Thiolgemisches bei t = 0 s und einer Temperatur von 155°C'
erfahren die Zustinde von Kupfer und Zink eine nahezu instantane Veranderung.
Die kantenferne Rontgenabsorptionsfeinstruktur (EXAFS) zeigt, dass Kupfer in-
nerhalb von Bereich (2) in einer linearen Molekiilform an Schwefel gebunden ist
und somit in Form von Thiolaten vorliegt. Ahnliches lisst sich fiir die Zustinde
von Zink sowie Zinn nach der Injektion vermuten. Wéhrend die Thiolatbildung im
Falle von Cu nahezu instantan verliuft, zeigt Zink einen langsameren Ubergang,
der erst nach mehreren 10s vollendet ist. Durch die Bildung von gut loslichen
Thiolaten fallt das Signal der Kleinwinkelstreuung mit der Injektion ab, wahrend
die optische Transmission sprungartig ansteigt. Die Thiolatbildung verhindert bei
der Injektion eine signifikante Nukleation, sodass es sich bei dieser Reaktion nicht
um eine typische Heiffinjektionsreaktion handelt. Es kann jedoch an dieser Stel-
le nicht ausgeschlossen werden, dass ein verschwindend geringer Teil des Kupfers
durch die Injektion dennoch nukleiert. Bis zu einer Temperatur von 199 °C' ist bis
auf den Anstieg der IR-Transmission in Bereich (2) keine weitere Kinetik zu erken-
nen. Der Anstieg der IR-Transmission kann durch das Verschwinden der durch die
schlagartige Injektion hervorgerufene Triitbung der Losung erklart werden.
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Roéntgenkleinwinkelstreuung, optischer Transmission und Réntgenabsorptionsspektroskopie an den K-
Kanten von Cu und Zn ermittelten Reaktionsablaufe einer vollstandigen Reaktion zur Bildung von

Reaktionszeit / s

CZTS-Nanorods in 1-Octadecen durch HeiBinjektion eines Thiolgemisches bei 155°C.

2.6

24 >

22

1.8
1.6
1.4

()

Eonset /

6.5

179



Kapitel 6 | Charakterisierung von Nukleation und Wachstum von CZTS-Nanokristallen

(3) Ab einer Temperatur von etwa 199°C beginnt Prozessabschnitt (3), indem sich

die geformten Cu-Thiolate thermisch zersetzen und Kupfer in eine Festkorperform
iibergeht. Damit einher geht die Verschiebung des optisch gemessenen Onsets von
einer Energie von etwa 2,35¢eV bis hin zu Energien unterhalb von 1,4eV. In die-
sem Bereich ist auflerdem ein geringer kontinuierlicher Anstieg der Intensitiat der
Kleinwinkelstreuung zu beobachten. Aufler, dass Kupfer in eine dem Kupfersulfid
dahnliche Festkorperform iibergeht, ist an dieser Stelle nicht genau bekannt, ob ei-
ne kontinuierliche Nukleation in diesem Bereich stattfindet oder lediglich bereits
nukleierte Partikel wachsen. Allerdings wére das Ergebnis einer homogenen Gro-
Benverteilung mittels kontinuierlicher Nukleation nur schwer zu erklaren. Denkbar
wére daher folgende Interpretation: Wenn man davon ausgeht, dass bei der In-
jektion ein geringer Anteil des Kupfers Nukleationskeime hervorruft, wiren diese
aufgrund der Thiolatbildung zunéchst stabil und kénnten deshalb nicht wachsen.
Erst mit der thermischen Zersetzung des Thiolats wird weiteres Monomer frei-
gegeben und fithrt aufgrund des langsamen Zersetzungsprozesses zu einem ent-
sprechend langsamen Wachstum der vorhandenen Nuklei. Da bereits geniigend
Nuklei vorhanden sind, kommt es dabei nicht zu erneuter Nukleation. Das lang-
same Wachstum der Kupfersulfid-Nuklei zeigt sich durch eine Veranderung der
Bandliickenenergie in Folge einer Verringerung des Quanten-Confinements sowie
in einem leicht kontinuierlich ansteigendem SAXS-Signal.

(4) Ab einer Temperatur von 224°C' ist ein signifikanter Anstieg der Intensitéit der
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Kleinwinkelstreuung in Merkmal (2) zu beobachten, wiahrend die Intensitit des
Merkmals (1) nur wenig zunimmt. Diese geht einher mit einem steilen Abfall der
optischen Transmission im IR-Bereich. Der Onset der optischen Transmission er-
reicht hier sein Minimum von etwa 1,4 eV, bevor dieser aufgrund der hohen Absorp-
tion nicht weiter bestimmt werden kann. In Bereich (4) wird der Prozess der De-
komposition des Kupferthiolats fortgesetzt und erfahrt eine signifikante Erhohung
der Reaktionsgeschwindigkeit bis bei einer Temperatur von 229°C' das gesamte
Cu-Thiolat umgesetzt wurde und Kupfer vollstandig in Festkorperform gebunden
vorliegt. Aufgrund der Ahnlichkeit der Nahkantenfeinstruktur des intermediéren
Spektrums der Cu K-Kante zu dem eines Endzustandes einer Kupfersulfid-Re-
aktion kann zunachst davon ausgegangen werden, dass innerhalb dieses Prozess-
abschnittes die Bildung von Kupfersulfid ablauft und sowohl Zink als auch Zinn
erst in den folgenden Prozessabschnitten eingebaut werden. Durch die Freigabe
eines Grofiteils des vorhandenen Kupfers in Folge der Dekomposition der Thio-
late wachsen die vorhandenen Kupfersulfid-Nanokristalle innerhalb dieses Reakti-
onsabschnittes schnell an. Dies erklart zum einen die Verringerung der optischen
Transmission im IR-Bereich und zum Anderen den beobachteten steilen Anstieg
der SAXS-Intensitdt in Merkmal (2), dessen Intensitdt direkt mit dem Volumen
der Nanokristalle korreliert werden kann.

In dem nur schmalen Temperaturbereich von 229 °C' bis 233 °C' ist anhand der Zn
K-Kante zu erkennen, dass eine vollstdndige Zustandséinderung des Zinks stattfin-
det. Da das Produkt dieser Zustandsanderung bereits den Endzustand der Reak-
tion beschreibt, lisst sich folgern, dass der beobachtete Ubergang den Einbau von
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Zmn in zu diesem Zeitpunkt vorhandene Nanokristalle beschreibt. Nimmt man wei-
terhin wie oben beschrieben an, dass das intermedidre Referenzspektrum der Cu
K-Kante Kupfersulfid beschreibt, so bedeutet dies, dass Zink und Zinn gleichzei-
tig in vorhandene Kupfersulfid-Nanokristalle eingebaut werden, da bislang keine
stabile Phase bekannt ist, die lediglich Kupfer, Zink und Schwefel enthélt [32].
Gleichzeitig zu dem an der Zinkkante beobachteten steilen Ubergang findet ein
ahnlich steiler Ubergang an der Cu-Kante statt. Unklar ist jedoch, warum dieser
nicht bis hin zum Endzustand, sondern lediglich bis zu einer 50 %igen Mischung
des Intermediats mit dem Endzustand stattfindet. Weiterhin ist in diesem Reakti-
onsabschnitt ein Anstieg der SAXS-Intensitat von Merkmal (2) sowie ein Plateau
in Merkmal (1) zu beobachten. Dies kénnte dahingehend interpretiert werden, dass
die Grofle der Einzelkristalle durch Einbau von Zink und Zinn in diesem Abschnitt
zunimmt, wahrend sich die interpartikuldren Abstdnde aufgrund der identischen
Anzahl von Partikeln kaum &dndern. Des Weiteren ist zu beobachten, dass die
IR-Transmission innerhalb dieses Abschnittes ein lokales Maximum aufweist, das
moglicherweise mit dem Einbau von Zinn in vorhandene Kupfersulfid-Nanokristalle
und dem darauffolgenden Einbau von Zink korreliert.

(6) Ab einer Temperatur von 233°C und damit zeitgleich mit der Vervollstindigung
des Zink-Finbaus bzw. der CZTS-Bildung wird das zusatzlich als Ligand wirkende
Thiol gasférmig und fiihrt zu Blasenbildung innerhalb der Fliissigkeit. Mit die-
ser Zustandsdnderung einhergehend erfihrt die Intensitéit der Kleinwinkelstreuung
(Merkmal 1) einen sprunghaften, signifikanten Anstieg. Gleichzeitig &ndert sich die
Anstiegsgeschwindigkeit der Umwandlung, die an der Cu K-Kante beobachtet wer-
den kann. Um eine fundierte Aussage iiber die Anderung des Wachstumsverhaltens
der Nanokristalle zu treffen, sind an dieser Stelle nicht geniigend Informationen,
insbesondere iiber die Form der Nanokristalle vorhanden. Es ist jedoch durch Ab-
bruchexperimente bekannt, dass es innerhalb eines kurzen Reaktionszeitraumes
zu einer Bildung von Nanorods aus den bislang eher plattenartigen Nanokristal-
len kommt [327]. Daher ist denkbar, dass es an dieser Stelle durch Verdampfung
des die Grundflache stabilisierenden Liganden zu einer Art Stapelung der plat-
tenartigen Nanokristalle kommt, um stdbchenartige Nanokristalle zu formen. Es
kann also vermutet werden, dass dieser Prozess moglicherweise eine agglomera-
tive Nukleation mit anschliefendem langsameren Verbinden der Agglomerate zu
einem Nanokristall darstellt. Diese Interpretation konnte sowohl den sprunghaften
Anstieg des Signals der Kleinwinkelstreuung sowie den langsameren Anstieg des
LCA-Koeffizienten des Endzustandes der Cu K-Kante erklaren.

(7)) Zu Anfang von Reaktionsabschnitt (7) wird die Maximaltemperatur der Losung
von 250°C erreicht. Es ist jedoch nicht bekannt, aus welchem Grunde an dieser
Stelle eine Anderung der Kinetik des an der Cu K-Kante beobachteten Ubergangs
eintritt. Des Weiteren steigt die Intensitat des Merkmals (1) der Kleinwinkelstreu-
ung weiter an, wahrend Merkmal (2) ein Maximum erreicht und daraufhin wieder
abféllt. Aufgrund mangelnder Informationen iiber Form und Groéfie der Nanokris-
talle an dieser Stelle, wére eine Interpretation rein spekulativ und soll daher un-
terbleiben.
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Abschlielend ist festzustellen, dass die betrachtete Reaktion A aufgrund des
dargestellten Reaktionsablaufes keine typische Heiflinjektionsreaktion ist, da durch
Bildung von Thiolaten eine Nukleation in signifikantem Mafle verhindert wird. Ein
signifikantes Wachstum der Nanokristalle ist daher erst zu beobachten, sobald die
Thiolat-Verbindungen sich aufgrund thermischer Instabilitit zersetzen und Ka-
tionen freigeben. Dabei werden unterschiedliche Kationen bei unterschiedlichen
Temperaturen freigesetzt, sodass ein definiertes Kristallwachstum unter Eindiffu-
sion selektierter Kationen stattfinden kann.
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Abbildung 6.13: Zusammenstellung der zeitlichen Verldufe aus den jeweiligen Einzelauswertungen
von Temperatur, optischer Transmission, SAXS und QEXAFS an der Cu sowie der Zn K-Kante
der Reaktion B (Injektion von elementarem Schwefel). Vertikale Linien unterteilen die Reaktion in
verschiedene Prozessabschnitte. Prozessabschnitt 2 ist anhand der LCA-Koeffizienten der Cu K-Kante
in einem Einschub vergroBert dargestellt.
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Reaktion B

Grundsatzlich unterschiedlich dazu ist der Reaktionsverlauf von Reaktion B, die
durch Injektion elementaren Schwefels bei 155°C' hervorgerufen wird. Die durch
simultane Messung von QEXAFS der Cu und Zn K-Kanten, SAXS und optischer
Spektroskopie gemessene Reaktionskinetik ist analog zu Reaktion A in Abb. 6.13
dargestellt. Im Gegensatz zu Reaktion A ist in diesem Falle aus technischen Griin-
den keine optische Transmission im sichtbaren Spektralbereich gemessen worden.
Bei der zeitlichen Entwicklung des Signals der Kleinwinkelstreuung zeigt sich hier
zu keinem Zeitpunkt ein signifikanter Anteil des Merkmals (2). Reaktion B zeigt
ein weniger komplexes Verhalten, lauft jedoch in deutlich kiirzerer Zeit ab und
lisst sich in die Reaktionsabschnitte (1) - (4) untergliedern.

(D Vor der Injektion liegen die Precursor wie im Falle von Reaktion A in Lésung
als Komplexverbindungen vor. Es zeigt sich eine signifikante Transmission im IR-
Bereich sowie eine verschwindende Intensitét der Kleinwinkelstreuung. Dies ist auf
die bessere Loslichkeit der Precursor in Oleylamin und die damit nicht vorhandene
Bildung von Precursor-Agglomeraten zurtickzufiihren.

(2 Mit der Injektion elementaren Schwefels bei t = 0s sowie einer Temperatur von
155°C geht Kupfer innerhalb kiirzester Zeit (etwa 150 ms) von der Precursorform
vollstandig in eine Festkorperform iiber, die im Folgenden als o-Phase bezeichnet
wird. Dieser Ubergang stellt damit eine Nukleation dar, verlduft in exponentiel-
ler Form und besitzt eine Zeitkonstante von etwa 30ms. Wie in Abschnitt 6.3
beschrieben, kann allein aufgrund der Nahkantenfeinstruktur nicht zweifelsfrei be-
stimmt werden, ob es sich bei der entstehenden Phase um Kupfersulfid oder bereits
Kupferzinnsulfid handelt. Die optische Transmission geht in diesem Reaktionsab-
schnitt vollstandig auf Null zuriick, wahrend die Nukleation zu schnell verlauft, um
mittels dem hier verwendeten Aufbau per Kleinwinkelstreuung verfolgt werden zu
konnen.

(3) Ebenfalls beginnend mit der Injektion des elementaren Schwefels, jedoch deutlich
langsamer als die Nukleation, erfahrt die Nahkantenfeinstruktur der Zink K-Kante
einen Ubergang. Da die Form der Nahkantenfeinstruktur nach Vollendung des
Ubergangs bis auf minimale Unterschiede der des Endzustandes gleicht, kann da-
von ausgegangen werden, dass wiahrend dieses Prozessabschnittes das vorhandene
Zink in eine Festkorperphase iibergeht, die im Folgenden als k bezeichnet wird. Der
Ubergang besitzt, wie in Abschnitt 6.3 beschrieben, einen doppelt exponentiellen
Charakter mit Zeitkonstanten im Bereich weniger Sekunden und ist nach etwa
40 s nahezu vollstandig abgeschlossen. Da die Cu K-Kante im selben Zeitraum
einen Ubergang aufweist, der mittels identischen Zeitkonstanten ebenfalls zufrie-
denstellend beschrieben werden kann, ist davon auszugehen, dass es sich bei der
k-Phase um CZTS handelt. Zu beachten ist, dass die etwas unterschiedliche Form
der Ubergangskinetik mit den gleichen Zeitkonstanten, jedoch unterschiedlichen
Amplituden der Exponentialfunktionen beschrieben werden kann, was bedeutet,
dass die dahinter liegenden physikalischen Prozesse einen unterschiedlich starken
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Einfluss auf die Cu- und die Zn-Kante besitzen. Es ist an dieser Stelle nicht zwei-
felsfrei festzustellen, ob Zinn und Zink wihrend dieses Ubergangs gleichzeitig in
Nanokristalle eingebaut werden oder das Zinn schon seit der Nukleation in diesen
vorhanden ist.

Die Intensitat der Kleinwinkelstreuung nimmt in diesem Prozessabschnitt mit ei-
ner dhnlicher Kinetik zu, wie die der Uberginge der XANES-Strukturen. Da es
sich um die Intensitat des Merkmals (1) handelt, die im Wesentlichen durch in-
terpartikulare Abstédnde hervorgerufen wird und daher nicht signifikant auf eine
Veranderung der Groe der Nanokristalle bei gleichbleibender Anzahl reagiert, ist
die Intensitatszunahme auf ein steigendes Kontrastverhéltnis zwischen Losung und
Nanokristallen zuriickzufithren. Ein Einbau von geldstem Zink und ggf. Zinn in die
vorhandenen Nanokristalle lasst die Elektronendichte der Losung abnehmen, wah-
rend die Elektronendichte der Nanokristalle zunimmt und damit eine steigende
Streuintensitat hervorruft, vgl. Gleichung 6.3.

(4) Ab einer Reaktionszeit von etwa 40s nach der Injektion finden vergleichsweise
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langsame Uberginge an der Cu- sowie der Zn-Absorptionskante statt. Wiahrend
sich die Nahkantenfeinstruktur der Cu K-Kante nicht signifikant verandert, findet
eine Verschiebung der energetischen Lage der Absorptionskante um etwa 0,6 eV in
Richtung geringerer Energien statt. Eine solche Verschiebung kann an der Zn K-
Kante nicht beobachtet werden. Stattdessen weist die XANES der Zn K-Kante eine
geringfiigige Verdinderung der Amplitude der Whiteline auf. Die unstetigen Ver-
anderungen der LCA-Koeffizienten in diesem Bereich sind auf Monochromatorin-
stabilitaten in Hinblick auf die Messung des Inkrementalencoders zurtickzufiihren
und haben keine physikalische Bedeutung. Gleichzeitig steigt die Intensitit der
Rontgenkleinwinkelstreuung an. Dies kann durch ein Wachstum der Nanokristalle
unter Verschwinden anderer Nanokristalle (Ostwald-Reifung) interpretiert werden.
Nach einer Prozesszeit von etwa 500 s sind die beobachteten Uberginge beendet
und die Nahkantenfeinstruktur beider Kanten zeigt den Endzustand der Reaktion,
die der von CZTS gleichkommt.

Es lasst sich somit zusammenfassen, dass Reaktion B den Verlauf einer ty-
pischen Heiflinjektionsreaktion zeigt, in der mit der Injektion des elementaren
Schwefels eine sofortige Nukleation eintritt, die innerhalb von weniger als 150 ms
stattfindet. Durch unterschiedliche Reaktivitaten der Kationen bzw. der Precursor
mit Schwefel wird die spontane Nukleation von Zinksulfid verzogert. Da nach sehr
kurzer Zeit bereits gentigend CuS/CTS-Nuklei vorhanden sind, wird im Laufe der
vergleichsweise langsamen Reaktion von Zink mit Schwefel Zink in vorhandene
Nanokristalle eingebaut, anstatt selbststandig zu nukleieren.
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Ergebnisse

In diesem Kapitel wurde erstmalig in Echtzeit die Nukleation und das Wachstum
von Nanokristallen durch simultane Messung der Roéntgenabsorptionsfeinstruk-
tur, Rontgenkleinwinkelstreuung sowie optischer Transmission im Infrarot- und
im sichtbaren Bereich verfolgt.

Durch die Entwicklung eines chemischen Reaktors, in dem eine préazise Kon-
trolle der chemischen Reaktion zur Bildung der Nanokristalle moglich ist sowie
eines Injektionssystems zur ultraschnellen Injektion eines Reaktanten, war es mog-
lich, die Nukleation von Nanokristallen innerhalb weniger Millisekunden definiert
auszulosen. Unter Verwendung modernster Entwicklungen im Bereich der Ront-
genabsorptionsspektroskopie, insbesondere von Monochromator und Gitterionisa-
tionskammern, konnten Reaktionen mit einer Zeitauflosung von 28 ms bei der Er-
fassung eines weiten Spektralbereichs zur simultanen Messung der Nahkantenfein-
strukturen der Cu und Zn K-Kanten sowie der kantenfernen Réntgenabsorptions-
feinstruktur der Cu-Kante in Echtzeit verfolgt werden.

Damit stellt die entwickelte Methode eine neuartige Grundlage dar, Nuklea-
tionsreaktionen aber auch weitere chemische Reaktionen, die durch Injektion ei-
nes Reaktanten ausgelost werden, in Echtzeit auf Millisekundenskala umfassend
zu untersuchen. Die untersuchte Nukleation von Nanokristallen stellt mit einer
gemessenen Zeitkonstante von 7 = 30 4+ 5ms die bisher schnellste in Echtzeit ver-
folgte Reaktion unter Anwendung der QEXAFS-Methode (Quick-scanning EXAFS
/ XANES) dar und demonstriert das Potential des entwickelten Gesamtautbaus.

Durch eine simultane Messung von insgesamt 7 unabhangigen Informations-
quellen (Cu-XANES, Zn-XANES, Cu-EXAFS, SAXS, UV-vis-Spektroskopie, IR~
Spektroskopie und Temperatur) und deren direkte zeitliche Korrelation war es
moglich, komplexe Prozesse wie die Bildung von multindren CZTS-Nanokristallen
in Echtzeit umfassend zu untersuchen. Dabei wurden im Falle der Bildung von
CZTS-Nanorods 7 eindeutig trennbare Reaktionsabschnitte identifiziert und de-
ren jeweilige Mechanismen sowie deren Kinetik zu einem Grofiteil aufgeklart. Die
vorgestellte Reaktion, die durch Injektion eines Thiolgemisches als Schwefelquelle
hervorgerufen wird, weist zur Bildung von homogen groflenverteilten CZTS-Na-
norods einen komplexen Prozessablauf mit Nukleationsverzogerung aufgrund der
Bildung von Thiolaten auf. Im Gegensatz dazu findet bei der Injektion elementa-
ren Schwefels eine sofortige, innerhalb weniger Millisekunden vollstandig vollendete
Nukleation mit anschlieBendem Einbau weiterer Kationen in vorhandene Nuklei
statt.

Trotz der umfassenden Untersuchungen zeigt sich an verschiedenen Stellen,
dass weitere Messungen von Vergleichsreaktionen und insbesondere eine dedizierte
Messung der Rontgenkleinwinkelstreuung unter optimalen Bedingungen der Me-
thode noétig sind, um Unsicherheiten in der Interpretation der Prozessablaufes aus-
zurdumen. Auch kénnte eine analoge Untersuchung der K-Kante von Zinn wichtige
Informationen zu einem noch detaillierteren Verstandnis der Prozesse liefern.

Die in diesem Kapitel gewonnenen Erkenntnisse iiber die Nukleation und das
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Wachstum von multindren Nanokristallen sind von zentraler Bedeutung fiir ein
grundlegendes Verstédndnis dieses bislang nur wenig verstandenen Vorgangs und
bilden eine Basis, auf der neuartige Prozesse zur Herstellung von phasenreinen,
homogen grofienverteilten Nanokristallen von CZTS aber auch anderer multinérer
Materialien entwickelt werden kénnen.



Zusammenfassung

Kupferzinkzinnsulfid bzw. -selenid ist ein vielversprechendes Absorbermaterial fir
Diinnschichtsolarzellen, besteht ausschlieflich aus ausreichend vorhandenen Ele-
menten und koénnte bei entsprechender Entwicklung Photovoltaik auf einer Tera-
wattskala verfiighar machen. Im Rahmen dieser Arbeit konnten durch die Entwick-
lung und Anwendung neuartiger und materialsystemspezifischer Analysemethoden
wichtige Struktur-Eigenschafts-Korrelationen systematisch erforscht werden.

Die Korrelation zwischen der integralen Elementzusammensetzung einer Pro-
be und entstehenden Fremdphasensegregationen wurde in Kapitel 2 analysiert. In
diesem Rahmen wurde erstmalig eine Fremdphasenanalyse innerhalb des Cu-Zn-
Sn-Se-Materialsystems mit Hilfe von Roéntgenabsorptionsspektroskopie durchge-
fihrt. Unter Verwendung eines hochauflésenden Si(511)-Doppelkristallmonochro-
mators war es moglich, ZnSe-Segregationen anhand der K-Kante von Selen mit
einer Genauigkeit von 5 %, in CZTSe-Diinnschichten zu quantifizieren. Durch
eine Kombination von Roéntgenfluoreszenzanalyse und Rontgenabsorptionsspek-
troskopie konnte die tatsichliche Elementzusammensetzung der CZTS(e)-Phase
aus der Gesamtelementzusammensetzung und der Phasenzusammensetzung be-
stimmt werden. Dabei zeigte sich, dass sowohl ein Kupfertiberschuss (Cu/Sn > 2)
als auch ein Zinkiiberschuss (Zn/Sn > 1) unweigerlich zur Ausscheidung von
Kupfersulfid- bzw. Zinksulfid-Segregationen fiihrt, sodass die resultierende Keste-
rit-Phase auf die Elementverhéltnisse von Cu/Sn < 2 und Zn/Sn < 1 limitiert
ist. Damit bestétigen die Messungen prinzipielle Uberlegungen zur Limitierung des
Kupferreichtums und zeigen, dass makroskopische Abweichungen von der Stochio-
metrie einerseits die Oktettregel innerhalb der CZTS-Phase erfiillen miissen und
andererseits keine signifikanten Zwischengitterplatzbesetzungen hervorrufen. Die
bestimmten Elementzusammensetzungen der CZTS-Phasen verschiedener sowohl
Cu- als auch Zn-reicher Proben, die mittels Nicht-Gleichgewichtsprozessen wie
der physikalischen Gasphasenabscheidung hergestellt wurden, befinden sich alle in
unmittelbarer Nahe des Stochiometriepunktes und entsprechen somit dem haufig
in Frage gestellten Gleichgewichtsphasendiagramm. Die hier erzielten Ergebnisse
haben erhebliche Konsequenzen beztiglich der Interpretation elektronischer Eigen-
schaften: Wéahrend bisher die Bildung von Fremdphasen génzlich vernachléssigt
wurde, ist es nun durch Anwendung der entwickelten Methode mittels einer Kom-
bination von XRF- und XANES-Messungen erstmals moglich, elektronische Ei-
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genschaften des resultierenden CZTS(e) mit der tatsichlichen Zusammensetzung
der CZTS(e)-Phase zu korrelieren.

Die Stochiometrieabhangigkeit elektronischer Eigenschaften von CZTS wur-
de in Kapitel 3 in Korrelation mit Fremdphasensegregationen betrachtet. Durch
eine quantitative Auswertung des bildgebenden Verfahrens der Messung elektro-
nenstrahlinduzierter Strome (EBIC) mit Hilfe von analytischen Modellen wurden
elektronische Eigenschaften wie die Ladungstragerdichte und Diffusionslange in
Abhéngigkeit der Phasen- und Elementzusammensetzungen untersucht. Die erziel-
ten Ergebnisse lassen sich im Rahmen der Bildung intrinsischer Defekte erklaren
und begrinden damit eine systematische Korrelation elektronischer Materialeigen-
schaften mit der Elementzusammensetzung des CZTS. Wahrend die Bildung tiefer
Defekte durch die Vermeidung von Cu-Reichtum wahrend der Deposition verrin-
gert werden kann, sind Zn-reiche und gleichzeitig Cu-arme Wachstumsbedingungen
notwendig, um die Nettoladungstragerdichte durch Kompensation, moglicherweise
mittels Zncg,-Donatoren, gering zu halten. Nur in diesem Falle wird eine nahezu
vollstdndige Sammlung optisch generierter Ladungstréger erreicht, was derartige
Depositionsbedingungen essentiell fiir die Erzielung einer maximalen Kurzschluss-
stromdichte erscheinen l&sst.

Neben den indirekten Auswirkungen der Bildung von Fremdphasen auf die Ele-
mentzusammensetzung der Hauptphase ist die direkte Auswirkung von Fremdpha-
sensegregationen auf CZTS-Solarzellen empfindlich von deren geometrischem Ort
innerhalb der Absorberschicht abhéngig. Um eine Tiefenprofilanalyse von Fremd-
phasensegregationen zu ermoglichen, wurde eine Methode auf Basis winkelab-
héngiger Rontgenabsorptionsspektroskopie entwickelt, die in Kapitel 4 vorgestellt
wurde. Hierzu wurde ein analytisches, auf Schichtstapeln basierendes Modell zur
selbstkonsistenten Beschreibung unter verschiedenen Einfallswinkeln gemessener
Absorptionsspektren erstellt, welches die Bestimmung quantitativer Tiefenprofi-
le von Fremdphasensegregation erlaubt. Die Analyse verschiedener CZTS-Diinn-
schichten zeigt, dass die Segregation von Kupfersulfid und Zinksulfid stark abhéan-
gig von der Depositionsmethode ist und iiberwiegend an den Absorbergrenzfla-
chen auftritt, was erhebliche Auswirkung auf die elektronischen Eigenschaften von
CZTS-Bauelementen impliziert. Im Falle der PVD-Deposition lasst sich die Fremd-
phasensegregation im Wesentlichen auf Dekompositionsreaktionen des CZTS zu-
riickfithren und liele sich daher durch eine geeignete Prozessfiihrung vermeiden.

Auf Basis der gewonnen Erkenntnisse wurde in Kapitel 5 ein neuartiger De-
positionsprozess beschrieben, durch den sowohl unkontrollierte Fremdphasense-
gregationen vermieden werden als auch die Auswirkung der Elementzusammen-
setzung auf die elektronischen Eigenschaften berticksichtigt wird. Wéahrend bei
herkémmlichen Depositionsprozessen die zur Minimierung tiefer Defekte notwen-
digen chemischen Potentiale der Elemente zur Bildung von Fremdphasen fiihren,
erfolgt in dem neu entwickelten, 3-stufigen Depositionsprozess eine Entkopplung
dieser Prozesse. Der vorgestellte Depositionsprozess basiert auf einer Precursorab-
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scheidung von Kupferzinnsulfid (CTS) und Zinksulfid (ZnS) mit anschlieBender
Festkorperreaktion zu CZTS durch Kationeninterdiffusion bei hoher Temperatur.
Durch ein Uberangebot von ZnS an der Oberfliche werden Zn-reiche Wachstums-
bedingungen erreicht, ohne dass eine unkontrollierte Segregation von Fremdpha-
sen auftritt. Gleichzeitig wird die Oberflache wiahrend des Hochtemperaturschritts
thermodynamisch vor Dekomposition geschiitzt. Durch eine systematische Unter-
suchung der enthaltenen Festkorperreaktionen wurde ein tiefgehendes Verstand-
nis der ablaufenden Prozesse auf atomarer Skala erlangt und ermoglicht so eine
Optimierung der Reaktionsbedingungen. Es zeigt sich, dass der Reaktionsablauf
im Wesentlichen durch die Kinetik der kreuzkorrelierten Kationeninterdiffusion in
der entstehenden CZTS-Produktschicht limitiert ist. In dieser Weise hergestellte
CZTS-Diinnschichten weisen eine Reihe von Eigenschaften auf, die bisher nicht
simultan zu erreichen waren: Die resultierende CZTS-Schicht ist einphasig ohne
unkontrollierte Fremdphasensegregationen, besitzt auch im Falle einer Cu-armen
Zusammensetzung eine Morphologie mit Korngréflen von mehreren Mikrometern,
die sonst nur im Falle von Kupferreichtum zu beobachten sind und weist mit einer
Ladungstréagerlebensdauer von iiber 10ns gute elektronische Eigenschaften auf.
Weiterhin konnten durch lokale Entfernung der ZnS-Deckelschicht erste Miniatur-
Solarzellen hergestellt werden, welche exzellente Volumeneigenschaften aufweisen,
jedoch im Heterogrenzflichenbereich noch weiterer Optimierung bediirfen.

Neben Vakuumdepositionsverfahren spielen bei der Herstellung von CZTS-
Diinnschichten auf Nanokristalltinten basierende zweistufige Prozesse eine wich-
tige Rolle. Um ein mechanistisches Verstdndnis der Nukleation und des Wachs-
tums von multindren Nanokristallen zu entwickeln, wurde ein Reaktionsaufbau
zur in-situ Untersuchung mittels zeitaufgeloster Rontgenabsorptionsspektroskopie
(QEXAFS), Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXS) und optischer Spektroskopie ent-
wickelt. Hiermit konnte die Bildung von CZTS-Nanokristallen, wie in Kapitel 6
dargestellt, erstmals in Echtzeit an zwei komplementaren Reaktionsverlaufen ver-
folgt werden. Unter Zuhilfenahme modernster Entwicklungen der zeitaufgelosten
Rontgenabsorptionsspektroskopie wurde dabei eine Zeitauflosung von etwa 28 ms
erreicht, womit die Kinetik der Nukleationsreaktion quantitativ untersucht werden
konnte. Von zentraler Bedeutung fiir eine gezielte Kontrolle der Reaktion und die
Vermeidung von Fremdphasen ist im Falle beider untersuchter Reaktionsabléufe
die Trennung von Nukleation und dem darauffolgenden Einbau spezifischer Katio-
nen in vorhandene Nanokristalle. Es zeigt sich, dass eine solche Trennung sowohl
durch Beeinflussung des Reaktionsverlaufs mittels der Bildung geeigneter chemi-
scher Intermediate als auch mittels einer gezielten Einstellung der Reaktionskine-
tik verschiedener beteiligter Kationen erfolgen kann. Diese Ergebnisse stellen eine
wichtige Grundlage fiir die weitere Erforschung von Nukleations- und Wachstums-
prinzipien multinarer Nanokristalle dar, die nicht nur im Bereich der Photovoltaik
sondern auch bei der Energiespeicherung und der Energiewandlung im Allgemei-
nen wichtige Anwendung finden.
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In dieser Arbeit wurden neue, speziell auf das CZTS(e)-Materialsystem zuge-
schnittene, synchrotronbasierte Analysemethoden entwickelt, um die gezielte Un-
tersuchung von zentralen Fragestellungen, die fiir eine weitere Verbesserung von
CZTS(e)-basierter Photovoltaik relevant sind, zu erméglichen. Durch deren An-
wendung wurden Struktur-Eigenschafts-Beziehungen verbunden mit der Identi-
fikation und Kontrolle von Fremdphasen, der Charakterisierung des Phasenrau-
mes sowie der elektronischen Eigenschaften und der Rolle intrinsischer Defekte
systematisch analysiert. Auf Basis der erzielten Erkenntnisse wurde ein neuarti-
ger Depositionsprozess vorgestellt, der die Herstellung phasenreiner CZTS-Diinn-
schichten mit vielversprechenden elektronischen Eigenschaften erlaubt und damit
einen wesentlichen Fortschritt fiir die Entwicklung von CZTS-Solarzellen darstellen
kann.
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Phasendiagramme

SnS,

670 K

1- Cu,ZnSnS,,
2- Cu,ZnSn;S,

Cu,S

80 60 40 20
mol.% Cu,S

Abbildung A.1: Quasiterndres Phasendiagramm der Komponenten Cu,S — ZnS — S5nS, im Gleich-
gewicht bei 397°C, aus [32].
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Abbildung A.2: Gleichgewichtspha-
sendiagramm des quasibinaren Schnit-
tes einer linearen Mischung von
CupSnSs mit ZnS: (1) L, (2) L +
CupSnSs, (3) L+ CuaZnSnSa, (4)
L+, (5) L+B,(6) B, (7) B+, (8)
B, (9) CupSnSs + Cup ZnSnSy, (10)
B + Cu,ZnSnS,. Dabei bezeichnen
B und 3’ die Hoch- und Niedrigtem-
peratur-Festkorperphasen von Substi-
tutionsmischkristallen aus ZnS und
CupSnS;, aus [32].
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Abbildung A.3: Gleichgewichtsphasendiagramm des quasibindren Schnittes einer linearen Mischung
von CupS mit SnSy: (1) L, (2) L+a, (3) L4+CupSnSs, (4) L+, (5) CupSnSs+a, (6) CusSnSy+«,
(7) o, (8) a+a/, (9) &, (10) & + ", (11) ", (12) CugSnSs + o', (13) CusSnSy + ', (14)
CupSnS3+CuySnSy, (15) CupSnSz++y, (16) v, (17) CupSnS3+CurSny Sy, (18) CupSnySo+y. Dabei
bezeichnen «, o und o/’ Temperaturmodifikationen von Festkdrpermischkristallphasen aus Cup S und
SnS, fiir geringe Anteile an 5nS,, wahrend ~y die SnS,-seitige Festkorpermischkristallphase der beiden
bindren Verbindungen bezeichnet, aus [32].
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Abbildung A.4: Gleichgewichtsphasendiagramm des quasibindren Schnittes einer linearen Mischung
von CupSnS; mit CupZnSnSy, aus [336].
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Abbildung A.5: Gleichgewichtsphasendiagramm des quasibindren Schnittes einer linearen Mischung
von CupZnSnSy mit ZnS, aus [273].
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Abbildung A.6: Foto der unmittelbaren Probenumgebung zur in-situ Untersuchung der Nukleation
und des Wachstums von CZTS-Nanokristallen, s. Kapitel 6. Zur Optimierung des Signal-zu-Rausch-
Verhiltnisses der Rontgenabsorptionsmessung sind die Stromverstarker und Hochspannungsquellen
direkt oberhalb der jeweiligen lonisationskammer angeordnet und iiber kurze Kabelwege elektrisch

verbunden.
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