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Einleitung



Die Suche nach effizienten und kostengiinstigen Technologien fiir Solarzellen hat zu
intensiver Forschung und Innovation auf dem Gebiet der Photovoltaik gefiihrt. Auf
dem Weltmarkt der PV-Technologien weisen Diinnschichtsolarzellen wie CIGSe, CdTe
oder perowskitbasierte Solarzellen zum jetzigen Zeitpunkt einen marginalen Stellenwert
auf. Als unangefochtener Spitzenreiter besitzt kristallines Silizium (c-Si) einen Markt-
anteil von 95% [24]. Gleichzeitig zeichnet sich die Entwicklung von Tandemsolarzellen
aus der etablierten Siliziumtechnologie in Kombination mit Diinnschichtsolarzellen als
nichsten Meilenstein der Entwicklung ab [6]. Aufstrebende Tandemsolarzellen, die auf
CIGSe oder CdTein Kombination mit c-Si basieren, erreichen ebenfalls Effizienzen ober-
halb von 20% [38, 77]. WANG ET AL. zeigen jedoch, dass aufgrund des maximal zur Ver-
fiigung stehenden Materials fiir die Herstellung der jeweiligen Solarzellen, die jihrlich
produzierbare Peakleistung des CIGSe und CdTe auf maximal 13 GW bzw. 3,3 GW ab-
geschitzt werden kann. Der begrenzende Fakror ist die Verfiigbarkeit des Indiums bzw.
des Tellurs. Fur die angestrebte dekarbonisierte Energieerzeugung notwendige weltweite
Produktionsleistung im Terrawattbereich pro Jahr, kommen zurzeit nur perowskitba-
sierte Technologien zur Anwendung in einer Tandemsolarzelle in Frage. Alternativ bie-
tet ebenfalls die Kombination aus einer Perowskit- und einer Kesteritschicht eine vielver-
sprechende Tandemtechnologie, welche bis dato eine Effizienz von 22,27% erzielte [125].
Die kesteritbasierte Tandemtechnologie ist ein zukiinftiger Kandidat fiir hohe Produk-
tionsleistungen, falls diese weiter an Effizienz gewinnen [126]. Im Allgemeinen liegt der
Vorteil von Kesteritsolarzellen neben der hohen Stabilitit und dem ausreichenden Vor-
kommen der benétigten Elemente darin, dass sie eine Bandliicke besitzen, welche u.a.
durch die Wahl des Anions (S, Se) zwischen 1,0 eV und 1,5 €V frei anpassbar ist [94].
Die stetige Weiterentwicklung von kesteritbasierten Absorberschichten fiir Diinnschicht-
solarzellen fithrte in 2023 durch die Anpassung des Phasenwachstums wihrend des Se-
lenisierungsprozesses von silberlegiertem Cu,ZnSn(Se,S)," zu einer zertifizierten Energie-
umwandlungseffizienz von 13,8% [136]. Die gezeigte Kontrolle des Phasenwachstums
tithre dabei zu einer defektarmen Umwandlung der Vorliuferschicht in Cu,ZnSn(Se,S)4
ohne jegliche Bildung von Sekundirphasen. Die Erkenntnisse aus der Arbeit von ZHOU
ET AL. [136] zeigen, dass bei der Herstellung von effizienten Kesteritsolarzellen nach
wie vor die Kontrolle des Phasenwachstums kritisch ist. Das komplexe Phasenverhal-
ten des CZTSe als quaternirer Halbleiter besitzt ein hohes Potential fiir die Entstehung
von Sekundirphasen und Defekten [13]. Die resultierenden grundlegenden Herausfor-
derungen der Kesteritsolarzelltechnologie sind die verringerte Leerlaufspannung sowie
die Rekombinationsverluste innerhalb von Korngrenzen [61]. Etablierte Ansitze zur
Reduktion dieser Verlustmechanismen sind die Legierung und Dotierung der Kesterit-
Absorberschichten mit passenden Kationen (Ge, Ag, Te) und Alkalimetallen. Grund-

sitzlich ist die Idee der Legierung ein verbessertes Phasenwachstum, welches zu weniger

! partiell bei Temperaturen > 500°C



Sekundirphasen und einer defektarmen Morphologie fithrt. Gleichwohl sind die Halb-
leitereigenschaften der Schicht abhingig von den Gitterparametern und werden somit
direkt durch die Auswahl der Elemente beeinflusst, die fiir die Kesteritstruktur verwen-
detwerden, da diese die Gitterparameter verindern. Die Verwendung von Alkalimetallen
zur Passivierung von Defekten ist aufgrund der oben genannten Verlustmechanismen
gleichermafen bedeutsam und Gegenstand der aktuellen Forschung. Wie die aktuellen
Ergebnissen von ZHOU ET AL. zeigen, ist die Erhchung der Prozesstemperatur ohne Bil-
dung von Sekundirphasen ebenfalls ein erfolgreiches Konzept zur Herstellung effizien-
ter Kesteritsolarzellen.

Der Fokus dieser Arbeit liegt auf der Untersuchung des Phasenverhaltens von selenba-
sierten Kesteritschichten, welche unter zusitzlicher Zugabe von Silber oder NaF mit-
tels physikalischer Gasphasenabscheidung hergestellt worden sind. Bislang werden Pro-
zesstemperaturen < 500°C bei der Gasphasenabscheidung von silberlegierten Kesterit-
schichten angewendet [29, 27, 102, 34, 87, 58, 48]. Im ersten Teil dieser Arbeit (Ka-
pitel 4), werden Prozesse bei eben dieser Grenztemperatur von s00°C untersucht, um
Erkenntnisse tiber das Phasenverhalten zu liefern, was dabei helfen kann, den Herstel-
lungsprozess bei hoheren Temperaturen zu optimieren. Es wird zunichst die sequentiel-
le Zugabe (Abschnitte 4.2 und 4.3) und im Anschluss das gleichzeitige Angebot von Sil-
ber wihrend des Koverdampfungsprozesses (Abschnitt 4.4) untersucht. Unter Einsatz
der in-situ Rontgendiffraktometrie wird die Evolution der Schichtentstehung beobach-
tet und ausgewertet. Die Charakterisierung der finalen Proben geschieht mittels REM-,
EDX- und Ramanmessungen.

Im zweiten Teil der Arbeit (Kapitel 5) wird die Verwendung von NaF als Natriumquel-
le zur Inkorporation in die CZTSe-Schicht untersucht. In der Literatur stehen die Va-
rianten als Vorlduferschicht bzw. Saatschicht (seed layer) oder als thermische Nachbe-
handlung (PDT) im Fokus, um eine gezielte Menge Natrium in die Kesteritschicht zu
inkorporieren [18]. Eine weniger untersuchte Methode ist die Koverdampfung von NaF
und den weiteren Elementen (Cu, Zn, Sn, Se) zur Schichtherstellung, welche eine bes-
sere Kontrollierbarkeit der Natriumkonzentration verspricht. Gleichzeitig wird gezeigt,
ob und inwiefern eine maximale Menge an Natrium via Natriumfluorid wihrend der
Herstellung in die Kesteritschicht inkorperiert werden kann und welche Implikationen
dies auf das Phasenverhalten hat. Zur Herstellung der Schichten dient wieder der Kover-
dampfungsprozess, wobei im ersten Abschnitt 5.1 ein Vergleich zwischen der Natrium-
inkorporation aus dem Glassubstrat (SLG) und einer NaF-Saatschicht angestellt wird.
Dazu dienen GDOES-Messungen zur Bestimmung der tiefenabhingigen Elementkon-
zentrationsprofile. Bevor im Abschnitt 5.3 ein NaF-Koverdampfungsprozess vorgestellt
wird, welcher mittels NaF-Gradienten tiber die Schichttiefe einen Uberblick tiber den
Na-Einbau in Abhingigkeit des NaF-Flusses gibt, bildet der Abschnitt 5.2 einen Uber-
blick der méglichen NaF-Reaktionsmechanismen. Anschlieend wird ein Phasensepa-



rationsmodell im Teil 5.4 vorgestellt, womit das beobachtete Phasenseparationsverhal-
ten zwischen NaF und Cu,ZnSnSe; verglichen wird. Der letzte Abschnitt 5.6 widmet
sich der Quantifizierung der temperaturabhingigen Diffusionskoeffizienten des Natri-
ums im Cu,ZnSnSe, , wobei NaF-PDT-Prozesse mittels GDOES untersucht wurden,
um die Na-Diffusionskoeffizienten zu ermitteln.

Zunichst werden die notwendigen physikalischen und technischen Grundlagen in den

nichsten beiden Kapiteln vorgestellt.



Physikalische Grundlagen



Dieses Kapitel widmet sich den physikalischen Grundlagen, die fiir die Charakterisie-
rung von CZTSe-Halbleiterschichten relevant sind. Zunichst wird die Schichtherstel-
lung unter Berticksichtigung der Verwendung als Kesteritsolarzelle beschrieben, welche
in Abschnitt 2.1 kurz skizziert wird. Im Anschluss wird die Kristallstruktur, das Pha-
sengleichgewicht und das Auftreten von Defekten im Kesteritkristallgitter beschrieben.
Dieses Kapitel setzt sich fort mit einer eingehenden Analyse der Phasenseparation wih-
rend des Schichtwachstums sowie der Diffusion auf makroskopischer und mikroskopi-
scher Ebene. Diese systematische Aufarbeitung der physikalischen Grundlagen legt den
Grundstein fiir die experimentellen Analysen und erméglicht ein umfassendes Verstind-
nis der untersuchten Materialien.

Die Herstellung von Halbleiterschichten kann mittels physikalischer und chemischer
Methoden im Vakuum oder unter atmosphirischen Bedingungen durchgefiihrt wer-
den.” Die vorliegende Arbeit behandelt Halbleiterschichten zur Anwendungin der Pho-
tovoltaik, deren Funktion sich aus den spezifischen Materialeigenschaften ergeben. Um
diese gezielt einzustellen, ist es wichtig, den Herstellungsprozess genau zu kontrollieren.
Fir Cu,ZnSnSe, Schichten ist im Speziellen die Kontrolle der Stéchiometrie entschei-
dend, da Defekte in der Kristallstruktur oder die Existenz von Sekundirphasen die Ei-
genschaften der Schicht bestimmen. Als Beispiele seien hier die intrinsische p-Dotierung
aufgrund von Kupferleerstellen [14] und die Cu,Se -Phase erwihnt, welche im Vergleich
zur Cu,ZnSnSe; -Phase eine hohe Leitfihigkeit aufweisen und somit zu Kurzschliissen
in der Schicht fithren konnen [65].

Im Rahmen dieser Arbeit wird der Kristallisationsprozess mittels der Koverdampfung
der reinen Elemente mithilfe strukturaufklirender Methoden untersucht, um Erkennt-
nisse tiber das Schichtwachstum unter verschiedenen Bedingungen zu liefern. Experi-
mente mittels der Vakuum-Koverdampfung bieten Raum fiir Untersuchungen der Pha-
senentstehung unter Nicht-Gleichgewichtsbedingungen, welche aufgrund des Wechsel-
spiels zwischen auftreffenden Atomen, dem Kristallisationsprozess und den entgegenge-
setzten Prozessen, wie der Phasenseparation und der Desorption, herrschen. Der Unter-
schied zwischen Vakuum- und Nichtvakuumprozessen ist unter anderem der schnellere
Materialverlust aufgrund von fliichtigen Phasen unter Vakuum. Oft werden diesbeziig-
lich die Dampfdriicke der einzelnen Phasen verglichen, um Aussagen tiber deren Evapo-
rationsraten zu treffen. Dieser Zusammenhang ist zwar empirisch bekannt, jedoch nicht
trivial.> Die Technik zur Herstellung von ,Aufdampfschichten® aus reinen Elementen,
wurde 1958 durch GUNTHER eingefiihrt, welcher die Herstellung von III-V-Halbleitern
beschrieb [40, 112]. Die Vorteile dieser Methode liegen in der Handhabung zur direkten

Einstellung der Stéchiometrie sowie der Moglichkeit, sequentielle Prozesse mit raschen

' Eine historische Einordnung zur Entwicklung der Diinnschichttechnologie liefert GREENE [39].
* Details dazu finden sich im Buch von MA1SSEL UND GLANG [69]; In der Abhandlung von GERASI-
MOV UND YURIN [28] gibt es eine umfassende Beschreibung auf mikroskopischer Ebene.
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Anderungen des Materialangebotes zu verwirklichen.

Die in dieser Arbeit hergestellten Cu,ZnSnSe, -Schichten sollen der Anwendung als Ab-
sorberschicht in Solarzellen dienen. Dies geht bereits aus der Motivation der vorliegen-
den Arbeit in der Einleitung hervor. Auch wenn der Fokus dieser Arbeit weniger auf
der Untersuchung von Kesteritsolarzellen liegt, sondern mehr der materialwissenschaft-
lichen Untersuchung der einzelnen Kesteritschicht, stellt die photovoltaische Anwen-
dung einen Gibergeordneten Forschungsgegenstand dar. Aus diesem Grund wird nach-
folgend der Aufbau einer vollstindigen Kesteritsolarzelle vorgestellt.

2.1 Kesteritsolarzelle

Abbildung 2.1: Aufbau einer CZTSe Solarzelle im REM-Querschnitt; IZO - In-
trinsisches Zinkoxid, ITO - Indiumzinnoxid; nicht dargestellt sind das Kontakt-
gitter aus 30 nm Nickel, 1,7 pm Aluminium und nochmals 30 nm Nickel, sowie
das Glassubstrat aus SLG

In Abbildung 2.1 ist ein REM-Querschnitt einer im Rahmen dieser Arbeit hergestellten
Kesteritsolarzelle dargestellt. Diese zeigt den Schichtaufbau oberhalb des Glassubstrates
(SLG 2-3 mm dick). Auf diesem befindet sich entweder eine Siliziumnitritschicht (einige
Nanometer dick), welches als Diffusionsbarriere fiir Natrium aus dem SLG dient oder
direkt das Molybdin, welches circa soo nm dick ist und der Riickkontake der Solarzel-
le ist. Darauf befindet sich die p-dotierte Cu,ZnSnSe, -Absorberschicht, welche durch
den Koverdampfungsprozess abgeschieden wird und eine ungefihre Ausdehnung von 1
bis 2 um besitzt. Zwischen der transparenten Fensterschicht, welches aus TCO (Trans-
parent Conducting Oxid - transparentes leitfihiges Oxid) und dem CZTSe besteht, be-
findet sich n-dotiertes Cadmiumsulfid (circa so nm). Dieses dient als Pufferschicht zur
Bandanpassung und wird mittels nasschemischer Verfahren abgeschieden. Das TCO ist
n-dotiert, besteht aus einer Schicht intrinsischem Zinkoxid (IZO), welches zur Verhin-

derung von Kurzschliissen dient und dem Indiumzinnoxid (ITO). Diese Schicht stellt
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den Frontkontakt der Solarzelle dar und wird mittels Vakuumsputterverfahrens aufge-
bracht. Zur besseren elektrischen Kontaktierung dient ein Kontaktgitter aus 30 nm Ni-
ckel, 1,7 um Aluminium und weiteren 30 nm Nickel, was mittels Elektronenstrahlver-
dampfung aufgedampft wird. Im nichsten Abschnitt werden die Kristallstrukeur der

Kesteritschicht genauer beschrieben.

2.2 Kiristallstruktur, Phasengleichgewicht und Defekte

2.2.1  Kristallstruktur

In dieser Arbeit werden sowohl Cu,ZnSnSe; als auch Ag,ZnSnSe, und deren Legierun-
gen thematisiert. Bei Raumtemperatur kristallisieren beide Halbleiter in der Kesterit-
struktur (Raumgruppe I-4). Die Kesteritstruktur kann auf Basis der II-VI-Zinkblende-

Abbildung 2.2: a) Kesteritstruktur b) Stannitstruktur; Cu - blau, Zn - orange, Sn
- rot, Se - gelb aus [105]

struktur? hergeleitet werden, indem die Einheitszelle entlang der c-Achse verdoppelt wird
und paarweise die Kationen substituiert werden. Mit dem Ersetzen des Gruppe-II-Ele-
mentes durch jeweils ein Gruppe-I-Element und ein Gruppe-III-Element, entsteht zu-
nichst eine I-III-VI Verbindung. Diese kann sowohl die Chalkopyritstruktur (Raum-
gruppe I42d (Nr. 122)) beinhalten, in welcher beispielsweise das eng verwandte Material
Cu(In,Ga)Se; kristallisiert, als auch in der CuAu-ihnlichen Struktur (P4/mmm (Nr. 123)).
Wird nun bei der Chalkopyritstruktur das Gruppe-III-Element durch jeweils ein Gruppe-
II-Element und ein Gruppe-IV-Element ersetzt, ergibt sich die I-II-IV-VI Kesteritstruk-

3 kubisch-flichenzentriertes Gitter mit Basis (0,0,0), (1/4,1/4,1/4)
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tur (I-4 (Nr. 82)), die in Abbildung 2.2 a gezeigt ist. Gleichermaf$en entsteht durch die-
selbe Substitution auf Basis der CuAu-dhnlichen Struktur die Stannit Struktur (I-4m
(Nr. 121)) (vgl. Abbildung A.13 im Anhang A).* Aufgrund der nahezu identischen
Ionenradien von Kupfer und Zink gibt es eine hohe Wahrscheinlichkeit des Kationen-
austausches, welches zu einer zufilligen Verteilung der Cu- und Zn-Kationen und zu ei-
ner zusitzlichen Symmetrie fihrt. Dies wird als disordered kesterite, also als ungeordnete
Kesteritstruktur bezeichnet. Eine detaillierte Beschreibung des Aufbaus der (dsordered)
Kesterit- und Stannitstruktur liefern FRITSCH ET AL. [25]. Die energetisch giinstigste
Kristallstruktur, sowohl fiir Cu,ZnSnSe; als auch fiir Ag,ZnSnSe, , ist die Kesteritsruk-
tur [78]. Gleichwohl entstehen in der Praxis bei der Herstellung von Kesteritschichten
mit hoher Wahrscheinlichkeit Kationendefekte im Kristallgitter. Vorwiegend sind dies
Cugz,- und Znc,-Antisite Defekte [105]. Neben den Eigenschaften der Kristallstruktur
ist es essentiell das Phasenverhalten der Reaktanden zu charakterisieren. Die Grundlagen

dafiir werden im folgenden Abschnitt erldutert.

2.2.2.  Phasengleichgewicht

Die Nichtexistenz von Sekundirphasen in einer kristallinen Schicht wird als einphasige
beschrieben. Im Folgenden werden daftir die theoretischen Primissen bzw. Rahmenbe-
dingungen auf Basis des Cu,ZnSnSe;, vorgestellt. Zur Ubersicht der Resultate dienen die
Abbildungen 2.3 und 2.4, welche den einphasigen Bereich in Abhingigkeit des chemi-
schen Potentials u zeigen. Um die alleinige Stabilitit der CZTSe-Phase zu gewihrleisten,
d.h. ohne die Bildung von Sekundirphasen, miissen die nachstehenden Bedingungen er-

fulle sein, wobei H; die Formationsenthalpie der jeweiligen Phase beschreibt (aus [13]):

te, + s, < AHH{(CuSe) = —0,3 eV (2.1)

2, + g, < AH{(CusySe) = —0,24 eV (2.2)

g, T g, < AHAZnSe) = —1,45 ¢V (2.3)

iy, + s, < DH{SnSe) = —0,90 ¢V (2.4)

t, + 25, < AHA(SnSe,) = —1,04 ¢V (2.5)

2uc, + g, + 3y, < AHL{CuySnSes) = —1,80 eV (2.6)

+ Der Unterschied besteht in der Anordnung der Kationen, welche bei der CuAu-ihnlichen Struktur
einer festen Stapelfolge entsprechen, sodass identische Kationen stets in einer Ebene senkrecht zur
c-Achse angeordnet sind; bei der Chalkopyristruktur ist dies nicht der Fall.



Dariiberhinaus missen die chemische Potentiale der Elemente im Gleichgewicht mit der

Bildungsenthalpie des Cu,ZnSnSe; stehen:

2, t @, +ug, +hug, = A]t[f(CuzZnSnS€4) = —3,31¢V

(2.7)

Wie weiter in [13] beschrieben, ergeben sich diese Randbedingungen durch die Be-

MZn (EV)
3 =28 2 =15

= = =
uzf:nse3

(d)
B, =040 eV

Abbildung 2.3: Darstellung der stabilen Regionen (oben: Fliche
aufgespannt durch die Punkte N,M,P und Q; unten: Punkt G)
in Abhingigkeit des chemischen Potentiales bei p= 0.2 ¢V und

u=-0,4eV [13]

trachtung der bei der Herstellung méglichen stabilen Sekundirphasen. Das summierte

I0



chemische Potential der reinen Elemente muss kleiner sein als die Formationsenthalpie
der méglichen stabilen Sekundirphasen (vgl. Ungleichungen 2.1 - 2.6). Gleichermafien
miissen die reinen Elemente die Bildung der Kesteritstruktur favorisieren, d.h. eine che-
mische Reaktion oder die Kristallbildung muss energetisch giinstiger als ein inertes Ver-
halten sein. Daraus ergibt sich fur jegliche chemische Potentiale der reinen Elemente (vgl.
[13]):

luCu;Zn;Sn;Se <0 (2‘8)

Sobald all die genannten Bedingungen (2.1-2.5, 2.7 und 2.8) erfillt sind, sind die theo-
retischen Voraussetzungen zur Bildung des einphasigen Cu,ZnSnSe; erftllt. Dieser Be-
reich im Raum der chemischen Potentiale spannt auf Grundlage der Gleichung 2.7 ein
dreidimensionales Polyeder auf, welches die stabile Region des Cu,ZnSnSe; in Abhin-
gigkeit der chemischen Potentialen von Kupfer, Zink, Zinn und Selen abbildet. Zwei
zweidimensional Schnitte durch das Polyeder fiir ¢, = —0,2 eV und g, = —0,4¢eV
sind in Abbildung 2.3 dargestellt. Diese Ergebnisse zeigen die starke Abhingigkeit des
einphasigen Kristallwachstums (eingegrenzt durch die Punkte N,M,P,Q und G) vom
chemischen Potential des Kupfers, welches einen Bereich von —0,4 < g, < 0vorgibt.
Wie in den oben genannten Gleichungen dargestellt begrenzen Cu,SnSe; und ZnSe den
einphasigen Bereiches des Cu,ZnSnSe, . Fiir die Herstellung von Cu,ZnSnSe, -Schichten

zur Anwendung in Solarzellen, ist eine Abweichung von der Stéchiometrie nétig, wobei

Cu
Zn+Sn

der Schichten hiufig zu makroskopischen und mikroskopischen Phasenseparationen, da

(CZT) < 1und £ (ZT) > 1 gelten muss [74]. Das fithrt wihrend der Herstellung

der einphasige Bereich des Cu,ZnSnSe;, (vgl. Abbildung 2.3) wihrend des Herstellungs-
prozesses bereits durch geringe Abweichungen im Angebot der Elemente verlassen wird.
Unter anderem entstehen dadurch in nicht-stochiometrischen Kesteritschichten loka-
le Zusammensetzungsinderungen, welche stark von der integralen Zusammensetzung

der eigentlichen Schicht abweichen. Dies zeigen u.a. SCHNOHR ET AL. mittels HRXRF
[104].

2.2.3  Defekte im Kristallgitter

Neben den Sekundirphasen sind Kristallgitterdefekte ein kritischer Parameter bei der
Herstellung von Kesteritsolarzellen. Eine quantitative Analyse der Defektentstehung in
Cu,ZnSnSe; liefern CHEN ET AL. [13]. Unter Anwendung der Dichtefunktionaltheo-
rie kann die Bildungsenthalpie eines Defektes « in einem kristallinen Material wie folgt

beschrieben werden:
AH() = E(e) — E(host) + Y ni(E; + z,) (2.9)
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Hierbei sind E(bost) und E(«) die Gesamtenergien einer Superzelle’ der Kristallstruktur
ohne und mit Defekt «. E; ist die jeweilige totale Energie des defektbildenden Elementes
i in der reinen defektfreien Phase. #; beschreibt die Anzahl der aus der Superzelle ent-
fernten Atome zum externen Reservoir des Elementes i mit dem jeweiligen chemischen
Potential ,°. Diese Beschreibung bildet die Defektentstehung im Cu,ZnSnSe, in Ab-
hingigkeit von den Umgebungsparametern wihrend des Kristallwachstums in Form des
chemischen Potentials ab. Zusitzlich beeinflusst die Fermienergie die Bildung ionisierter
Defekte mafigeblich, was durch folgenden erweiterten Formalismus beschrieben werden

kann:

AH(a,q) = E(a,q) — E(bost) + Z n:(E; + ) + ql(evaar(bost) + Efl (2.10)
In dieser Gleichung sind nun der Ladungszustand ¢ des Defektes sowie die Fermiener-
gie Eprelativ zum Valenzbandmaximum (VBM) des Kristallgitters ¢y, (bost) berticksich-
tigt.”.

@ i:"‘C‘u

=0V,
Sn
G—o CuZn
—e Z‘u(‘u
Cu

*—o Clli
o—e 7/n,

) B |
0'50 02 04 06 08 1

Fermi Energy (eV)

Abbildung 2.4: Defektformationsenergie in Abhingigkeit von
der Fermienergie am Punkt P aus der Abbildung 2.4; offene
Punkte sind akzeptorartige Defektzustinde, geschlossene sind
donartorartige Defektzustinde [13]

Vor dem Hintergrund der hiufigen Entstehung von Sekundirphasen bei der Entstehung

5 hier bestehend aus 128 Atomen [13]

6 2.B. fiir a=Cuz,: nc, = —1und nz, = 1 =0 bedeutet, dass sich das Element 7 soweit angereichert hat,
dass die reine Phase entstehen kann

7 Details zu den Berechnungen finden sich in den Verdftentlichungen [13] und [14]
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von Cu,ZnSnSe, -Schichten ist die Wahrscheinlichkeit von Ferminiveauabweichungen
und Gitterfehler zu erwarten. Anderungen im Ferminiveau haben ausgehend von den
Daten der Abbildung 2.4 wiederum Einfluss auf die Formationsenergie der Defekte.
Daraus ergibt sich mit Abbildung 2.3 die beschriebene hohe Wahrscheinlichkeit der Cu,
Antisitedefekte, welche eine niedrigere Bildungsenergie aufweisen als die fiir die notige
p-Dotierung notwendigen Kupfervakanzen V¢, (vgl. Abbildung 2.4). Die restlichen dar-
gestellten Defekttypen spielen meist eine untergeordnete Rolle und dienen hier nur zur

Ubersicht.

2.3 Legierung und Phasenseparation wihrend des Schichtwachstums

Wihrend der Herstellung von CZTSe-Schichten kann es aus den erlduterten Griinden
zur Phasenseparation und Defektbildung kommen. In dieser Arbeit wird die Herstel-
lungeiner Cu,Ag, .ZnSnSe, -Legierung mittels Rontgendiffraktometrie untersucht, wo-
bei mithilfe der potentiellen tetragonalen Aufspaltung der Gitterkonstanten der Kes-
teritkristalle das Silber-zu-Kupfer-Verhiltnis bestimmt wird. Dies wird im Abschnitt2.3.1
kurz umrissen. Des Weiteren werden im Abschnitt 2.3.2 die theoretischen Grundlagen
des Prozesses der Phasenseparation vorgestellt, welche im Rahmen der Silber- als auch
NaF-Experimente in dieser Arbeit beobachtet wird.

2.3.1 Tetragonale Aufspaltung

Die Bildung einer Cu,Ag,_.ZnSnSe; -Legierung hat einen signifikanten Einfluss auf die
Gitterparameter der Kesteritstruktur. Die Gitterkonstanten des Cu,ZnSnSe, betragen
a=0b=5,697 A und ¢ = 11,632 A. Das Verhiltnis der Gitterkonstanten ¢ zu 2 betrigt
demnach £ = 1,99 [89]. Dies hat zur Folge, dass die zugehdrigen Beugungsebenen, wel-
che durch den 220- und den 204-R6ntgenreflex beschrieben werden, nahezu den gleiche
Wert fiir den Beugungswinkel im Falle der Cu,ZnSnSe, -Phase aufweisen. Die Gitterpa-
rameter des Ag,ZnSnSe, betragen 2 = b = 6,032 Aund ¢ = 11,302 A, sodass £ =1,872
gilt[35]. Andert sich eben dieses Verhiltnis der tetragonalen Aufspaltung, wie beispiels-
weise bei der Ag,ZnSnSe, -Kesteritphase zu kleineren Werten, nimmt die Differenz der
Beugungswinkel zwischen dem 220- und dem 204-Réntgenreflex zu. Dies bietet unter
anderem eine Moglichkeit zur Beobachtung der Stéchiometrie und liefert indirekt In-
formationen zum Phasenverhalten der Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Legierungen, welche mithilfe
der in-situ Rontgenbeugung beschrieben werden (wird in Abschnitt 3.2.2 eingeftihrt),

ohne die Absolutwerte der Positionen der Rntgenbeugungsreflexe zu verwenden.
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2.3.2  Phasenseparation

Phasenseparation wihrend des Schichtwachstums kann an der Probenoberfliche sowie
im Bulkmaterial stattfinden. Aufgrund der im Allgemeinen niedrigeren Aktivierungs-
energie der Oberflichendiffusion im Vergleich zur Bulkdiffusion und einer relativ niedri-
gen Prozesstemperatur (500°C) verglichen zum Schmelzpunkt von Cu,ZnSnSe;, (805°C
[70]), findet die Phasenseparation vor allem an der wachsenden Oberfliche der Schicht
statt. Dies hat zur Folge, dass die Struktur keine weitere signifikante Verinderung erfihrt,
sobald die Oberfliche weiter fortgeschritten ist, und die Schicht somit ein Abbild der Mi-
krostruktur entlang der fortschreitenden Oberfliche ist. [4]
Die Phasenbildung in heterogenen Materialsystemen lisst sich durch den Gibbs-For-
malismus beschreiben. Die Gibbs’sche Gesamtenergie G einer spezifischen Phase 7 setzt
sich aus drei Hauptbeitrigen G?, G¥ und G* zusammen. Die Gibbs’sche Energie ohne
Mischung G reprisentiert die Energie der reinen Phase, ohne dass eine Mischung mit
anderen Komponenten vorliegt. Der Term G beriicksichtigt die Mischungsentropie
ASp(x), die angibt, wie gut die beteiligten Komponenten miteinander mischbar sind.
Der Beitrag G¢* berticksichtigt die Energieverinderung aufgrund der Bildungsenthalpie
AHg(x). Dieser gibt an, wie viel Energie bei der Bildung der Mischung freigesetzt oder
absorbiert wird. Es resultiert demnach folgender Zusammenhang, wobei x fiir die etwai-
gen Ordnungsparameter wie die Temperatur, den Druck und die Konzentration stehen
kann:

Gi(x) = GY(x) — TASap(x) + AHpg(x). (2.11)

Die Richtung der Phasenbildung wird durch die Minimierung der Gibbs’schen Gesamt-
energie G bestimmt. Die Phase mit der niedrigsten Gesamtenergie ist energetisch stabil
und wird bevorzugt. Im Falle der Phasenseparation tendieren die Konzentrationen dazu,
lokal zu variieren, um die Gesamtenergie zu minimieren. Fur die Mischkristallbildung
hingegen streben die Konzentrationen danach, homogen zu sein, um die Gibbs’sche Ge-
samtenergie zu minimieren. [33, 45, 110]

Die dynamische Entwicklung der Phasenseparation eines Materialsystems kann wieder-
um durch die Cahn-Hilliard-Gleichung beschrieben werden [46]. Diese leitet sich aus
dem Landau-Funktional eines skalaren Ordnungsparamterfeldes ¢(r, z) ab, wobei r der

Raumvektor ist und t die Zeitkomponente.

Fip) = [ drl3|VoP + Vip)) (2.12)

Hierbei steht |V p|* als Gradiententerm, der die riumlichen Variationen der Konzentra-
tion ¢ enthilt. Dieser berticksichtigt die Phasenseparation und die Bildung von Phasen-
grenzflichen. Das Modellpotential /() fiir die Phasenseparation hat die Struktur eines
Doppeltopfpotentials, ist jedoch abhingig von der untersuchten Problemstellung. Ein
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Beispiel ist in Abbildung 2.5dargestellt. Die beiden Minima (7(+1) = 0) stellen zwei

! v (¢) !

J ;
Al .

Abbildung 2.5: Doppeltopfpotential [10]

Grenzzustinde dar. Am Beispiel der Phasenseparation von zwei Phasen, wiirde -1 und
+1 fur jeweils eine getrennte Phase stehen. Der quadrierte Gradiententerm beschreibt die
zu erbringende Energie der Phasenseparation, unter Berticksichtigung einer Grenzfliche
zwischen den Phasen. Der definierte Ordnungsparameter bleibt im Falle der zu beschrei-
benden Phasenseparation erhalten. Des Weiteren muss ein begrenzter Wechselwirkungs-
bereich zum Austausch von Atomen oder Teilchen zwischen den Phasen berticksichtigt
werden, was durch einen diffusiven Transportmechanismus des Ordnungsparameters

begriindet ist und wie folgt beschrieben werden kann:

dp _ nOF

5 P (2.13)
= -V[Vip — V(p)]. (2.14)
Diese Gleichung kann in die Kontinuititsgleichung tibersetzt werden:

Op _ .

E——V-]. (2.15)
wobeider Strom durch; = AV (0F/9¢p) beschrieben wird. Es resultiert die Cahn-Hilliard-
Gleichung [46]:

A L
5 \Y (8¢ \% @) : (2.16)

Der Transportkoefhizient 1 wird in der zeitlichen Entwicklung von ¢ berticksichtigt und
kommt nicht mehr als separater Koefhizient vor. Die Cahn-Hiliard Gleichung oder auch
zeitabhingige Landau-Ginzburg Gleichung [10] bietet eine Méglichkeit zur Beschrei-
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bung der Dynamik der Phasenseparation, was die Grundlage des Abschnitts 5.4 bildet.

2.4 Diffusion

In dieser Arbeit wird insbesondere das Diffusionsverhalten von Natrium in das

Cu,ZnSnSe; untersucht, wobei eine NaF-Saatschicht als Quelle fiir das elementare Na-
trium dient. Die Diftusion in Festkérpern folgt auf makroskopischer Ebene den Geset-
zen der statistischen Thermodynamik und bezieht sich hier auf den Transport von Ato-
men oder Ionen. Dieser Transportist ein irreversibler Prozess, der mit einer Zunahme der
Entropie des Systems einhergeht. Der Vorgang der Diffusion bezogen auf ein einzelnes
Teilchen, sowohl in Bezug auf den Zeitpunkt als auch die Richtung, ist im Allgemeinen

zufillig. Erst eine Vielzahl von Teilchen ergeben einen makroskopischen Teilchenfluss.

2.4.1  Makroskopische Beschreibung

Die grundlegende Beschreibung der Diftusion (hier nach [119]) basiert auf dem ersten
Fickschen Gesetz, welches den Diftusionsstrom der Spezies je Fliche proportional zum

Konzentrationsgradienten beschreibt:
J = -DV. (2.17)

Hierbei ist ¢ die von der Zeit und vom Ort abhingige Konzentration der zu diffundie-
renden Spezies. D ist die Diffusionskonstante, welche den Proportionalititsfaktor be-
schreibt. Die Diftusion als statistischer Prozess ist abhingig von der thermischen Energie

des Systems Q, sodass die Diffusionskonstante einer Arrheniusgleichung gentigt:

D = Dgexp (_/egT) (2.18)

D, ist der Vorfaktor und stellt die Diffusionskonstante bei o K dar. £ ist die Boltzmann-
konstante und 7"die Temperatur. Die Untersuchung von Diffusionsvorgingen in Halb-
leitern erfolgt meist mittels orts- und zeitaufgeldster Elementkonzentrationsmessungen
einzelner oder mehrerer Spezies der zu untersuchenden Probe. Im Folgenden werden
zwei relevante Grenzfille betrachtet, bei der zwei Materialien als Schichtsystem unter
Existenz einer Grenzfliche angeordnet sind . Eine Spezies soll dabei von dem einen Ma-
terial in das Andere eindiffundieren, wobei letzteres eine unendliche Ausdehnung auf-
weist.® Die sogenannte Thick Film Solution in 2.19 beschreibt dabei zu diffundierende

Spezies mit einer nicht vernachlissigbaren Ausdehnung:

X — X
2/ Dt

8 Der Einfachheit halber werden die 1-D Lésungen vorgestellt

c(x,2) = co+ Cpo - erf(

). (2.19)
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Das resultierende Tiefenprofil folgt einer Fehlerfunktion.® Die Konzentration wird mit-
tels ¢ beschrieben (¢, ist der Gleichgewichtswert an der Grenzfliche und ¢y ein Skalie-
rungsfaktor) und der Abstand in Diffusionsrichtung mit x, wobei «x, die Position der
Grenze zwischen den beiden Schichten definiert. Die mittlere Diffusionslinge ist durch

L = /Dt definiert, wobei # die Zeit des Diffusionsvorgangs ist. Eine weitere Lésung, wo-

0.03
=) —— Thick Film Solution
& —— Thin Film Solution
c 0.02
9
©
£0.01
(@)
[
S
0.00, 10 20 30 40 50
Depth [a.u.]

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung von Diftusionsprofilen anhand der Thin Film Soultion und Thick
Film Solution; dargestellt ist ausschlief3lich der Bereich des Substrates in welches die Diftusion (von links
nach rechts) erfolgt, d.h. die Position 0 entspricht x = x, und entspricht der Grenzfliche

bei nun die zu diffundierende Spezies eine vernachlissigbar diinne Schicht auf dem an-

deren Material darstellt, ergibt das Diftusionsprofil eine Normalfunktion, welche durch
die Thin Film Solution beschrieben wird:

(47%0) —X2
(zDe) 72 P 4Dy

o(x,t) = (2.20)
Hierbei ist ¢, die Menge der difftundierenden Spezies, welche aut die Probe oder das
Substrat aufgebracht worden ist, x beschreibt den Abstand von der Oberfliche, # die Dif-
fusionszeit und D den Diffusionskoeffizienten. [119]

2.4.2 Mikroskopische Beschreibung

Auf mikroskopischer Ebene betrachtet ist die Diffusion ein Transportphinomen, bei
dem Teilchen aufgrund von ungerichteter thermischer Bewegung (Brownsche Bewe-
gung [11]) von einem Bereich mit hoherer Konzentration zu einem Bereich mit nied-
rigerer Konzentration wandern. In Festk6rpern bewegen sich die Teilchen innerhalb der
vorgegebenen (Kristall-)Struktur entlang der méglichen Diftusionspfade, welche im Fol-
genden am Beispiel von Natrium in der Kesteritstruktur umrissen werden.

Auf Grundlage von APT-Messungen von SCHWARZ ET AL. [106] konnte gezeigt wer-
den, dass Natrium, welches aus dem Glassubstrat (SLG) in die Cu,ZnSnSe; -Schicht

? in diesem Fall ist es die komplementire Fehlerfunktion, da die Diffusionsrichtung in positive x-
Richtung definiert ist
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diffundiert, sich dort vor allem in den Korngrenzen der multikristallinen Schicht anrei-
chert. Im Gegensatz dazu befindet sich kaum Natrium in den Kérnern selbst. Dies ldsst
auf einen bevorzugten Diffusionspfad des Natriums entlang der Korngrenzen schlief3en,
was beispielsweise auch den Passivierungseffekt von freien Bindungen innerhalb dieser
erklirt (vgl. [64]). Die Betrachtung der Diftusion innerhalb des multikristallinen Ma-
terials basiert auf der Grundlage der Formationsenergie von eindimensionalen Defekten
innerhalb des Kristallgitters und der zugehorigen Migrationsenergie durch die Positions-
wechsel innerhalb der Struktur. Gleichermaflen bestimmen zweidimensionale Defekte
wie Korngrenzen ebenfalls das Diffusionsverhalten. Ab-initio Berechnungen von MAE-
DA ET AL. [67] und ZENG ET AL. [42] zeigen die energetisch gilinstigen Diffusionspfa-
de des Natriums in Cu,ZnSnSe, auf Grundlage der Berechnung von Migrationsener-
gien'®, welche in Tabelle 2.1 dargestellt sind. Werden zusitzlich die Bildungsenthalpien

Diftusionspfad Migrationsenergie Ausgangszustand [42] | Endzustand [42]
Nac, — Ve, | 0,38¢eV [67];0,35 [42] -0,71 eV -0,78 eV
Naz, — Ve, | 0,21€V [67];0,34 [42] 0,53 eV 0,63 eV
Nag, — Ve 0,41 €V [67] - -

Na; — Na; 0,4 €V [42] 0,08 eV -1,09 eV
Na; = Ve, 0,0€eV [42] -0,04 eV -0,04 €V

Tabelle 2.1: Migrationsenergien nach MAEDA ET AL. [67] und ZENG ET AL. [42]

von Substitutionsdefekten im Cu,ZnSnSe, berticksichtigt (MAEDA ET AL. in Tabelle 2.2
und fir verschiedene chemische Potentiale in Abbildung 2.7 von ZANG ET AL.), dann

lassen sich Implikationen fiir das Diffusionsverhalten formulieren. Aus Tabelle 2.1 wird

Defekt Formationsenthalpie
Nac, 0,55 eV
NﬂZn 0,57 eV
Nag, 2,28 eV
Na;(Tetraeder Position) 2,07 eV
Na;(Oktaeder Position) 1,92 ¢V

Tabelle 2.2: Substitutionssenergien nach MAEDA ET AL.

deutlich, dass die energetisch giinstigste Diffusion entlang Nz, — V¢, verlduft. Das be-
deutet, dass ein Na-Zwischengitteratom automatisch eine Kupfervakanz besetzt. Es ent-
stehtdamitein V¢, —Nac,-Detektkomplex. Jedoch ist die Defektformationsenthalpie der
Zwischengitteratome Nz, im Vergleich zu den Substitutionsdefekten Nz, und Nac, ho-
her (vgl. Abb. 2.7 und Tabelle 2.2). Gleichwohl ist der Migrationspfad Naz, — V¢, en-
ergetisch ungiinstiger, da eine hhere Ausgangsenergie (vgl. Abbildung 2.1) erforderlich
ist. Die Diffusion ist demnach auch von der Anwesenheit und der Anzahl der Defekte

'° entspricht der Aktivierungsenergie eines dezidierten Diffusionspfades in der Kristallstruktur, welche
beispielsweise durch die Erzeugung von Substitutionsdefekten und Vakanzen berechnet werden
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Formation Energy(eV)

Abbildung 2.7: Defektformationsenergie innerhalb fiir verschiedene chemische
Potentiale der Elemente Cu, Zn und Sn abgebildet als Punkte (A,P,Q,M,N,,G)

im Cu,ZnSnSe, abhingig. In der photovoltaischen Anwendung von CZTSe-Schichten
ist stets mit einer Stochiometrie zu rechnen, die arm an Kupfer und reich an Zink ist. Die
damit verbundene signifikante Anzahl von Kupfer-bedingten Defekten begiinstigt den
Diftusionspfad Nac, — V,. Dieser Pfad wird ebenfalls in der Erstprinzipienstudie von
MAEDA ET AL. [67] als der wahrscheinlichste Pfad postuliert. Als Ergebnis des Einbaus
von Natrium in das Cu,ZnSnSe;,, erfolgt nachweislich die Passivierung von Defekten
durch Natrium, wie von KiMm ET AL. gezeigt. Neben der Akkumulation von Natrium in
den Korngrenzen wird eine Anreicherung an der Grenzschicht zwischen dem Molyb-

dinriickkontakt und der CZTSe-Schicht beobachtet [57]. Dies wird im Rahmen dieser
Arbeit ebenfalls bestitigt.
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Experimentelle Methoden



In diesem Kapitel werden die experimentellen Grundlagen der vorliegenden Arbeit er-
liutert. Insbesondere der Aufbau des Beschichtungssystems, die in-situ Prozesskontrolle

und die Probenanalytik werden vorgestellt.

3.1 Aufbau des Beschichtungssystems

Die Resultate dieser Arbeit basieren auf den Kesteritschichten, die zwischen 2017 und
2021 mittels thermischer Koverdampfung in einer Vakuumkammer® hergestellt wur-
den. Eine schematische Darstellung des Aufbaus befindetsich in Abbildung 3.1 und eine
Fotografie der Vakuumkammer im Anhang A in der Abbildung A.3. Es sind thermische
Verdampferquellen* am Boden der Kammer mittels Flanschen angebracht. Der Sub-
strathalter, auf welchem die Proben positioniert sind, ist an einem beweglichen Flansch
(siche Linear Translator in Abbildung 3.1) an der Oberseite der Kammer installiert und
mit einen Graphitheizelement zur Temperaturregulierung des Substrates ausgeriistet.
Die gesamte Verdampferkammer sowie die CREATEC Quellen sind wassergekiihlt. Ne-
ben den Verdampferquellen sind ein Quarzoszillator der Firma INFICON sowie ein La-
serlichtstreuungssystem bestehend aus zwei Lasern mit den Wellenlingen 650 nm und
1550 nmund den entsprechenden Detektoren verbaut (siche Abbildungen 3.1 und 3.2).
Die Besonderheit der Anlage besteht in den Aussparungen an den Seitenwinden des Ge-
hiuses (vgl. Abbildung 3.2), welche mittels Polyimidfolie? abgedichtet werden und als
Offnung fiir die in-situ Rontgenbeugungsanlage (siche Abschnitt 3.2.2) dienen.

3.2 In-situ Kontrolle des Beschichtungsprozesses

Um den typischen CZTSe-Beschichtungsprozess durchzufiihren, miissen sowohl die
Substrattemperatur als auch die Materialfliisse einem spezifischen zeitlichen Verlauf ge-
niigen. Im Detail wird der Prozess in Abschnitt 4.1 erklirt. Generell muss der Beschich-
tungsprozess insofern gesteuert werden, als dass die Stéchiometrie von einer kupferrei-
chen Phase in eine kupferarme Phase tibergeht. Das Beschichtungssystem besitzt dafiir

vier Methoden zur in-situ Prozesskontrolle:
1. Temperaturregelung der Verdampferquellen (Abschnitt 3.2.1)
2. In-situ Rontgenbeugung (Abschnitt 3.2.2)
3. Laserlichtstreuung (Abschnitt 3.2.3)

4. Temperaturregelung des Substratheizers (Abschnitt 3.2.4)

! Betriebsbasisdruck: 1 - 107¢ mbar, Prozessdruck: 2 - 10~° mbar
2 Radak® der Firma LUXEL und Dual Filament Cell der Firma CREATEC
3 Kaptonfolie der Firma DuPont
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3.2.1 Temperaturregelung der Verdampferquellen

In der Verdampferkammer sind Effusionszellen installiert, wobei jede dieser Quellen mit
Filamenten ausgestattet ist, die um den Keramiktiegel angebracht sind und diese authei-
zen. Die Keramiktigel enthalten Liner, welche die zu verdampfenden Materialien ent-
halten. Die Temperaturregelung der Quellen erfolgt mithilfe von Eurothermreglern, die
Gleichspannungsnetzteile (PID Regelung) steuern. Die eingebrachte Leistung in die Fi-
lamente steuert dabei die Temperatur der Keramiktigel. Diese Regelung ist entschei-
dend, um eine stabile Temperaturkontrolle aufrechtzuerhalten und somit die genaue
Flussraten der Materialien aus den Linern zu erméglichen. Zur Erfassung der Tempe-
raturen sind Thermoelemente direkt in der Nihe der Keramiktigel positioniert. Dieser
prizise Regelungs- und Messprozess in der Verdampferkammer bildet die Grundlage fir
die Qualitit und Reproduzierbarkeit der Kesteritschichten, die im Rahmen dieser Dis-

sertation eingehend untersucht werden.

3.2.2  In-situ Rontgendiffraktometrie

Verdampferkammer Linear Translator

Substrathalter Heizer Substrat
\ Kapton
Kapton / Fenster
Fenster
Rontgenrohre Detektorarray
Rontgen- i H “ % Detektor-
quelle \ \ / / feld
Effusionszellen
Rot+IR Laser Rot+IR Detektor
Abbildung 3.1: Schema des Kammer- Abbildung 3.2: Schema der in-situ Rontgenbeugungsan-

und XRD-Aufbaus aus dem Hand- ordnung aus [43]
buch der Firma EFG Berlin

Zur Strukturanalyse der Probe wihrend des Herstellungsprozesses wird ein Roéntgen-
diffraktometriesystem verwendet, welches in der Bragg-Brentano-Geometrie angeord-
net ist. Sowohl die Rontgenquelle* als auch das Detektorarray sind beweglich. Die Pro-
be bleibt hingegen starr positioniert. Der Einfallswinkel zwischen einfallender Réntgen-

strahlung und Probenebene ist zwischen o und 29° variabel einstellbar. Der Rontgen-

+ 2,2 kW Kupferanode, 55 kV, 40 mA; Wellenlinge 1 = 1,541874 A, Berylliumfenster; 0,05 mm Nickel-
folie zur Reduktion der Cu-Kp-Strahlung
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Goniometerkreis

pI3j101y=12Q gYXav

Parafokussierung

Abbildung 3.3: Fokussierung der Rontgenstrahlung in der
Bragg-Brentano-Geometrie aus[43]

strahlungsaustritt ist mittels vier Edelstahlblenden’ sowohlin rechteckiger Form als auch
Position frei einstellbar und dient zur Fokussierung der R6ntgenstrahlung auf die Probe.
Der einachsig bewegliche Substrathalter kalibriert die Hohe der Proben-Nullposition in
der Mitte der Goniometeranordnung vor jedem Prozess. Das Detektorfeld deckt einen
Gesamtwinkelbereich von 28,0477° ab, wobei zwischen den Detektormodulen ein Tot-
bereich von 0,3128° besteht. Wie in der Abbildung 3.3 dargestellt ist, gibt es nur einen
Punkt auf dem Detektorarray, welcher sich auf dem Fokuskreis der Rontgenquelle be-
findet, was die Besonderheit der Bragg-Brentano-Geometrie ist. Dies resultiert in einer
winkelabhingigen Halbwertsbreite der detektierten Rontgenreflexe. Diese wurde bereits
in der Dissertation von Herrn Hartnauer [43] auf maximal 0, 03° bestimmt. Diese Ab-
weichung in der Halbwertsbreite sind nur fiir die in-situ Messungen relevant, wihrend
tir die durchgeftihrten 6-6-Scans, bei denen sich die Réntgenquelle und das Detektor-
array tiber den gesamten Winkelbereich gekoppelt bewegen, ausschlieSlich die im Fokus
befindliche Mitte des Detektors zur Datenaufnahme dient. Die Datenauswertung der
Roéntgenscans erfolgt mit der Software PDXLa der Firma RIGAKU, die eine teilauto-
matisierte Auswertung von Rontgendiftfraktogrammezeitreihen erméglicht. Die Anpas-
sungsparameter® werden fixiert und auf alle Diffraktogramme des jeweiligen Prozesses
angewendet, um eine Vergleichbarkeit der Auswertung der Rontgenreflexe zu gewihr-
leisten.

In Abbildung 3.4 (siche auch Abschnitt 4.1) ist beispielhaft ein 6-6-Scan einer pripa-

5 einachsig, mittels Schrittmotoren
6 Anpassung via Split-Pseudo-Voigt-Profil mit Asymmetriefaktor 1,3, bestimmt am Molybdin-rr1-
Reflex
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rierten CZTSe-Schicht dargestellt, welcher mittels der beschriebene Réntgendiffrakto-
metrie aufgenommen wurde. Im Vergleich dazu ist in Abbildung 3.5 der zeitliche Ver-
lauf der 112- und 220/204-Reflexpositionen wihrend eines Cu,ZnSnSe, -Priparations-
prozesses” dargestellt, wobei die Scannummern den fortschreitenden Zeitpunkten des

Prozesses entspricht. Es ist deutlich eine systematische Abweichung der 26-Werte von

3

B Cu,ZnSnSe, (t.1-4)
Ty = Mo (c.Im-3m)
— t. tetrahedral
2.10000 - c. cubic 125
> r S,
= 2
2 =
< :
]
C P

1000 - ‘ S— ‘ ‘
20 25 30 35 40 45 50

20[°]

Abbildung 3.4: 6-0 Scan des Standardprozesses bei Raumtemperatur und die Cu,ZnSnSe; Literaturwerte
einer Pulverdiffraktometriemessung [89] welche auf die Intensitit des 112 Reflexes normiert sind; Probe:

CZTSe-190919

45.0 e T~
e 03°-04°)220/204
el ® g 0800000000
= ,
D
SR 0,1°-02° 112
e e ‘_.,._.-o-o%-c—o-o-o-i
26.5 ‘ ‘ ‘
0 5 10 15

Scan [40 s]

Abbildung 3.5: zeitlicher Verlauf der 111- und 220/204-
Réntgenreflex der CZTSe-SChicht in Einheiten der einzelnen
in-situ Scans; Zu erkennen sind die Abweichungen der
111- und 220/204-2-6-Positionen von den Literaturwerten
bei Raumtemperatur (gestrichelt Linien) aufgrund des
thermischen Eintrags wihrend des Prozesses Aufbaus.

den zu erwartenden Literaturwerten [89] zu erkennen. Die thermische Ausdehnung der

7 beschrieben in Abschnitt 4.1
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Cu,ZnSnSe, - oder Molybdinschicht wiirde bei einer Temperatur von 500°C zu einer
Abweichung des 26-Winkels von circa 0,015° im Vergleich zum 26-Wert bei Raumtem-
peratur fithren. Das Goniometer besitzt eine Schrittweite von 0,1 mm, was sich in eine
Standardabweichung von +0,02° ibersetzt. Die beobachteten Abweichungen der Ab-
solutwerte liegen fiir den 220/204-Reflex bei circa 0,44° und fiir den 112-Reflex bei circa
0,16°, was nicht durch die eben beschrieben systematischen Abweichungen zu erkliren
ist. Diese sind demnach nur durch thermische Verformungen des Systems erklirbar. Des
Weiteren verindern sich die gemessenen 26-Werte wihrend der Herstellung der Schicht
zwischen dem dritten und sechsten Scan. Zu diesem Zeitpunke findet eine Substrattem-
peraturerhhung von 450°C auf 500°C statt (vgl. Abschnitt 4.1). Der thermische Ein-
trag auf das Probenhaltersystem, verbunden mit thermisch induzierten mechanischen
Spannungen im Material, ist somit die plausibelste Erklirung fir die Abweichungen der
26-Positionen. Dieses Verhalten ist reproduzierbar und korreliert stets mit Substrattem-

peraturinderungen. Im Kapitel 4.3 wird dies genauer herausgearbeitet.

3.2.3 Laserlichtstreuung und Heizertemperaturmessung

Die Laserlichtstreuung und die Messung der Heizertemperatur sind zusitzliche in-situ
Analyseverfahren des Beschichtungsprozesses. Die Laserlichtstreuungsmethode mit den
Wellenlidngen 1550 nm (infrarot) und 650 nm (rot) ist als eine in-situ Diinnschicht-
analytik etabliert und in der Veréffentlichung von SAKURAI ET AL. [100] am Beispiel
der CIGS-Schichtherstellung erklirt. Gleichermaflen ist diese fiir die Prozessanalytik der
CZTSe-Schichten anwendbar. Wihrend das niederenergetische infrarote Laserlichtkaum
in der Kesteritschicht absorbiert wird®, wird das hoherenergetische rote Licht in der
Schicht absorbiert bzw. an der Oberfliche reflektiert. Aus diesem Grund dient das infra-
rote Signal der Schichtdickenbestimmung und das rote Signal bietet Informationen tiber
die Oberfliche, da ausschliefilich an der Schichtoberfliche gestreutes Licht zur Detekti-
on verfiigbar ist. Wihrend sich fiir das Infrarotsignal charakteristische Interferenzwellen
wihrend des Schichtwachstums ergeben (siche Abbildung 3.6), mit denen die Schicht-
dicke wihrend des Prozesses bestimmt wird, zeigt das rote Laserlichtsignal ein Mafd der
Oberflichenrauigkeit an. Je rauer die Oberfliche ist, desto mehr rotes Licht wird diffus
gestreut, was eine hohere Streulichtintensitit zur Folge hat. Die Berechnung der Schicht-
dickeninderung fuir das infrarote Laserlicht wird in [43] durchgefithrt und betrigt 274
nm je vollstindiger Interferenzphase fiir Cu,ZnSnSe; .

In Abbildung 3.6 sind exemplarisch die Daten der in-situ Laserlichtstreuung sowie der
Temperaturverlauf des Substrattheizers fiir einen Standardprozess zur Herstellung ei-
ner Cu,ZnSnSe, -Schicht dargestellt. Der Prozess beginnt zum Zeitpunkt o min und en-

det circa nach 12,5 min. Nach ungefihr 2 min wird die Substrattemperatur von 450°C

8 Einfrarae = 0,8 €V < Eppy(CZTSe) &~ 0,95-1,05 eV [95]
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Abbildung 3.6: Exemplarische Darstellung der Daten der Laserlichtstreuung

und des Heizertemperaturverlaufes wihrend des Herstellungsprozesses einer
Cu,ZnSnSe; -Schicht

auf 500°C erhoht und nach 9,75 min wird der Kupferfluss gestoppt. Eine detaillierte
Beschreibung dieses Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozesses befindet sich in Abschnitt
4.1. In den Daten der Infrarotlaserlichtstreuung ist das Wachstum der Schicht zu beob-
achten. Hier wichst die Schicht um etwa 100 nm pro Minute. Sobald die Kupferzufuhr
gestoppt wird, stagniert kurz darauf ebenfalls das Schichtwachstum, was in einem zeit-
lich konstanten Laserlichtsignal resultiert. Das rote Laserlichtsignal ist vor Beginn des
Prozesses am geringsten, da hier das Molybdidnsubstrat gemessen wird, welches eine ex-
trem geringe Oberflichenrauigkeit aufweist. Sobald das Kristallwachstum der

Cu,ZnSnSe, -Schicht beginnt, nimmt ebenfalls die Oberflichenrauigkeit zu und das Si-
gnal wird grofer. Der Wert erreicht kurz vor Stoppen des Kupferflusses ein Maximum,
was meist mit der Existenz der Kupferselenidphase zusammenhingt, welche aufgrund
des Wachstums kleinerer Kristallite eine erhohte Oberflichenrauigkeit bedingt. Nach

Beendigung des Prozesses stagniert auch das rote Laserlichtsignal.

3.2.4 Temperaturregelung des Substratheizers

Der Temperaturverlauf des Substratheizers, welcher aufgrund eines thermisch isolier-
ten Kontakts nur die nominelle Temperatur widerspiegelt, gibt Informationen tiber die
Emissivitit der Probe. Je hoher die thermische Abstrahlung der Probe ist, desto hoher
muss die Heizertemperatur sein, um das Substrat auf konstanter Temperatur zu halten.

Nach dem Temperaturschritt von 450°C auf 500°C nimmt die Heizertemperatur suk-
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zessive zu und erreicht in der zweiten Stufe des Prozesses (Cu off) ein Maximum. In die-
sem Bereich findet der Ubergang der Schichtstéchiometrie von kupferreich zu kupfer-
arm statt (vgl. [43, 44]). Die Reduktion der Temperatur kann aufgrund der reduzierten
Emissivitit der Probe erklirt werden, wodurch weniger thermische Energie abgestrahlt
wird. Das Signal erscheint zeitlich verschoben, da das System thermisch trige ist und
die Messung der Substrattemperatur mittels eines Thermoelements erfolgt, welches mit-
hilfe einer Keramik elektrisch und auch thermisch vom Graphitheizelement entkoppelt
ist. Die Kombination aus Laserlichtstreuung und Heizertemperaturverlauf (siche Abbil-
dung 3.6) wird somit auch indirekt zur Kontrolle der Schichtstéchiometrie verwendet.
Dabei stellen die Daten von HARTNAUER ET AL. [44] die Grundlage zur belastbaren
Prozesskontrolle mittels der beschriebenen in-situ Analytik dar.

Im nichsten Abschnitt wird die Charakterisierungsmethodik der hergestellten Kesterit-

schichten vorgestellt.

3.3 Mikrostrukturanalyse des Schichtquerschnitts

Die Charakterisierung der CZTSe-Schichten auf mikroskopischer Skala ist ein zentraler
Bestandteil dieser Arbeit und wurde mittels elektronenmikroskopischer Untersuchun-
gen durchgefthrt. Insbesondere die Querschnittsanalyse ist ein Hauptbestandteil dieser
Arbeit, da dieser den zeitlichen Verlauf der Prozesse widerspiegelt. Dies wird im beson-
deren im zweiten Teil dieser Arbeit relevant, welcher die graduelle Inkorporation von
Natriumfluorid in das CZTSe untersucht (sieche Abschnitt s).

Als Standardcharaktersierungsmethode der Schichten dienen zwei Elekronenmikrosko-
pe. Das ist zum einen ein ZEISS Supra 40VP, fur die Bestimmung der integralen Ele-
mentzusammensetzungen und die grobe mikrostrukturelle Analyse mittels Sekundir-
elektronendetektoren und ein ZEISS Gemini soo ° fiir spezielle Messungen, unter ande-
rem an Schichtquerschnitten, welche entweder durch das FIB-System (Abschnitt 3.3.1)
oder mittels eines Keilschliffs (Abschnitt 3.4) hergestellt wurden. Das zweite System be-
inhaltet zusitzlich ein FIB-System und einen EDX Detektor von OXFORD INSTRU-
MENTS mit einer Software, welche im Speziellen fiir niedrigere Beschleunigungsspan-
nungen optimiert ist, was eine bessere riumliche Auflésung der EDX-Messungen er-
moglicht. In beiden Systemen stehen EDX-Detektoren zur Verfigung, welche zur Be-
stimmung der Schichtstdchiometrie verwendet werden. Eine Ubersicht des Schichtquer-
schnitts kann mittels elektronenmikroskopischer Messungen an einer Bruchkante er-
zeugt werden, welche durch mechanisches Brechen des Substrates erfolgt (vgl. Abbil-
dung 3.7). Der Nachteil hierbei ist, dass die Kérner vornehmlich an den Korngrenzen
abbrechen und keine echten Querschnitte der Kérner erkennbar sind. Des Weiteren ist

diese Methode sehr invasiv unter eventueller Kontamination der Schicht. Eine Metho-

? durchgefithrt am Interdiszipliniren Zentrum fiir Materialwissenschaften durch F. Syrowatka
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EHT = 2.00 kV Signal A = InLens Date :22 Feb 2021
WD = 25mm Photo No. = 14108 Time :12:43:10

Abbildung 3.7: REM Bild einer Bruchkante einer CZTSe-Schicht auf einem SLG-Substrat mit
Molybdinschicht; Probe: CZTSe(NaF)-210127

de, die dies vermeidet, ist die Priparation eines FIB Schnittes und wird im nichsten Ab-
schnitt erklirt.

3.3.1  FIB-Bearbeitung

Mittels eines FIB wird ein Schnitt durch die Cu,ZnSnSe, -Schicht durchgefiihrt. Dies
geschieht mittels Galliumionen, welche mit einer Beschleunigungsspannung von 30 kV
auf die Probe treffen und das Material abtragen. Da die Cu,ZnSnSe, -Schicht eine raue
Oberfliche aufweist, wird vor dem Schnitt eine circa o,5 um dicke Schicht Platin ab-
geschieden, was zu einem besseren Schichtabtrag fiihrt, da die Leitfihigkeit an der Pro-
benoberfliche erhoht wird. Gleichzeitig wird die CZTSe-Oberfliche dadurch konser-
viert und weniger beschidigt. Anschlieflend wird der Schnitt mittels niederenergetischer
Galliumionen, welche mit 5 kV beschleunigt werden, poliert. Die Querschnittsrauigkeit
der FIB-bearbeiteten Schichten ist ausreichend gering, um die Kristallitstruktur mittels
EBSD oder anderer bildgebender Verfahren der Elektronenmikroskopie zu charakter-
isieren. Im Folgenden wird die Priparation der Cu,ZnSnSe; -Schicht dafiir beshrieben.
Zunichst wird durch den FIB ein Schnitt unter circa 40° zur Oberfliche erzeugt (siehe
Abschnitt 3.3.1). Dieser Materialabtrag dient dazu, den Querschnitt freizulegen, wel-
cher auf der gegentiberliegenden Seite unter 20° zum Lot mittels des FIB erzeugt wird.
In Abbildung 3.9 ist der entstandene Querschnitt schematisch dargestellt.
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det | mode | dwell mag FH HFW tilt —1pm ——
5.00kV | 53 pA | 10.0 mm | ICE 20 ps | 30000x | 6.91ym | 52° 190709-3

Abbildung 3.8: priparierter FIB-Querschnitt einer CZTSe-Solarzelle, die hellen
Bereiche sind Sekundirphasen wie ZnSe oder Cu,Se, die oberste Schicht be-
steht aus Platin und wurd fiir die Bearbeitung aufgebracht; Probe: CZ7Se-
190709

: 200

Abbildung 3.9: Schema des mittels FIB Bearbeitung freigelegten Schichtquer-
schnitts zur Anwendung einer EBSD-Messung

3.3.2  EBSD-Messungen

Die Probe wird fiir die EBSD-Messung so im Elektronenmikroskop positioniert, dass
der zu untersuchende Querschnitt unter circa 70° zur Horizontalen geneigt ist. In Ab-
bildung 3.10 ist die Probe im eingebautem Zustand abgebildet. Fiir die EBSD Messung
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wird eine Beschleunigungsspannung der Elektronen von etwa 30 kV eingestellt. Dieser
Elektronenstrahl rastert dann den eingestellten Querschnitt ab. Die gebeugten Elektro-
nen werden anschlieffend mittels eines CCD-Detektors detektiert, auf welchem sie die
charakteristischen Kikuchi-Muster erzeugen. Die Messzeit fiir eine Messung am pripa-
rierten Querschnitt muss ausreichend lang gewihlt werden, um genug gebeugte Elek-
tronen zu detektieren. Diese betrigt fur die nachfolgend dargestellten Daten in etwa ei-
ne Stunde. Da dies ein relativ langer Zeitraum fur eine elektronenmikroskopische Auf-
nahme ist, konnen Aufladungseftekte zum Verschieben des Aufnahmebereiches fithren.
Um die vertikale Verzerrung des Aufnahmebereiches so gering wie moglich zu halten,
wird der Strahl vertikal Giber den Querschnitt geftihrt. Dies resultiert in einer leichten
Verschiebung des Bildausschnitts nach oben (von links nach rechts gesehen) in Rich-
tung Oberfliche.

/ EBSD
Detektor

Abbildung 3.10: Ubersichtsbild der Messgeometrie. Rechts von der geneigten
Probe befindet sich der EBSD-Detektor und dariiber die Elektronenquelle des
Elektronenmikroskops

In den Abbildungen 3.11a und 3.11b ist der Querschnitt der Cu,ZnSnSe; -Schicht so-
wohl im Bandkontrast (a) als auch in der Euler-Farben-Darstellung (b) zu erkennen.
Hierbei lsst sich sowohl im Bandkontrast als auch in der Euler-Farben Darstellung deut-
lich die Kornstruktur erkennen. Die Euler-Farben-Darstellung in EBSD-Messungen ver-
wendet eine Farbkodierung, um die Kristallorientierung durch die Darstellung der Euler-
Winkel zu visualisieren, wihrend die Darstellung des Bandkontrastes den Kontrast zwi-
schen verschiedenen kristallographischen Orientierungen hervorhebt. Eine detaillierte
Beschreibung von EBSD Messungen liefern WILKINSON ET AL. [127]. Die hier gezeig-
te Darstellung berticksichtigt die Verkippung der Probe und projiziert den Querschnitt

auf dessen urspriingliche Grofie.
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2500 A

(a) Bandkontrast (b) Euler-Farben Darstellung

Abbildung 3.11: EBSD-Aufnahme des Querschnitts einer CZTSe-Probe im Bandkontrast (a) und in der
Euler-Farben-Darstellung (b). Die Verkippung der Probe wurde korrigiert und der Querschnitt wurde
auf die urspriingliche Grof3e projiziert. Probe: CZTSe-210628

3.4 Keilschliff

Eine weitere Methodik zur Querschnittspriparation ist die Anfertigung eines Keilschliffs
mithilfe eines Dimpelschleifrades. Die zu priparierende Probe wird gemif$ der Darstel-
lung in Abbildung 3.12 bearbeitet. Das Dimpelschleifrad besitzt eine Filzoberfliche, die
mit einer Schleifpaste benetzt wird. Diese Paste enthilt Aluminiumoxidpartikel von 150
nm Durchmesser und dient zum Materialabtrag. Die Prozedur dauert circa eine Minute.
Dabei wird das rotierende Schleifrad mit geringem Druck auf die CZTSe-Probe aufge-
legt, wihrend die Probe gleichzeitig langsam horizontal rotiert. Es entsteht eine Dimpel-
mulde, die bei einer circa 2 zm dicken Cu,ZnSnSe; -Schicht eine Keillinge von 200-400
pm erzeugt. Ein eingefirbtes Ubersichtsbild der sichtbaren Schichten in konzentrischen
Kreissegmenten befindet sich ebenfalls in Abbildung 3.12. Die tiefenabhingige Unter-
suchung der Schicht erfolgt nun durch eine laterale Bildgebung mittels eines REM ent-
lang des Keilschliffs. Diese Methodik wird insbesondere im zweiten Teil der Arbeit ver-
wendet, bei dem die graduelle Inkorporation von Natriumfluorid in die CZTSe-Schicht
untersucht wird.

3.5 Tiefenabhingige Elementkonzentrationsbestimmung

Zur Bestimmung von quantitativen tiefenabhingigen Konzentrationsprofilen der Ele-
mente werden in dieser Arbeit zwei Messmethoden verwendet. Das sind die Glimment-
ladungsspektroskopie (GDOES, Abschnitt 3.5.1) und die Flugzeitsekundirionenmas-
senspektrometrie (TOF-SIMS, Abschnitt 3.5.2).

3.5.1  Glimmentladungsspektroskopie

Die Glimmentladungsspektroskopie dient als Analysemethode, die mittels der optischen

Emissionsspektroskopie Informationen tiber die Zusammensetzung und Konzentration
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Abbildung 3.12: Schema der Querschnittspriparation mittels Dimpelschleifrades. Die Probe rotiert dabei
senkrecht zur Rotationsachse des Schleifrades, sodass ein rotationssymmetrischer Keilschliff entsteht.

von Elementen ermittelt. Die tiefenabhingige Bestimmung der Elementkonzentration
wird durch das Sputtern der zu untersuchenden Schicht erméglicht. In dieser Arbeit
wurde das GDS-System GDA 750 HR der Firma SPECTRUMA verwendet. Die Auf-
nahme eines tiefenabhingigen Elementprofils mithilfe der GDS beginnt mit der Erzeu-
gung eines Niederdruckplasmas (o,1-15 hPa) in einer Glimmentladungsrohre durch An-
legen einer elektrischen Spannung. In diesem Plasma werden die Atome und Molekii-
le der Probe angeregt, die durch spontane Emission in energetisch niedrigere Zustinde
tibergehen und dabei charakteristische elektromagnetische Strahlung im sichtbaren und
ultravioletten Spektralbereich emittieren. Jedes Element besitzt dabei spezifische Emissi-
onslinien, die durch die diskreten Elektronentiberginge in den Atomen verursacht wer-
den. Die emittierte Strahlung aus der Glimmentladung wird durch ein optisches Git-
terspektrometer analysiert, welches die Strahlung in ihre einzelnen Wellenlingen zerlegt.
Es entsteht ein Spektrum, welches die Intensitit der emittierten Strahlung in Abhin-
gigkeit von der Wellenlinge abbildet. Detektoren, in diesem Fall CCD und Photom-
ultiplier, messen die Intensitit bei verschiedenen Wellenlingen. Dazu werden die De-
tektoren hinter einem holografischen Gitter in einem Rowland-Kreis positioniert. Die
Detektorposition bestimmt dabei die gemessene Wellenlinge (sieche Abbildung 3.13).
Diese charakteristischen Emissionslinien werden gemessen, um die Elemente in der Pro-
be zu quantifizieren. Neben der qualitativen Elementidentifikation ermdéglicht die GDS
auch die quantitative Analyse. Hierbei werden Kalibrierstandards mit bekannten Ele-
mentkonzentrationen verwendet, um eine Kalibrationsmessung zu erstellen, durch wel-
che die Intensititen der charakteristischen Emissionslinien eindeutig den Konzentratio-
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/’ Photomultiplier Tube (PMT) oder
o= “ Charge Coupled Device (CCD)

Holographisches
Gitter

Rowland-Kreis Eintrittsspalt

Abbildung 3.13: Darstellung der Detektorgeometrie in der Pasche-Runge-Aufstellung aus dem SPECTRU-
MA Handbuch

nen der Elemente zugeordnet werden. Durch den Vergleich der gemessenen Intensititen
der Emissionslinien mit dieser Kurve konnen die Konzentrationen der Elemente auf der
Probe bestimmt werden. Die Kalibrierungsmessungen wurden in der Masterarbeit von

J. Horstmann'® sowie in der Bachelorarbeit von D. Tesch'* durchgeftihrt.

3.5.2 Flugzeitsekundirionenmassenspektrometrie

Die Flugzeitsekundirionenmassenspektrometrie (TOF-SIMS) ist eine Analysemethode,
bei der kurze Primirionenpulse mit hoher Energie auf die Oberfliche einer Probe ge-
richtet werden. Durch Wechselwirkungen zwischen den Ionen und den Probenatomen
werden zuletzt genannte abgetragen und teilweise ionisiert, weshalb sie als Sekundirio-
nen bezeichnet werden. Die abgesputterten Atome haben geringe Energien im Bereich
von wenigen Elektronenvolt. Sekundirionen werden durch ein elektrisches Feld extra-
hiert, beschleunigt und aufgrund ihrer Masse-Ladung-Verhiltnisse auf ihrem Flug zum
Detetktor separiert und anschliefflend analysiert. Die Konzentrationen der Elemente in
der Probe werden mithilfe der gemessenen Sekundirionenintensititen bestimmt.” Die
Ionisierungswahrscheinlichkeit hingt von verschiedenen Faktoren ab, darunter vom zu
ionisierenden Element, von der umgebenden Matrix und dem verwendeten Sputterion.
Dieser Effekt kann jedoch durch die Wahl des Sputterions oder die Detektion spezieller
Sekundirionencluster verringert werden. Reaktive Sputterionen wie O, oder Cs werden
verwendet, um hohe Sekundirionenausbeuten fiir bestimmte Elemente zu erzielen. Aus

diesem Grund hingt die Wahl der Primirionen immer von der zu untersuchenden Io-

1 Charakterisierung von Diinnschichtsolarzellen mit der optischen Glimmentladungsspektroskopie vom 11.
Juni 2021, eingereicht an der Martin-Luther-Universitit Halle-Wittenberg

" Entwicklung und Evaluation eines Verfabrens zur Bestimmung von Natriumkonzentrationen an
Cuy ZnSnSey-Diinnschichtsolarzellen mittels Glimmentladungsspektroskopie vom 11.10.2021, ein-
gereicht an der Martin-Luther-Universitit Halle-Wittenberg

"> Dabei berticksichtigt die Gleichung zur Quantifizierung den Primirionenstrom, den Sputter-Yield (die
Anzahl der abgesputterten Atome pro auftreffenden Primirion), die Transmission in der Messap-
paratur, die Ionisierungswahrscheinlichkeit des Elements und Matrixeffekte.
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nenspezies ab (vgl. [53]). Die Quantifizierung der TOF-SIMS-Daten erfolgt durch den
Vergleich der Sekundirionenstréme von Elementen mit einem Referenzelement in der
Matrix. Ein relativer Sensitivititsfaktor (RSF) wird berechnet, um die Konzentration des
zu analysierenden Elements zu bestimmen. Die RSFs variieren abhingig vom analysier-
ten Element, den Matrixelementen und dem Sputterion. Sie kénnen experimentell oder
rechnerisch bestimmt werden (vgl. [53]). Zur Generierung von Sekundirionen wird im
Falle der in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen ein gepulster Primirionenstrahl aus
Bismut mit einer Energie von 25 keV auf die Probenoberfliche gerichtet. Ein besonde-
res Augenmerk lag auf der Untersuchung von negativ geladenen Sekundirionen, da im
Speziellen Flourtiefenprofile gemessen wurden. Ein zweiter Ionenstrahl aus Cs*-Ionen
mit negativer Polaritit, wurde bei einer Spannung von 2 kV verwendet. Die Sputterfli-
che umfasst dabei 300x300 um®. Die eigentliche Analyse fand im Zentrum der Sput-
terfliche statt, wo ein Messfenster mit einer Fliche von 1oox100 y.mz definiert ist. Um
unerwiinschte Aufladungseftekte zu minimieren, wird eine Ladungskompensation mit-
tels einer Flutkanone (flood gun) durchgefiihrt. Zur Kalibrierung der Messung dienten
CZTSe-Proben, in welche Fluorionen implantiert wurden.”? Ein Auszug aus dem Be-
richt zur Kalibration der TOF-SIMS Messung fir Fluorionen befindet sich im Anhang
A in Abbildung A.s.

Nachfolgend werden die Experimente und deren Ergebnisse dieser Arbeit vorgestellt.

13 durchgefiihrt an der Friedirch-Schiller-Universitit Jena in der Fachgruppe Physics of Nanoscale Solids
von Prof. C. Ronning
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Untersuchung des Schichtwachstums
unter teilsimultaner und simultaner

Zugabe von Kupfer und Silber
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Das folgende Kapitel gliedert sich in vier Teile. Abschnitt 4.1 beschreibt den Referenz-
prozess zur Herstellung der CZTSe-Schichten, welcher folgend als Standardkoverdamp-
fungsprozess bezeichnet wird. Die Abschnitte 4.2 und 4.3 erldutern die Effekte einer
teilsimlutanen Zugabe von Kupfer und Silber, resultierend in einem Dreistufenprozess.
Abschnitt 4.4 schlieft dieses Kapitel mit der Vorstellung der simultanen Zugabe von
Kupfer und Silber ab.

Ein zentraler Bestandteil dieser Arbeit ist die Herstellung von Cu,ZnSnSe; -Schichten.
Hierfiir werden die reinen Elemente’ im Hochvakuum koverdampft. Der Aufbau der
Hochvakuumkammer wird im Abschnitt 3.1 gezeigt. Es werden Glassubstrate (GrofSe:
2,5 cm X 2,5 cm ) aus SLG mit einer circa soo nm dicken Molybdinschicht* verwen-
det, auf denen die CZTSe-Schichten abgeschieden werden. Um eine Schichtdicke von
1 bis 2 um zu erhalten, betrigt die Dauer des Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozesses
je nach Flussrate der Elemente 10 bis 20 min. Dieser Standardprozess wird bereits in
der Dissertation von Dr. Hartnauer [43] behandelt. Es wird gezeigt, wie Solarzellen mit
Cu,ZnSnSe, -Absorberschichten einen Wirkungsgrad von circa sechs Prozent erreichen
und die zusitzlich mit Indium und Schwefel legierten Absorberschichten eine Effizienz
von bis zu sieben Prozent erzielen. Im Rahmen der hier vorliegenden Arbeit kann der
Wirkungsgrad fiir Cu,ZnSnSe; Schichten reproduziert werden.?

Auf Grundlage des Standardprozesses, welcher nachweislich Absorberschichten fiir Kes-
teritsolarzellen hervorbringt, wird die Zugabe von Silber bei einer Substrattemperatur
von 500°C untersucht. Die Herstellung von Cu,Ag,_,ZnSnSe, -Mischkristallschichten
mit einer Stochiometrie von o < x < 2 ist zwar bereits umfassend untersucht und kann
in der entsprechenden Literatur nachvollzogen werden [29, 27, 102, 34, 87, 58, 48], je-
doch wird gezeigt, dass fiir die Herstellung von einphasigen silberhaltigen Mischkristall-
schichten mittels PVD-Verfahren, eine Substrattemperatur unterhalb von 500°C né-
tig ist. Nach GERSHON ET AL. [30] liegt dabei die optimale Substrattemperatur einer
Ag,ZnSnSe, -Schicht circa 100 K niedriger als vergleichbare Prozesse zur Herstellung
von CZTSe-Schichten. Dies wird mitunter auf eine verminderte Zersetzungstempera-
tur der Kesteritphase zurtickgefiihrt, welche mit dem Silberanteil der Kesteritlegierung
korreliert [29]. Daraus resultierend muss die Substrattemperatur wihrend des Schicht-
wachstums proportional zur Zugabe von Silber verringert werden, um die Herstellung
einer einphasigen Kupfer-Silber-Kesteritlegierung zu garantieren. Diese Ergebnisse im-
plizieren ein verdndertes Phasenverhalten wihrend des Wachstumsprozesses der Kesterit-
schicht unter Zugabe von Silber.

Mittels eines konzipierten dreistufigen Koverdampfungsprozesses, basierend auf dem
Standardprozess, wird in den Abschnitten 4.2 und 4.3 unter partieller Zugabe von Silber

'Cu, Se: 99,999% (sN); Sn, Zn: 99,9999% (6N)

*zur Verfiigung gestellt durch NICE Solar, teilweise mit SiN Diffusionsbarriere

3 Exemplarisch ist dafiir im Anhang in Abbildung A.1 die Kennlinie der Solarzelle mit dem héchsten
Wirkungsgrad im Rahmen dieser Arbeit dargestellt.
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und Kupfer bei 500°C Substrattemperatur, die Herstellung eines Silber-Kupfer-Misch-
kristalles forciert. Basierend auf den in [29] beschriebenen niedrigeren Zersetzungstem-
peratur der Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Legierung ist eine Instabilitit der Phase zu erwarten. Dies
wiirde zu einem Phasenverhalten fithren, in dem sekundire Phasen entstehen. Mittels
der in-situ Rontgenbeugung (vgl. Abschnitt 3.2.2) wird deshalb die Phasenevolution be-
obachtet und ausgewertet. Die Zugabe von Silber und Kupfer zu unterschiedlichen Zeit-
punkten erméglicht ein sequentielles Prozessdesign, welches Stéchiometrieinderungen
wihrend des Schichtwachstums erlaubt. Zunichst wird der Referenzprozess zur Her-

stellung von Cu,ZnSnSe; -Schichten erldutert.

4.1 Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozess zur Herstellung von

CZTSe-Schichten

Die Notation Zwei-Stufen-Prozess, fir die Herstellung der Cu,ZnSnSe, -Schichten be-
zieht sich auf die sequentielle Zugabe des Kupfers. Dabei umfasst dieser Prozess zwei
Phasen des Schichtwachstums: eine Phase mit Kupferzugabe und eine Phase ohne Kup-
ferzugabe basierend auf der Anforderung einer kupferarmen Stéchiometrie in der end-
giiltigen CZTSe-Schicht, um sie als Absorberschicht in Solarzellen zu verwenden (siche
Kapitel 2.1). Folgend wird der Herstellungsprozess im Detail erldutert.

Beginnend mit einer initialen Wachstumsphase bei 450°C, welche etwa 100 Sekunden
andauert, wird anschlieffend die Substrattemperatur sprunghaft auf soo® C erhéht. In
dieser ersten Stufe des Prozesses werden alle Elemente (Cu, Zn, Sn, Se) gleichzeitig an-
geboten (vgl. Abbildung 4.1). Die niedrigere Substrattemperatur zu Beginn hemmt die
Entwicklung der ZnSe-Sekundirphase, welche bei den angestrebten zinkreichen Wachs-
tumsbedingungen unvermeidbar ist. Eine detaillierte Erlduterung findet sich im Kapitel
4.2. der Dissertation von Dr. Hartnauer [43]. Die Materialflisse der Zink-, Zinn- und
Selen-Evaporationsquellen bleiben tiber den Verlauf des gesamten Prozesses konstant.
Gewihrleistet wir dies durch die konstanten Tigeltemperaturen, welche exemplarisch in
der Abbildung 4.1 dargestellt sind. Die darin ebenfalls erkennbaren Verinderungen der
Kupfertemperatur, bei circa 350 s der Prozesszeit, sind auf eine manuelle Temperatur-
regelung der Kupferquelle zurtickzufithren. Diese dient der Vermeidung eines iibermi-
igen Kupferselenidwachstums, da ein zu hoher Anteil die Eigenschaften der Solarzelle
dramatisch verschlechtert, beispielsweise durch die Entstehung von Kurzschliissen in-
nerhalb der Solarzelle [134]. Die Beobachtung des Phasenwachstums findet dabei mit-
tels der im Abschnitt 3.2.2 erklirten in-situ Rontgendiffraktometrie statt. Durch die
Moglichkeit der Beobachtung des Phasenwachstums simultan zum Beschichtungspro-
zess, ist es moglich den Materialfluss so anzupassen, dass die Entstehung von Sekundir-
phasen forciert oder unterdriickt wird. Die erste Stufe des Standardprozesses unter kup-

terreichen Bedingungen férdert das Kornwachstum und die Entstehung groferer Kris-
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tallite, was zu einer geringeren Dichte an Korngrenzen und somit potentiell weniger De-
fekten in der Schicht fiithrt [92].

In der Zweiten Stufe des Prozesses wird die Blende der Kupferquelle geschlossen. Das ge-
bildete Kupferselenid wird folglich unter stindigem Angebot von Zink, Zinn und Selen
fiir das Wachstum der Cu,ZnSnSe, Schicht verbraucht. Dieser Ubergang vom Kupfer-

tberschuss zu einem Kupferdefizit ist erwiinscht, um die p-Dotierung

der CZTSe-Schicht zu erhéhen (vgl. ; ond
[14]) und um nachteilige Kupferse- / Stage
lenidphasen zu unterdriicken. Eine 1400 B _
Maéglichkeit zur Kontrolle des Kup- 5 L e —
ferdefizits ist der Temperaturverlauf g 1200 Copper \
des Substratheizers, welcher in Ab- & Zie 1
bildung 4.1 in orange dargestellt ist. é  __4509C/ 500°Cstep 7
Diese Temperaturmessung bildet in- - 400 Substrate 1
direkt die Emissivitit der Schicht Selenium 1
zu einem bestimmten Zeitpunkt des 200 : : S
0 200 400 600

Wachstums ab. Steigt die Emissivitit .
Process Time [s]

wihrend des Prozesses wird die Tem-

Abbildung 4.1: Schema des Zwei-Stufen-
Koverdampfungsprozesses, ~ Temperaturverliufe  der
Substrattemperatur auf einen kon- Evaporationsquellen und Substrattemperatur;

Probe: CZTSe-190919

peratur des Heizers erhoht, da die

stanten Wert geregelt wird. Dazu wer-
den zwei Thermoelemente genutzt, wovon eines auf der Riickseite des Substrates und ein
weiteres direkt auf dem Graphitheizelement platziert ist (vgl. Abschnitt 3.2.3). Der Sub-
strattemperatursprung von 450°C auf 500°C (siche Abbildung 4.1 bei 100 s), fithrt zu
einem Anstieg der gemessenen Heizertemperatur von 360°C auf 428°C. Die gemessene
Temperatur am Heizelement ist hierbei geringer als die zugehdrige Substrattemperatur.
Dies ist durch den Aufbau der Temperaturmessung begriindet. Zwischen dem Ther-
moelement und dem Heizelement befindet sich eine Keramik, welche als elektrischer
Isolator fungiert und zu dem beobachteten thermisch trigen Verhalten fihrt, sowie der
zu niedrig gemessenen Temperatur am Heizer. Folglich zeigen sich zwei iberlagernde Ef-
fekte in der Heizertemperatur: Zum einen steigt die gemessene Temperatur aufgrund der
Temperaturerh6hung des Substrates von 450°C auf 500°C und zum anderen verindert
sich die Emissivitit der Schicht in Abhingigkeit des Vorhandenseins von Cu,Se . Genau
wie bei der Herstellung von CIGSe-Schichten [93], zeigt sich hier ebenfalls eine erhhte
Emissivitit der Schicht bei Vorhandensein der Cu,Se -Sekundirphase. Dieses Verhalten
lasst sich bei der Priparation von CZTSe-Schichten reproduzieren [43]. Folglich nimmt
die Heizleistung bei konstanter Substrattemperatur von 500°C ab, sobald die Cu,Se -
Phase aufgebraucht wird und die Emissivitit wieder sinkt. Sobald kein Cu,Se mehr in

der in-situ Rontgenbeugungsspektren detektiert wird und die Heizertemperatur nach
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Erreichen des Maximalwertes wieder sinkt, wird der Prozess gestoppt, indem die Blenden
der Verdampferquellen von Zink, Kupfer und Zinn gleichzeitig schlieffen. Anschlieflend
wird die Substrattemperatur sukzessive reduziert und die Abkiihlphase (siche Abbildung
4.1) beginnt. Die Evaporationsquelle des Selens besitzt keine Blende, sodass wihrend des
Abkiihlvorgangs weiterhin Selen verdampft wird. Um eine Anreicherung von Selen auf
der Oberfliche der Schicht zu verhindern, ist die Substrattemperatur stets hoher als jene
der Selenquelle, wodurch tiberschiissiges Selen wieder vom Substrat verdampft. Die Be-
obachtung der Heizertemperatur ist neben der Réntgendiffraktometrie und der Laser-
lichtstreuung, Bestandteil der in-situ Prozesskontrollen (vgl. Kapitel 3.2). Im Folgenden

werden die Rontgenbeugungsdaten des Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozess erldutert.

Interpretation der Rontgenbeugungsdaten

Die in-situ Rontgendiffraktometrie dient der Beobachtung der Evolution der kristalli-
nen Phasen wihrend des Schichtwachstums. Die wihrend des Prozesses aufgenomme-
nen 26-Réntgenbeugungsscans, erzeugen aneinandergereiht und farblich tibersetzt eine
Ubersicht der Phasenentwicklung, dargestellt in Abbildung 4.2. In dieser Darstellung
ist der Verlauf der Rontgendiffraktometriedaten des im vorigen Abschnitt vorgestell-
ten Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozesses veranschaulicht. Die in Farbwerte tibersetz-
te Intensitit der Rontgenreflexe ist dabei fiir den Zeitraum der Schichtabscheidung* auf-
getragen. Die eingezeichnete vertikal verlaufende weifle Linie kennzeichnet den Uber-
gang in die zweite Stufe des Prozesses. In der Tabelle 4.3 befindet sich die Zuordnung
der beobachteten Réntgenreflexe zu den 26-Positionen und den hkl-Parametern.

Der Rontgenreflex mit der groften Intensitit ist der 111-Molybdinreflex, bei 26 = 40,4°.
Das zugehorige Kp-Signal erscheint bei 36,25°. Die 112-und 220/204-Cu,ZnSnSe; -Rént-
genreflexe weisen die hochste Intensitit der Kesteritphase auf. Die geringe tetragonale
Aufspaltung des Cu,ZnSnSe; Kristallgitters (vgl. 2.3.1) fithrt zu der Uberlagerung der
220- und 204-Réntgenreflexe in den in-situ Rontgendiffraktogrammen. Anhand der Li-
teraturwerte der Kesteritstruktur des Cu,ZnSnSe, (Raumgruppe I-42), betrigt der 26
Wert der 220-Ebene 44,983° und der 204-Ebene 45,073° [89]. Des Weiteren sind neben
dem Molybdinsubstrat und der CZTSe-Schicht zwei Sekundirphasen in Abbildung 4.2
zu erkennen. Zum einen ist dies, die bereits im vorigen Abschnitt spezfizierte Cu,Se -
Phase, welche in der kupferreichen ersten Stufe des Prozesses entsteht und zum anderen

ist es MogSnSeg .

Mo¢SnSeg -Phase

Die Mo,SnSes -Sekundirphase tritt unerwartet auf und entsteht bereits vor dem eigent-

lichen Beschichtungsprozess. Im Anhang A in den Abbildungen A.2 und A.4 wird die

*+17 Scans mit jeweils 40 s Integrationszeit
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Abbildung 4.2: Zeitlicher Verlauf der Réntgenreflexe eines Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozess in Farb-
werten kodiert
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Abbildung 4.3: Auflistung der beobachteten Ront-  Abbildung 4.4: quantitative Rontgenbeugungsdaten

genreflexe unter Angabe der gemessenen 26- Positio- Oben: 2-theta Positionen der 112- und 220/204-

nen Cu,ZnSnSe, -Reflexe Mitte: Intensitit der 112-
und 220/204-Cu,ZnSnSe; -Reflexe Unten: 2-theta
Positionen und Intensitit des 220-Cu,Se -Reflexes

Existenz der Mo,SnSes -Phase nochmals bei einem weiteren Standardprozess nachgewie-
sen. Eine plausible Erklirung ist die durch vorherige Beschichtungen hervorgerufene
Kontamination des Substrathalters. Wihrend des Autheizvorganges konnte Zinnsele-
nid desorbieren, welches wiederum mit dem Molybdinsubstrat reagiert und die diinne
MoeSnSe;g -Schicht bildet. Mo,SnSes existiert im Temperaturbereich um 500°C einpha-
sig [118] und ist hier bereits vor dem eigentlichen Prozessbeginn bei 450°C Substrat-
temperatur vorhanden. Sie verschwindet jedoch spitestens wihrend des Abkiithlvorgan-
ges wieder, sobald die Substrattemperatur 450°C unterschreitet (vgl. Abbildungen 4.8
und A.4). Diese Beobachtung stimmt mit den Ergebnissen aus [118] tiberein, was die

42



Zuordnung des Rontgenreflexes zur MogSnSes -Phase (rhomboedrische Struktur [16])
unterstiitzt. In der Abbildung A.2 im Anhang A ist der relevante 26-Bereich eines Ront-
genbeugungsscan wihrend eines Standardkoverdampfungsprozesses dargestellt. Die Po-
sition des beobachteten Reflexes bei circa 43,9° stimmt unter Berticksichtigung der ther-
mischen Verschiebung der Rontgenreflexe sehr gut mit dem intensititsstirksten Ront-
genreflex des MosSnSeg in der Raumgruppe R-3 tiberein. Der zweitstirkste Reflex im ge-
messen Winkelbereich liegt bei 39,964° und wird somit vom Mo-111-Reflex iiberlagert,
welcher eine wesentlich hohere Intensitit aufweist. [16, 115] Deshalb und aufgrund feh-
lender potentieller Phasen, welche einen Rontgenreflex an dieser Stelle aufweisen, kann
davon ausgegangen werden, dass tatsichlich MosSnSes bereits wihrend der Autheizpha-
se des Prozesses entsteht. Diese Beobachtung ist bis dato in noch keinem weiteren PVD-
Prozess beobachtet worden.s

Eine weitere Erklirung der Existenz der Mo,SnSes -Phase ist der potentielle Austritt von
Zinn und Selen wihrend des Autheizvorganges der Verdampferquellen, da die Selen-
quelle keine Blende besitzt und die vorhandene Blende der Zinnquelle nicht vollstindig
abdichtet. In jedem Fall sind diese Beobachtungen reproduzierbar und ebenfalls in Ka-
pitel 4.3 und 4.2 gezeigt.

Quantitative Analyse der Rontgenreflexe

Die einzelnen Scans werden fiir eine quantitative Analyse, wie in Kapitel 3.2.2 beschrie-
ben ausgewertet. Die 26- und Intensititswerte der angepassten 111- und 220/204-

Cu,ZnSnSe, -Réntgenreﬂexeé des Standardprozesses sind in der Abbildung 4.4 darge-
stellt. Der Intensititsverlauf des 220-Rontgenreflexes der Cu,Se -Phase ist zusitzlich un-
ten in Abbildung 4.4 aufgetragen. Anhand dieser Daten ldsst sich die Charakteristik des
Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozesses nachweisen: In der ersten Stufe des Prozesses
zeigt sich ein linearer Anstieg der Rntgenreflexintensititen fiir die Cu,ZnSnSe; -Phase.
Dabei bildet sich eine Vorzugsorientierung der Kristallite in 1 12-Richtung aus, was hiu-
fig bei Cu,ZnSnSe;, -Schichten in dieser Arbeit beobachtet werden kann. Die Verschie-
bung der 26-Positionen wihrend des Prozesses resultiert aus der thermischen Ausdeh-
nungen des Probentrigersystems und ist nicht auf strukturelle Verinderung zuriickzu-
fithren, da diese Verschiebung tiber den gesamten Winkelbereich des Diffraktogramms
auftritt und somit das Verhalten gleichermaflen fiir alle Rontgenreflexe beobachtet wird.
Die Cu,Se -Phase, dargestellt im unteren Graphen der Abbildung 4.4, ist ab dem Scan 4
detektierbar und weist einen Zuwachs der Intensitit des Rontgenreflexes bis zum Schlie-
Ben der Kupferblende (Scan 12) auf. Der anschlieBende Ubergang in die zweite Stufe des

5 In der Literatur wird gezeigt das MoSnSeg bei 500°C synthetisiert werden kann, indem Zinn und Mo-
lybdinselenid bei 500°C reagieren (vgl. [118].
¢ Der 220/204-Réntgenreflex wird als einzelner Reflex ausgewertet, da diese zu dicht beieinander liegen.
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Prozesses ist durch eine vertikale schwarze Linie gekennzeichnet. Die Intensitit des Kup-
terselenids nimmt innerhalb der zweiten Stufe rapide ab, sodass ab dem Scan 14 kein
Kupferselenid mehr detektierbar ist. In dieser zweiten Stufe des Prozesses steht de fac-
to kein elementares Kupfer zur Verfiigung, gleichwohl entsteht weiterhin Cu,ZnSnSe,,
was in der Zunahme der Intensititen der 112- und 220/204-Reflexe nachweisbar ist. Der
Grund dafiir ist die Bildung der Kesteritphase aus dem vorhandenen Cu,Se nach folgen-
der Reaktionsgleichung:

CuySe + Sn + Zn + 3S¢ — CuyZnSnSe, (4.1)

Deshalb zeigt die Entwicklung der Intensititen der Cu,ZnSnSe; -Rontgenreflexe bis zum
Scan 14 einen sukzessiven Anstieg, solange Cu,Se zur Verfiigung steht. AnschlieSend
stoppt das Kesteritwachstum, was durch die Stagnation der Rontgenreflexintensititen
ersichtlich wird (vgl. mittlere Abbildung 4.4). Da in dieser Phase weiterhin Zink, Zinn
und Selen angeboten werden, dndert sich die Stochiometrie der Schicht von kupferreich
(CZT > 1) zu kupferarm (CZT < 1). Dies geschieht durch die Verinderung der Katio-
nenverteilung unter Entstehung von intrinsischen Punktdefekten, ohne Anderung der
Struktur [96]. Eine mdgliche Bildung von Zinnselenid ist indessen durch die hohe Ab-
dampfrate zu vernachlissigen (siche Abschnitt 4.2.1). Im Gegensatz dazu ist die Bildung
der Zinkselenidphase méglich und nahezu unumginglich. Wird in der zweiten Stufe
des Prozesses, nach dem Aufbrauchen der Cu,Se -Phase, weiterhin kontinuierlich Sn,
Zn und Se angeboten, bildet sich eine zusitzliche ZnSe-Schicht auf der Kesteritschicht.
Aus diesem Grund ist es notwendig, den Zeitpunkt fiir das Ende des Prozesses mittels
des bereits im vorigen Abschnitt beschriebenen Heizertemperaturverlaufes, durch Da-
ten abzuschitzen, um die Stéchiometrie der finalen Schicht zu regulieren. Im Anschluss
an den Herstellungsprozess wird bei Raumtemperatur ein 6-¢ Scan durchgefiihrt. Dieser
erzeugt ein finales Rontgendiffraktogramm der Schicht unter normierten Bedingungen,
welches eine Vergleichbarkeit der verschiedenen Experimente untereinander gewihrleis-
tet. Anhand des in Abbildung 4.5 exemplarisch dargestellten 8-6-Scans wird unter an-
derem die 112-Vorzugsorientierung der Kesteritschicht deutlich. Bei der vorliegenden
Probe ergibt sich ein Intensititsverhiltnis der 112- zu 220/204-R6ntgenbeugungsreflexe
von etwa 10:1. Im Vergleich dazu liegt das Intensititsverhiltnis einer Pulverprobe bei cir-
ca1,5 [89]. Dieses priferentielle Wachstum in 112-Richtung wird im Laufe dieser Arbeit
tiir die nicht-legierten Cu,ZnSnSe; -Schichten beobachtet.

Der vorgestellte Zwei-Stufen-Koverdampfungsprozess fir die Cu,ZnSnSe, -Schichten
bildet die Grundlage der Probenpriparation dieser Arbeit. Nachfolgend wird das in der
Einleitung dieses Kapitels motivierte Phasenverhalten unter der Zugabe von Silber un-
tersucht.
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Abbildung 4.5: 6-0 Scan des Standardprozesses bei Raumtemperatur und die Cu,ZnSnSe; Literaturwerte
einer Pulverdiffraktometriemessung [89] welche auf die Intensitit des 112-Reflexes normiert sind; Probe:
CZTSe-190919

4.2 Ubergang von Silber zu Kupfer (Experiment 1)

Stufe 1 Stufe 2 Stufe 3 Stufe 1 Stufe 2 Stufe 3
|Ag 7n
Selenium Selenium

Abbildung 4.6: Schema des Experiments 1: Die
Groflenverhiltnisse der Flichen gleichen den
Elementfliisssen wihrend der einzelnen Stufen.
Die Evaporationsraten betragen: [Ag] = 4 Ass,
[Cu] = 9 A/s, [Zn] = 3 A/s, [Sn] = 3 A/s, [Se]
=45 A/s

Abbildung 4.7: Schema des Experiments 2: Die
Groflenverhiltnisse der Flichen gleichen den
Elementflisssen wihrend der einzelnen Stufen.
Die Evaporationsraten betragen: [Ag] = 4 Ass,
[Cu] = 9 A/s, [Zn] = 3 A/s, [Sn] = 3 A/s, [Se]
=45 A/s

Im Experiment 1 wird zunichst Silber mit Zinn, Zink und Selen koverdampft. Zinn
und Zink wird dabei im Uberschuss angeboten, es gilt: % < 1. In der zweiten Stu-
fe wird das Silberangebot gestoppt, wobei nun Kupfer im Uberschuss angeboten wird,
[Cn]
sodass Gl
dritte Stufe der beiden Prozesse ist identisch. Es wird jeweils das Kupfer- oder Silber-

angebot gestoppt und bis zum Ende des Prozesses ausschlieSlich Zink, Zinn und Selen

> 1 gilt. Im Experiment 2 ist die Reihenfolge der Stufen umgekehrt. Die

koverdampft. Dies entspricht der zweiten Stufe des im Kapitel 4.1 beschriebenen Stan-
dardprozesses. In den Abbildungen 4.6 und 4.7 sind die Stufen der Prozesse unter Dar-
stellung der Evaporationsraten der beiden komplementiren Experimente schematisiert.
Anhand der in-situ Rontgendiffraktometriedaten, wird der Verlauf des Prozesses und
die Phasenevolution erliutert. Eine farbkodierte Darstellung der Intensititen und 26-
Werte der Rontgenbeugungsreflexe befindet sich in Abbildung 4.8. Die gezeigten Da-
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Abbildung 4.8: Darstellung des zeitlichen Verlaufs der Réntgenbeugungsreflexe des Experiments 1 in 40
Sekunden Schritten als Farbwerte kodiert; die weiflen Linien zeigen die Ubergﬁnge der Prozessstufen 1-
3 (von links nach rechts); der Prozess beginnt bei Scan 8; A-D: Kennzeichnung der in Abbildung 4.10
dargestellten einzelnen Rontgendiftraktogramme; Probe: CZTSe-191114

ten bilden den Zeitraum von kurz vor Prozessbeginn bis zum Schlieflen der Blenden der
Verdampferquellen ab. In der ersten Stufe des Prozesses fiithrt das simultane Angebot
von Silber, Zink, Zinn und Selen zur Entstehung von ZnSe und AgsSnSe . Es gibt in
der ersten Stufe des Prozesses keine Indizien fiir die Phasenbildung der Kesteritstruktur.
In der zweiten Stufe, sobald Kupfer anstatt des Silbers angeboten wird, entsteht hinge-
gen rasch die Cu,ZnSnSe; -Kesteritphase. Neben dieser kann ebenfalls Ag, .Cu,Se und
kurzzeitig AgSnSe; als intermediire Phase beobachtet werden. Die silberhaltigen Phasen
durchlaufen wihrend dieses Prozesses mehrere Phaseniiberginge, welche im Abschnitt
4.2.1 genauer beschrieben werden.

Im Folgenden wird anhand der quantifizierten Daten der R6ntgendiftfraktogramme ein
Uberblick iber das Schichtwachstum gegeben. In Abbildung 4.9 sind exemplarische
Verlidufe ausgewihlter Rontgenbeugungsreflexe der beobachteten Phasen wihrend des
Schichtwachstums dargestellt. In Abbildung 4.9 (1) wird die Entwicklung der 26-Po-
sitionen der ZnSe- und der Kesteritphase gezeigt. Die zu beobachtende Verschiebun-
gen der Reflexpositionen ist auf die bereits im Kapitel 4.1 beschriebenen thermischen
Ausdehnung des Systems zurtickzuftihren. Die in Abbildung 4.9 (1) dargestellten 26-
Positionen der ZnSe-Phase korreliert daher ebenfalls mit dem in orange dargestellten
Heizerverlauf. Ohne diesen Effekt wire keine derartige Verinderung der Rontgenreflex-
position der ZnSe-Phase zu erwarten. Das ZnSe-Wachstum ldsst sich in der Abbildung
4.9 (2) nachvollziehen, welche ein nahezu lineares Wachstum der Rontgenreflexintensi-
titinnerhalb der ersten Stufe des Prozesses zeigt. Die zweite Stufe beginnt sobald Kupfer

statt des Silbers angeboten wird. Dieser Ubergang fithre instantan zur Verschiebung der
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Reflexe der AgsSnSe, -Phase, hier exemplarisch dargestellt durch den 440-Reflex, zu gro-

Beren  Winkeln (vgl. Abbildung 4.9 (s5)). Kurz darauf wird die

Entstehung der Cu,ZnSnSe; -Pha-
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ferzufuhr weiter zu, was dem be-
obachteten Verhalten des Stan-
dardp rozesses aus Kapltel 4.1 ent- Abbildung 4.9: quantifizierte in-situ Réntgenbeugungsdaten
des Experiments 1; (1) Heizertemperaturverlauf und 6-Werte
tir CZTSe und ZnSe mit zugehorigen Intensititen in (2); (3)
26-Werte fir Ag,_.Cu,Se (gestrichelte Linien zeigen Litera-
turwerte) mit zugehorigen Intensititen in (4); (5) 26-Werte fiir

AgsSnSes und AgSnSe, mit zugehorigen Intensititen in (6);
Probe:CZTSe-191114

spricht. Der Grund dafiir ist der
Einbau des Kupfers aus der

Ag, .Cu,Se-Phase. Diese verliert
in der dritten Stufe des Prozesses
an Intensitit. Der anfingliche An-
stieg der Intensitit der ZnSe-Phase stoppt innerhalb der zweiten Stufe. Dies resultiert
aus dem Einbau des angebotenen Zinks in die Kesteritstruktur, anstatt der Bildung des
Zinkselenid, sobald die Kesteritphase entsteht.
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4.2.1 Intermedidr- und Sekundirphasen
Stufe 1

Aus den Rontgenbeugungsdaten (Abbildung 4.9 (2) und (6)) geht hervor, dass nach
Beginn des Prozesses (Scan 8) ZnSe und AgsSnSe als Sekundirphasen beobachtet wer-
den. In Abbildung 4.10 A sind die Scans ro-13 aufsummiert” dargestellt und zeigen
sowohl die ZnSe- als auch die AgsSnSe, -Phase, beide in der Raumgruppe F-43m. Da-
mit bildet sich AgsSnSe, in der kubischen Hochtemperaturphase [107]. Wie in Abbil-
dung 4.6 schematisiert ist, betrigt das Verhiltnis der Evaporationsraten [A/s] von Silber
zu Zinn circa 4:3 und umgerechnet in Teilchenraten [s7'] 1:1. Dieses Verhiltnis wiir-
de nach dem terniren Ag-Sn-Se Phasendiagram von ZoBAC ET AL. [137], dargestellt in
A.9 im Anhang A, zur Existenz von SnSe und flissigem Zinn fithren. Nach Hartnau-
er [43] betrigt die Desorptionsrate von Zinn in Form von Zinnselenid wihrend eines
Standardkoverdamfungsprozesses bei 500°C bis zu 3,7 Teilchen pro Sekunde. Im Ver-
gleich dazu betrigt die Evaporationsrate des Zinns im hier gezeigten Prozess circa 4 Als,
was 3,55 Teilchen je Sekunde entspricht. Die potentielle Desorptionsrate des Zinnsel-
enids ist demnach gréfier als die Evaporationsrate, was die vollstindige Desorption des
SnSe plausibilisiert. Damit einhergehend wird keine SnSe,-Phase in den R6ntgendiffrak-
tometriedaten beobachtet. Das Wachstum der AgsSnSe, -Phase bedingt demnach eine
Anreicherung des Silbers auf dem Substrat. Dieser Eftekt wurde bereits bei Experimen-
ten zum Wachstum von Ag,Sein [120] und [81] berichtet. Im Allgemeinen ist ein An-
reichern der Metalle im Vergleich zu den Selenverbindungen wahrscheinlicher, da der
Dampfdruck von Metallen und insbesondere des Silbers um 14 GréfSenordnungen ge-
ringer ist als der Dampfdruck von SnSe.® Aus diesem Grund ist fiir reine Metalle kei-
ne signifikante Desorptionsrate zu erwarten, im Gegensatz zu den Selenverbindungen.
Die Inexistenz einer metallischen Silberphase oder Silberselenidverbindung in den Rént-
genbeugungsdaten, kann mithilfe des Ag-Sn Phasendiagramms nach KARAKAYA ET AL.
[52] begriindet werden, welches im Anhang A in Abbildung A.11 dargestellt ist. Hier
existiert im Bereich des Selentiberschusses (Ag:Se < 1:10) eine fliissige Mischphase aus
Selen und Silber (L;). Da Selen wihrend des Prozesses mit einer Evaporationsrate von
circa 45A/s angeboten wird und Silber mit 3 A/s, ist das notwendige Stoffmengenver-
hiltnis zur Existenz der L;-Phase gegeben. Das Silber-zu-Zinn-Verhiltnis des AgsSnSeg,
welches als initiale Phase neben dem ZnSe beobachtet wird, betrigt 8:1. Diese Stochio-
metrie stimmt nicht mit den Evaporationsraten der Elemente tiberein, welche in etwa
im Verhiltnis 1:1 angeboten werden. Dies ldsst sich nur durch die eben beschriebene

Anreicherung des Silbers erkliren, was wiederum eine Verschiebung der Stéchiometrie

7 Um das Signal-zu-Untergrund-Verhiltnis zu verbessern wurde die Summe aus den Scans 10,12 und 13

gebildet.

8 pS1Se = 64,402 kPa [47]; pf;;”, = 5,74 kPa; pféw =2,9-1071kPa[1] bei T=773 K

p vapor
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innerhalb des Ag-Sn-Se Phasendiagramms (siche A.9) in Richtung des Silbers zur Fol-
ge hat. Dies induziert die beobachtete Entstehung der AgsSnSe, -Phase. Da der Kover-
dampfungsprozess jedoch nicht unter Gleichgewichtsbedingungen stattfindet, sondern
im Hochvakuum als Diinnschichtexperiment, fithren Effekte wie Desorption zu einem
potentiell anderen Verhalten in der Phasenentstehung als die Gleichgewichtsexperimen-

te zur Bestimmung der gezeigten Phasendiagramme.

‘ B AggSnSeq(c.F-43m) ®  ZnSe(c.F-43m) = Mo(c.Im-3m) = M0681Se8(r.R-3)‘
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Abbildung 4.10: Summe (Binning) der Rontgendiffraktogramme 10 - 12 A, 21 - 23 B, 27 - 29 C, 34 - 36
D in logarithmischer Darstellung der Intensitit (linke y-Achse) sowie Literaturwerte unter Angabe der
hkl Indizes, normiert auf die maximale Intensitit der Rontgenreflexreflexe (rechte y-Achse) [115, 73, 36,
49, 56, 129, 16]; die schraffierten Bereiche kennzeichnen den Totbereich der Detektoranordnung; Probe:
CZTSe-191114

Stufe 2

Die zweite Stufe des Prozesses wird durch den Wechsel vom Silber- zum Kupferange-
bot eingeleitet (Scan 26). Es ist instantan eine Verschiebung der AgsSnSes -Rontgen-
beugungsreflexe zu gréfieren Winkeln zu beobachten (siche Abbildung 4.10 B und C).
Dies ist durch den Verlust an Silber zu erkliren, wodurch eine Ags_.SnSe¢-Phase ent-
steht, welche eine kleinere Gitterkonstante aufweist je weniger Silber (gréfleres x) ent-
halten ist. Auffillig ist der Intensititsverlust des 440-Reflexes, welcher mit der struktu-
rellen Verinderung aufgrund des postulierten Silberverlustes einhergeht. Des Weiteren
wird AgSnSe, fiir die Scans 28 und 29 als intermediire Phase beobachtet (vgl. Abbil-
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dung 4.9 (5) und (6)). In der Abbildung 4.10 C kann die Koexistenz der Phasen nach-
vollzogen werden. Diese Beobachtung entspricht der Destabilisierung der silberreichen
Silber-Zinnselenidphasen, resultierend in einer Abnahme des Silberanteils. Das Silber
aus AgsSnSe; und AgSnSe; bildet mit dem angebotenen Kupfer die Silber-Kupferselenid-
phase 9. Uberschiissiges Zinnselenid desorbiert bis keine Silber-Zinnselenidphase mehr
detektiert werden kann (Scan 31). In der Abbildung 4.9 (4) wird Ag,_,Cu,Se ab Scan 28
beobachtet, also gleichzeitig zu den Ubergéingen der Silberzinnselenidphasen. Gleich-
zeitig ist anzumerken, dass die Nihe zum stark ausgeprigten Molybdinreflex eine frii-
here Beobachtung in den Réntgendiffraktogrammen erschwert (vgl. Abbildung 4.10
D). Zunichst wird Ag, .Cu,Se mit einer Stochiometrie von x = 0,7 beobachtet, wel-
ches den 220-Reflex, bei circa 26 = 40,8° aufweist (vgl. Abbildung 4.9 (3)). Im weiteren
Verlauf wird eine Stéchiometrieinderung beobachtet, welche sich von x = 0,7 bis x = 1
erstreckt (vgl. Abbildung 4.10 C). Der Kupferanteil nimmt dabei in der zweiten Stufe
sukzessive zu, was einem Einbau von Kupfer in die pseudoternire Ag, .Cu,Se -Phase
entspricht. Die Existenz dieser Mischkristallphase ist bereits von YAKSHIBAEV ET AL.
[130] beschrieben. Die zugehérigen Réntgenbeugungsreflexe sind im Rontgendiffrak-
togram in der Abbildung 4.10 D dargestellt.

Stufe 3

Die letzte Stufe des Koverdampfungsprozesses beginnt, sobald die Blende der Kupfer-
quelle geschlossen wird und ausschliefilich Zinn, Zink und Selen auf dem Substrat auf-
treffen. Instantan beginntsich der Ag, ,Cu,Se -Reflex zu kleinen 26-Werten, unter gleich-
zeitiger Abnahme der Intensitit, kontinuierlich zu verschieben (vgl. Abbildung 4.9 (3)
und (4)). Dies impliziert die Abnahme der Konzentration des Kupfers innerhalb des
Silber-Kupferselenids, was zur Stéchiometrieinderung von x = 1 zu x = 0,7 fiihrt. Dieses
Verhalten lisst sich durch die Migration der Kupferatome aus der Silber-Kupferselenid-
phase erkliren, welche mit den weiterhin zur Verfiigung stehenden Zink-, Zinn- und Se-
lenatomen die Cu,ZnSnSe, -Phase bilden. Nachvollziehbar ist dies anhand der Intensi-
titsevolution der beiden Phasen, dargestellt in den Abbildung 4.9 (2) und (4). Dort zeigt
sich ab dem Beginn der dritten Stufe des Prozesse die Reduktion der Ag,_.Cu,Se -Phase,
bei gleichzeitigem kontinuierlichen Wachstum der Cu,ZnSnSe; -Phase. Diese kontinu-
ierliche Entwicklung stoppt sobald die Stéchiometrie des Ag; ;Cu, ;Se entstanden ist.
Eine Erklirung dafiir ist der strukturelle Unterschiede der pseudoterniren Ag,_.Cu,Se -
Mischkristallphasen, welche nach YAKSHIBAEV ET AL. [130] im Bereich von x = 2 bis x
= 0.7 in der kfz-Struktur bestehen und im Bereich x = o bis x = o,5 in der krz-Struktur.
Dies bedeutet, ausgehend von der Ag,Se -Phase, lisst sich kontinuierlich Kupfer bis zu

einer Stéchiometrie von Ag; sCuy sSe inkorporieren und ausgehend von Cu,Se bis zu ei-

? Ein Phasendiagram des Ag-Cu-Sn-Se Systems, wurde wihrend der Literaturrecherche zu dieser Arbeit
nicht gefunden.
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ner Stéchiometrie von Ag; ;Cu, ;Se. Im Bereich zwischen den Grenzfillen beschreiben
YAKSHIBAEVET AL. eine Mischungsliicke. Dies steht im Einklang mit den Beobachtun-
gen dieses Experiments.

Zum Ende der Stufe 3 dieses Prozesses bestehen somit Ag; ;Cu, ,Se und ZnSe als Sekun-
ddrphasen. Die Entwicklung des ZnSe zeigt nach dem anfinglichen Wachstum in Stufe
1 keine weitere signifikante Verinderung. Der Prozess endet mit dem Scan 62 durch das

Schlieffen der Blenden der Zinn- und Zinkquelle und dem Beginn des Abkiihlvorganges.

Abkiihlvorgang
450°C — T ]
300°C| Sub -
150°Cr  Process Coollng Down ]
0°C ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
0 25 50 75 100 125 150 175

Scan [40 5]

Abbildung 4.11: Substrattemperaturverlauf des Prozesses und der Abkiihlphase; die Unstetig-
keiten des Temperaturverlaufs resultieren aus der Temperaturregelung

Coolingdown

Intensity [a.u.]

0 25 50 75 100 125 15|O 175 H
E Scan [40s] G

Abbildung 4.12: In-situ Rontgendaten vom Anfang des Prozesses bis zum abgekiihlten Zustand; die weiflen
Linien markieren den Beginn und das Ende des Prozesses sowie den Beginn des Abkiihlvorganges; die
grauen Linien kennzeichnen die Phasentiberginge der Ag,_,Cu,Se -Phasen; E-H: Kennzeichnung der in
Abbildung 4.13 dargestellten einzelnen Rontgendiffraktogramme; Probe: CZTSe-191114

In Abbildung 4.12 ist die farbkodierte Darstellung des Prozesses inklusive der Abkiihl-
phase dargestellt, wobei zwei Phaseniiberginge markiert sind. In Abbildung 4.11 ist die
Substrattemperaturmessung dargestellt, welche den jeweiligen Scans, die zugehorige Sub-
strattemperatur zuordnet. Wihrend der Abkiihlphase wird weiterhin Selen angeboten,
wobei sich der Selenfluss durch das Abkiihlen der Verdampferquelle sukzessive verrin-

gert, bis nach dem Scan 110 kein Selenfluss mehr zu erwarten ist. Im ersten Teil des Ab-
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kithlvorganges, nach dem Scan 83, ist das Verschwinden des Ag; ;Cu, ;Se-Reflexes zu be-
obachten, was in Abbildung 4.12 und in den Abbildungen 4.13 E und F nachvollzogen
werden kann. Da an dieser Stelle kein Phasentibergang zu erwarten ist, ist davon auszu-
gehen, dass die thermische Verschiebung des Molybdin-1 1o-Reflexes relativ zum einzi-
genssichtbaren 220-Reflexes der Ag, . Cu,Se -Phase zu einer Uberlagerung fihrt und der
220-Ag,_,Cu,Se -Reflex nicht mehr zu beobachten ist. Gleichzeitig finden sich wieder
schwach ausgeprigte Reflexe, die der Ags_,SnSeq-Phase zugeordnet werden kénnen (vgl.
Abbildung 4.13 F). Das Abkiihlen des Substrates unter weiterhin stattfindenden Selen-
fluss, fiihrt demnach zu den beschriebenen Beobachtungen. Eine Erklirung fir die Ent-
stehung der Ags_.SnSe,-Phase konnte die Auskristallisiation aus einer zuvor bestehen-
den fliissigen Phase sein, welche laut dem Ag-Sn-Se-Phasendiagramm (siehe Abbildung
A.9) plausibel ist. Sobald die Temperatur von 21 5°C unterschritten wird, entstehen wei-
tere Rontgenreflexe, welche AgCuSe in tetragonaler Strukeur (vgl. Abbildung 4.13 G)
zuordenbar sind. Ein weiterer Phaseniibergang bei einer Temperatur von circa 80°C,
zeigt die Entstehung von orthorhombischen Ag,Se (vgl. Abbildung 4.13 H). Das Ag-Se-
Phasendiagramm in Abbildung A.11 beschreibt jedoch die polymorphe Transformation
des Ag,Se bei einer Ubergangstemperatur von 130°C. Die Abweichung der Phaseniiber-
gangstemperatur konnte aufgrund der Diinnschichteigenschaften erklirt werden. Nied-
rigere Ubergangstemperaturen wurden bei Ag,Se -Diinnschichtproben bereits in [108]
gezeigt. Diese Beobachtung liefert die Evidenz, dass beim 215°C-Phaseniibergang so-
wohl AgCuSe als auch Ag,Se entstanden sind (vgl. [8]). Die Réntgenreflexe beider Pha-
sen liegen auf nahezu identischen 26-Positionen (vgl. Abbildung 4.13 G), da das Ag,Se -
bei dieser Temperatur noch in der kubischen Phase vorliegt. Den Literaturdaten von
Kiazimov ET AL. [56] zufolge, findet bei 215°C ein Phaseniibergang des Ag; sCu,sSe
(kubisch) unter Entstehung von AgCuSe und Ag,Se statt. Der 220- Rontgenreflex des
Ag; sCu,gsSe befindet sich bei 41.8° und damit im Totbereich der verwendeten Detektor-
anordnung, sodass kein beobachtbarer Reflex dieser Phase vor dem Phasentibergang bei
215°C existiert. Die restlichen Rontgenreflexe weisen wesentlich niedrigere Strukturfak-
toren auf und sind somit nicht detektierbar [59]. Anhand dieser Beobachtungen lassen
sich wihrend des Abkiihlvorganges folgende Phasenentwicklung nachweisen:

Ag13Cno7Se (kub., Fm — 3m) LN Ag15CnosSe (kub., Fm — 3m) (4.2)

Ag15sCnosSe (kub., Fm—3m) e, AgCuSe (tetr., P4nmm) + Ag,Se (kub., Im—3m) (4.3)

Ag>Se (kub., Im — 3m) e, Ag>Se (orthor., P212121) (4.4)

Fir den Phaseniibergang aus Reaktion 4.2 wird zusitzliches Silber benétigt, welches
hier sehr wahrscheinlich von der noch vorhandenen AgsSnSe, -Phase stammyt, die in den

Roéntgendiftraktogrammen der Abbildungen 4.13 E und F noch sichtbar ist. Im nichs-
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= Cu,ZnSnSe, (t.1-4) = Mo(c.Im-3m) = Ag,,Cu,;Se(c.Fm-3m) = Agg, SnSe;(c.F-43m)
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Abbildung 4.13: Summe (Binning) der Réntgendiffraktogramme 74 - 76 E, 104 - 106 F, 149- 151 Gund 193
- 195 H in logarithmischer Darstellung der Intensitit (linke y-Achse), sowie Literaturwerte unter Angabe
der hkl Indizes, normiert auf die maximale Intensitit der Rontgenreflexe (rechte y-Achse) [115, 36, 56, 26,
129, 16, 133]; die schraffierten Bereiche kennzeichnen den Totbereich der Detektoranordnung; Probe:
CZTSe-191114

ten Abschnitt werden die entstandenen Sekundirphasen des Prozesses mit der Entwick-

lung der Kesteritphase gegentibergestellt.

4.2.2  Kesteritphase

Wie bereits gezeigt entsteht die Kesteritphase in Form von Cu,ZnSnSe, in der Stufe 2
des Prozesses sobald Kupfer wihrend der Koverdampfung angeboten wird. In der ers-
ten Stufe, solange Silber, Zink, Zinn und Selen koverdampft werden, bilden sich aus-
schliefSlich AgsSnSes , ZnSe und SnSe, wobei letzteres wieder desorbiert. Die Entste-
hung einer potentiellen Ag,ZnSnSe; -Phase wird bei der Substrattemperatur von 500°C
nicht beobachtet. Dem Wechsel zum Kupferangebot in der zweiten Stufe des Prozesses,
folgt das Kristallwachstum der Kesteritstruktur in Form von Cu,ZnSnSe;, und ein linea-
rer Anstieg fir die 112-und 220/204-Reflexintensititen. In Abbildung 4.9 (2) wird der
Intensititsverlauf der Cu,ZnSnSe; - und ZnSe-Phase gezeigt. Der Ubergang zwischen
dem Wachstum der Zinkselenidphase und der Kesteritphase in der zweiten Prozessstufe,

tithrt zur Stagnation der Intensititen der 112- und 220-ZnSe-Reflexe. Auffillig ist, dass
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das Intensititsverhiltnis zwischen dem 112- und 220/204-Reflex des Cu,ZnSnSe; circa
1:1 betrigt und sich nicht wie bei dem Standardprozess ohne Silberzugabe eine r12-
Vorzugsrichtung ausbildet. Diese Anderung der Orientierung unter Zugabe von Silber
lasst sich reproduzieren und wird spiter in Kapitel 4.2 und 4.4 ebenfalls gezeigt. Wie be-
reits im vorigen Abschnitt erwihnt, wichst die Cu,ZnSnSe, -Phase in der dritten Stufe
des Prozesses durch Aufbrauchen des Kupfers aus der Ag,_.Cu,Se -Phase weiter. Die
Wachstumsgeschwindigkeit nimmt dabei gegen Ende des Prozesses ab, da sukzessive

Ag,_.Cu,Se verbraucht wird, bis die finale Stéchiometrie des Ag; ;Cu, ;Se erreicht wird
(vgl. 4.2.1). Das identische Verhalten des Ag, .Cu,Se wird ebenfalls im Experiment 2
beobachtet. Das entstandene Cu,ZnSnSe, bildet am Ende des Prozesses die Hauptphase
der Schicht und bleibt wihrend des Abkiihlvorganges unverindert bestehen. Fiir mehr
Informationen tber die final priparierte Probe, sind Ramanmessungen durchgefiihrt

worden, welche im nichsten Abschnitt gezeigt werden.

Ramanmessungen

In Abbildung 4.14 sind drei Ramanspektren dargestellt, welche aus einer Rastermessung
tber einen Bereich von ca. 30 x 30 um exemplarisch ausgewihlt sind. In diesen drei Spek-
tren sind die A-Moden des Cu,ZnSnSe; [55, 2] identifizierbar. Es finden sich keine In-
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Abbildung 4.14: ausgewihlte Ramanspektren des Ex- Abbi.ldung 4.15: Vergleich der Ramanspektren mit
periments 1, Literaturwerte: [20, 15, 55, 55] zwei CuZnSnSe, Referenzproben

dizien fur die Existenz einer Ag,ZnSnSe;, -Phase, welche Ramanmoden bei 93 ¢z und
181 cm " ausbildet [15]. Im Fall der Existenz einer Cu,Ag,_,ZnSnSe; -Legierung wire
ebenfalls keine Verschiebung der A-Moden im Vergleich zu Cu,ZnSnSe; zu erwarten.
MWAKYUSA ET AL. zeigen, dass eine Inkorporation von Silber in die Kesteritstruktur
bis zu einem Ag/(Ag+Cu) Verhiltnis von o,15 zu keiner messbaren Verschiebung der
Ramanmoden fiihrt [76]. Andere Experimente konnen dies bis zu einem Verhiltnis von
bis zu o,5 bestitigen [41, 86]. Der Grund daftr ist, dass die A-Moden hauptsichlich auf
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die Schwingungen der Selenbindungen zurtickzufiithren sind, welche in erster Niherung
wenig Verinderung durch die Legierung mit Silber erfahren [88, 2]. Die Inexistenz der
silberhaltigen Kesteritphase ist bereits durch die R ontgendiftraktometriedaten bestitigt,
welche keinerlei Verschiebungen und tetragonale Aufspaltung (vgl. Abschnitt 2.3.1) der
220- und 204-Reflexe zeigen (vgl. Abbildung 4.13). Die Ramanmessungen zeigen nichts
Gegenteiliges. In einem der Spektren aus Abbildung 4.14 zeigt sich bei 230 cm™ eine
Erhohung des Signals, was als Ramanmode der Ag,Se -Phase interpretiert werden kénn-
te [83]. Da fiir die Ag,_,Cu,Se -Phase bis dato keine Ramandaten in der Literatur be-
kannt sind und in diesen Messungen ebenfalls keine zusitzlichen Moden aufgetreten
sind, kann keine eindeutige Zuordnung dieser Phase stattfinden. In Abbildung 4.15 ist
dartiber hinaus ein Vergleich zwischen den A-Moden dieses Experimentes und zweier
Cu,ZnSnSe, -Referenzproben ohne Silberzugabe dargestellt. Um einen mdéglichen Ein-
fluss des Silbers qualitativ zu bewerten, sind die Ramanspektren auf die maximale Inten-
sitit normiert. Die in rot dargestellten Spektren gehdren zu dem vorgestellten Experi-
ment 1 und zeigen eine leichte Verschiebung zu gréfieren Werten im Vergleich zur Refe-
renzprobe. Dies kénnte auf Spannungen des Kristallgitters der Kesteritphase zurtickzu-
fithren sein [21], welche durch die Koexistenz der verschiedenen Phasen in der Schicht
auftreten konnten. Das sonstige Erscheinungsbild der Ramanmessungen zeigt keine si-
gnifikanten Unterschiede zwischen den Referenzproben und diesem Experiment, was
aufgrund der Existenz der Cu,ZnSnSe, -Phase in diesem Experiment zu erwarten ist. Im
nichsten Abschnitt wird die resultierende Schicht zusitzlich mittels elektronenmikro-

skopischer Messungen untersucht, um die Beobachtungen zu verifizieren.

REM-Messungen

Die Koexistenz der Cu,ZnSnSe; -, Ag,Se - und der Ag, . Cu,Se -Phasen kann mittels der
Kombination aus Elektronenmikroskopie und EDX-Messung zusitzlich veranschaulicht
werden, was im Folgenden gezeigt wird. In Abbildung 4.16 ist die Probe mittels des Se-
kundirelektronenkontrastes des In Lens Detektors dargestellt und mit den zugehdrigen
EDX-Signalen fiir Silber, Kupfer und Zink abgebildet. In dieser Darstellung sind die Do-
minen der zuvor beobachteten und benannten Phasen zu erkennen. Exemplarisch sind
Bereiche des ZnSe (a), des Cu,ZnSnSe; (b), des Ag,—.Cu,Se (c) und des Ag,Se (d) mar-
kiert. Die Dominen, welche sowohl Kupfer als auch Silber aufweisen, in denen jedoch
kein Zinksignal zu erkennen ist, kdnnen der Ag, .Cu,Se -Phase zugeordnet werden. Die
Ag,Se -Phase befindet sich in den Bereichen, wo weder Kupfer noch Zink detektiert
wird, jedoch aber Silber. Das Cu,ZnSnSe, befindet sich in den kupfer- und zinkhalti-
gen Bereichen ohne Silbersignal. Eine Abgrenzung der Phasen ist ebenfalls auf dem SE-
Bild zu erkennen. Die Bildausschnitte der SE und den EDX-Daten stimmen hier nicht
vollstindig tiberein, weshalb die eingezeichneten Dominen a-d nicht deckungsgleich im
SE-Bild widergespiegelt sind. Der Kontrast entsteht wahrscheinlich aufgrund der silber-
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Abbildung 4.16: SE-Bild und EDX-Signale fiir Cu, Ag und Zn; a:
ZnSe, b: Cu,ZnSnSey, c: Ag,.Cu,Se, d: Ag,Se

und nicht-silberhaltigen Dominen durch Aufladungseftekte. Die Elektronenaustritts-
arbeiten fiir Cu,ZnSnSe, und Ag,_,Cu,Se sind nahezu identisch: (W,(ZnSe) = 4,84 ¢V
[114], W,(CZTSe) = 4.1 - 4.5 ¢V [91], W,(AgSnSe; ) = 5,83 eV, W ,(Ag,Se ) = 2,63 eV
und W,(Ag,—.Cu,Se) = 4,25 €V [66]), weshalb ein zu erwartender Kontrast aufgrund
der verschiedenen Austrittsarbeiten im SE-Bild eher zu vernachlissigen wire. Die tiber
den gesamten Bildausschnitt gemittelte Zusammensetzung ist in der Tabelle A.1 im An-
hang A angegeben.

Mithilfe der Daten aus den Ramanspektren und den EDX-Messungen kénnen die in-
situ Réntgenbeugungsdaten bestitigt werden. Im nachfolgenden Abschnitt wird zu-
nichst ein kurzes Fazit zu den bisherigen Erkenntnissen gegeben, bevor im Kapitel 4.3

das komplementire Experiment vorgestellt wird.

4.2.3  Fazit zu Experiment 1

Anhand der Untersuchung des sequentiellen Angebotes von Kupfer und Silber als isova-
lente Legierungselemente in der Kesteritstruktur, wird die Phasenentstehung der Kes-
teritschicht sowie das Phasenverhalten der intermediiren und sekundiren Phasen auf-

gezeigt. Dabei lassen sich folgenden Implikationen konstatieren:

* Es gibt keine Hinweise auf die Entstehung von Ag,ZnSnSe, oder der Mischkris-

tallphase Cu,Ag,_.ZnSnSe, wihrend des gesamten Prozesses.

* Die Zugabe von Silber beeinflusst die Vorzugsorientierung der Kesteritkristalli-
te, welche unter Silberzugabe ein ausgeglichenes Verhiltnis der 112- zu 220/204-
Kristallorientierung zeigen, im Gegensatz zu einer 112-Vorzugsrichtung ohne Sil-

berzugabe'®.

' Reproduzierbar im Abschnitt 4.4
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* Das Stochiometrieverhalten der silberhaltigen Intermediir- und Sekundirphasen
kann mithilfe der Ag-Sn-Se und Ag-Se Gleichgewichtsphasendiagramme verifi-
ziert werden, dabei fithrt die Desorption der SnSe-Phase zur Entstehung der sil-

berreichen AgsSnSe, -Phase.

* Das in der Literatur beschriebene Verhalten der Ag,_,Cu,Se -Mischkristallphase
[130] kann mithilfe der in-situ Réntgenbeugung verifiziert werden und die Dis-
kontinuitit in der Mischkristallstruktur zwischen Ag; 3Cu,7Se und Ag; ¢Cu,4Se

ist direkt in den in-situ Rontgendiffraktometriedaten zu beobachten.

* Es wird gezeigt, dass Kupfer aus der Ag, .Cu,Se-Mischkristallphase in gleicher
Weise wie Cu,Se im Standardprozess zum Wachstum der Cu,ZnSnSe; -Phase dient,
sobald kein elementares Kupfer mehr zum Kesteritphasenwachstum zur Verfi-

gung steht.

* Die Ag, .Cu,Se-Phase ist die dominierende Sekundirphase und es findet ein ab-
rupter Ubergang von der AgsSnSe, -Phase zur pseudoterniren Ag,_,Cu,Se -Phase
statt, sobald Kupfer anstatt des Silbers wihrend des Schichtwachstums angeboten

wird.

Dieses Experiment zeigt insbesondere das Phasengleichgewicht der pseudoterniren Chal-
kogenide, welche durch die hohe Desorptionsrate der Zinnselenidphase zur bevorzug-
ten Existenz der kupferhaltigen Phase fiihrt. Weiterhin wurde bereits in [131] gezeigt,
dass sich Cu,Se - und Ag,Se -basierte Mischkristalle oberhalb einer Temperatur von 473
K in ihrer Kristallstruktur unterscheiden. Die Cu,Se -basierten Mischkristalle existieren
in einer kfz Kristallstruktur und bestehen in einem Stochiometriebereich von Cu,Se zu
Ag; 5Cu,;Se. Die Ag,Se -basierten Mischkristalle hingegen bestehen in einer krz Kristall-
struktur und erstrecken sich tiber den Stochiometrie Bereich zwischen Ag,Se und
Ag;sCugsSe. Dies fuhrt explizit zu den bereits erwihnten Unstetigkeiten in der Ent-
wicklung der Mischkristallpasen. Im nichsten Experiment wird darauf aufbauend die

Reihenfolge der Zugabe von Silber und Kupfer umgekehrt.

4.3 Ubergang von Kupfer zu Silber (Experiment 2)

Beginnend mit kupferreichen Wachstumsbedingungen gleicht Experiment 2 in der ers-
ten Stufe des Prozesses dem in Kapitel 4.1 beschriebenen Standardprozess. In der zwei-
ten Stufe wird dann jedoch Silber anstatt des Kupfers angeboten, wobei ein méglicher
Silbereinbau in die bereits bestehende Cu,ZnSnSe, -Schicht bei einer Substrattempera-
tur von 500°C untersucht werden soll. Die dritte Stufe des Prozesses ist wieder identisch

zum Experiment 1. Zunichst wird die Entwicklung der Kesteritphase beschrieben.
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4.3.1  Kesteritphase

Im Gegensatz zum Experiment 1 wichst in diesem Experiment die Kesteritschicht als
initiale Phase auf dem Molybdin. Das Wachstum der Kesteritphase wird anhand der
112- und 220/204-Reflexe aus der Rontgendiffraktometrie charakterisiert. Die Inten-
sititen und 26-Positionen sind in den Abbildungen 4.18 sowie 4.20 (1) und (2) darge-
stellt. Es zeigt sich konsistent zum Standardprozess aus Kapitel 4.1 die zu erwartende
Cu,ZnSnSe, -Phasenbildung innerhalb der ersten Stufe des Prozesses. Durch die Zugabe
des Silbers in der zweiten Stufe, wird eine Inkorporation der Silberatome in die Kesterit-
schicht forciert. Mittels der in-situ Rontgenbeugung wiirde dies durch eine Verschie-
bung der Rontgenreflexe der Kesteritphase zu kleineren Winkeln sichtbar werden. Zur
Veranschaulichung sind in Abbildung 4.17 die Rontgendiftrakometriedaten aus der Li-
teratur dargestellt. Aus diesen geht hervor, wie sich die 112-, 204- und 220-Reflexe bei zu-
nehmendem Silberanteil eines Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Mischkristalles zu kleineren 26-Werten

verschieben. Eine Beobachtung des Silbereinbaus in Cu,ZnSnSe; via in-situ R6ntgen-

46 ‘ 1 ‘ 1
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X 28 1
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24’ | A Ag,ZnSnSe,
112 220 204
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Abbildung 4.17: Vergleich der 24 Positionen der 112-, 220- und 204-Rontgenreflexe anhand der
Literaturwerte fiir Cu,ZnSnSe; [89], Ag; »Cu0.8ZnSnSe; [35] und Ag,ZnSnSe; [35]

diffraktometriedaten wiirde demnach zu einer sukzessiven Verschiebung der beobachte-
ten Kesteritreflexen fithren. Diese ist fiir den 112-Reflex geringer als fiir den 220-Reflex.
Letzterer weist die grofite Verschiebung auf, was zu einer deutlichen Trennung der 220-
und 204-Reflexe fithren wiirde, was der tetragonalen Aufspaltung (siche 2.3.1) der Kris-
tallstrukeur entspricht (vgl. Abbildung 4.17). Eine Herausforderung fiir die Beobach-
tung geringer Abweichungen der Rontgenreflexpositionen, also der 26-Werte, stellt die
bereits im Abschnitt 4.1 erwihnte thermische Ausdehnung des Systems dar, welche zu
einer systematischen Verschiebung der Réntgenreflexe in den in-situ Réntgendiffrakto-
grammen wihrend des Prozesses fihrt. Ein Versuch der Korrektur ist die Cu,ZnSnSe; -

Reflexe auf den 111-Molybdinreflex als Referenzwert zu normieren. Das prinzipielle
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Abbildung 4.18: Vergleich der Entwicklung der Cu,ZnSnSe; und Molybdinreflexe
Rontgenreflexes bezogen auf die Heizertemperatur des Substratheizers, die vertika-
len Linien kennzeichnen die Prozessstufen

1: Heizertemperaturverlauf; 2: gemessener 26-Verlauf der 112- und 220/204-Reflexe
der Cu,ZnSnSe; -Phase, und des 111-Reflexes des Molybdinsubstrates; 3: tempera-
turbereinigte 24-Reflexe normiert auf den Molybdinreflex; 4: Entwicklung der Halb-
wertsbreiten der zugehorigen 26-Reflexe; Probe: CZTSe-191115

Vorgehen wird in Abbildung 4.18 gezeigt. In Abbildung 4.18 (1) ist der Temperatur-
verlauf des Substratheizers wihrend des Prozesses dargestellt. Dieser zeigt den Substrat-
temperatursprung von 450°C auf 500°C in der ersten Prozessstufe ab Scan 10. In der
zweiten Stufe pegelt sich die Temperatur auf einen konstanten Wert um 416°C ein, nach-
dem ein lokales Maximum bei Scan 26 erreicht wurde. Insbesondere der Temperatur-
schritt von 450°C auf 500°C fithrt zu einer Verschiebung der Rontgenreflexe zu kleine-
ren 26-Werten, welche als Pfeile in Abbildung 4.18 (2) angedeutet sind. Die Differenz des
Cu,ZnSnSe, -112-Reflexes betrigt dabei A,y = -0,16° fiir den 220/204-Reflex Ay =
0,26° und fiir den Molybdin-111-Reflex Ayy = 0,23°. Unter der Annahme, dass sich
der Rontgenreflex des Molybdinsubstrates ausschliellich aufgrund des Temperaturef-
fektes verschiebt, kann die temperaturbedingte Verschiebung der Kesteritreflexe extra-
poliert werden. Dazu wird der relative Verlauf der Molybdin-111-Reflexpositionen be-
zogen auf den Mo-111-26-Wert des Scans 9, von den Mo- und CZTSe-26-Werten aus
Abbildung 4.18 (2) subtrahiert. Als Resultat ergibt sich ftir den zeitlichen Verlauf des
Molybdinreflexes ein konstanter 26-Wert tiber alle Scans, was der Abbildung 4.18 (3)
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entnommen werden kann. Da eine Abhingigkeit des Betrages der beobachteten Ront-
genreflexverschiebung von den 26-Positionen beobachtetet wird (vgl. Abbildung 4.18
(1)), erfolgt die Berechnung eines Korrekturfaktors. Die Difterenzberechnung fiir die
112- und 220/204-Reflexe der Kesteritphase wird auf Grundlage der beobachteten Wer-
te der Rontgenreflexverschiebung (A,s) angepasst, die durch den Temperaturschritt von
450°C auf 500°C verursacht werden (vgl. Abbildung 4.18 (2)). Dazu wird der Quoti-
ent aus der Verschiebung des Molybdins-111-Reflexes (A%aly) und der Cu,ZnSnSe, -
Reflexe (AS7") beim Temperatursprung von 450°C auf 500°C gebildet. Es ergibt sich
folgende Formel fiir die temperaturkorrigierten 26-Positionen der 112- und 220/204-
Cu,ZnSnSe, -Reflexe:

CZTSe
AZ&

e (29(&4” 9) Moty — 20(Scan z')Mazy> . (4.5)

20(Scan i);21 = 26(Scan i) 4T —
Az

korr

Die resultierenden Daten sind in Abbildung 4.18 (3) dargestellt. Es ergibt sich eine Ver-
schiebung des Cu,ZnSnSe; -112-Reflexes um -0,04° und fiir den 220/204-Reflex um
-0,07. Letzter weist in Abbildung 4.18 (4) jedoch einen deutlichen Anstieg der Halb-
wertsbreite von circa 0,18° bis zu 0,25° auf. Die Halbwertsbreite des 112-Reflexes bleibt
in der zweiten Stufe des Prozesses nahezu konstant, sodass dieser fiir die stochiome-
trischen Berechnungen besser geeignet ist'*. Mithilfe der zur Verfiigung stehenden Li-
teraturwerte des 112-Reflexes, fiir Cu,ZnSnSe; [89], Cu,Ag, .ZnSnSe, (x = 0,8) und
Ag,ZnSnSe; [35] ldsst sich mittels der Vegard’schen Regel [122] die nominelle Stéchio-
metrie der resultierenden Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Mischphase berechnen. Zur genauen Be-
rechnung des Silber-zu-Kupfer-Verhiltnisses wird eine lineare Regression durchgefiihrt
(siche Abbildung A.12 im Anhang A). Es ergibt sich anhand der Verschiebung des 112-

Reflexes folgende Formel zur Berechnung des y 42 Verhiltnisses:
lg+Cu
A 1,05096
$ |2, (4-6)

Wird diese Korrelation zwischen der Verschiebung des 112-Kesteritreflexes und dem
Silber-Kupferverhiltnis einer potentiellen Cu,Ag,.ZnSnSe, -Mischkristallphase auf die
gemessene Verschiebung des 112-Reflexes aus Abbildung 4.18 angewendet, ist zum Zeit-
punktdes Scan 31 eine Mischkristallphase mit der Summenformel Cuy o15Ag 052ZnSnSe
entstanden. Diese Abschitzung wurde anhand des 112-Reflexes angestellt, da eine un-
abhingige Quantifizierung der 220- und 204-Reflexe eine erhdhte Unsicherheit in der
Bestimmung der 26-Positionen mit sich bringen wiirde. Der geringe Anteil des potentiell
eingebauten Silbers fihrt hier nicht zu einer vollstindigen Trennung der beiden Refle-

xe. In erster Linie wiirde dies zu einer Zunahme der Halbwertsbreite des gemeinsamen

1! Eine Anderung der Halbwertsbreite des 220/204-Reflexes fithrt zu einer erschwerten konsistenten An-
passung zur Ermittlung der 26-Werte, sodass sich hier auf den 112-Reflex beschrinkt wird
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220/204-Reflexes fithren, da dieser als einzelner Peak angepasst wurde. Eine solche Ten-
denzin der Halbwertsbreite ldsst sich zwar nachweisen (vgl. Abbildung 4.18 (4)), jedoch
geschieht dies erst verzégert ab Scan 30.

Nach der signifikanten Verschiebung der Kesteritreflexe zu kleineren Winkeln, gibt es ab
Scan 31 eine Verschiebung zuriick zu gréfleren Winkeln, welche in den temperaturbe-
reinigten Daten (vgl. Abbildung 4.18 (3)) ersichtlich ist. Diese Tendenz fiithrt zur An-
nahme, dass der Silberanteil der postulierten Mischkristallphase ab dem Scan 31 wieder
sukzessive abnimmyt, bis die 26-Positionen der Kesteritphase in der dritten Stufe des Pro-
zesses im Mittel'™ konstant bleiben und die Stochiometrie somit keine Anderung mehr
erfahrt. Diese Beobachtung ldsst darauf schlieflen, dass nach dem beobachteten Einbau
des Silbers in die Kesteritstruktur ab Scan 31 Silber wieder aus der Kesteritphase ent-
weicht. Ein genauere Erklirung daftir wird im Abschnitt 4.3.2 unter Verwendung der
Beobachtungen des Sekundirphasenwachstums vorgestellt.

Um eine potentiell dauerhafte Inkorporation des Silbers in die Kesteritphase zu unter-
suchen, sind in Abbildung 4.19 Detaildarstellungen (¢ — 6 Scan) der 112- und 220/204-
Rontgenreflexe der Kesteritphase aus dem Experiment 1 und 2 sowie vom Referenzpro-
zess gezeigt, welche direkt im Anschluss des Beschichtungsprozesses bei Raumtempera-
tur durchgefithrt wurden. Fir keines der beiden Experimente kann unter Zugabe von
Silber eine sichtbare Verschiebung zu kleineren Winkeln beobachtet werden, weshalb ei-
ne stabile Mischkristallbildung bis nach Ende des vollstindigen Beschichtungsprozesse
auszuschlieflen ist.

Eine weitere Beobachtung der Kesteritwachstums unter zeitweiser Zugabe von Silber
zeigt sich in den Intensititsverldufen der 112- und 220/204-R6ntgenbeugungsreflexe in
der zweiten Stufe des Prozesses in Abbildung 4.20 (2). Dort ist eine Unstetigkeit der Re-
flexintensitit des 112-Kesteritreflexes zu beobachten. Wihrend die Intensitit des 220/-
204-Reflexes wihrend des gesamten Prozesses stetig steigt, zeigt der 112-Reflex ab dem
Zeitpunkt des Scans 32 nach anfinglichem Wachstum einen Verlust an Intensitit, um
anschlieflend in der dritten Stufe wieder an Intensitit zu gewinnen. Eine Erklirung ist
die Beeinflussung der priferierten Orientierung der bereits bestehenden Kesteritphase
durch die Zugabe von Silber. Die Verringerung der 112-Reflexintensitit ist durch einen
Verlust an Beugungsebenen zu erkliren. Wie in der Literatur bereits in TiN- oder AIN-
Diinnschichten gezeigt worden ist [82, 135], hingen die Vorzugsrichtungen wihrend
des Kristallwachstums von der Oberflichenergie sowie der Verspannungsengergie inner-
halb der multikristallinen Schicht ab. Letztere kann durch ein Sekundirphasenwachs-
tum erhéht werden, aufgrund der Nichtiibereinstimmung der Gitterkonstanten der ver-
schiedenen existierenden Phasen. In dem hier beschriebenen Prozess entstehen verschie-
dene Sekundir- und Intermedidrphasen, welche die Vorzugsorientierung der Kesterit-

phase beeinflussen kénnten, was im Abschnitt 4.3.2 beschrieben ist. Zur genaueren Ein-

"> Der letzte Scan in Abbildung 4.18 weicht aufgrund der beginnenden Abkiihlphase ab
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Abbildung 4.19: 8- Rontgendaten nach der Abkiithlphase des Standardprozesses und der Experimente 1
und 2 bei Raumtemperatur; Proben: CZTSe-191115, CZTSe-191114, CZTSe-190927

ordnung der Resultate dient die Auswertung des Phasenverhaltens der entstehenden
Sekundirphasen, welche wie im Experiment 1 die Wachstumsmechanismen aufzeigen.
Dies wird im folgenden Abschnitt erldutert.

4.3.2  Intermediir- und Sekundirphasen

Aufgrund der sequentiellen Zugabe von Kupfer und Silber wihrend des Koverdamp-
fungsprozesses des Experiments 2, entstehen sowohl kupferbasierte , als auch silberba-
sierte Chalkogenide als Sekundirphasen neben der im vorherigen Abschnitt beschriebe-

nen Kesteritphase.

Stufe 1

In der ersten Stufe entsteht die Cu,Se -Phase neben Cu,ZnSnSe; , aufgrund des stéchio-
metrischen Uberschusses an Kupfer (CZT > 1). Die Rontgendiffraktometriedaten zei-
gen die gleichen Rontgenbeugungsreflexe wie im Standardprozess (vgl. Abschnitt 4.1).
In Abbildung 4.20 (3-5) ist der zeitliche Verlauf der 26-Werte und der Intensititen der
111- und 220-Reflexe der Cu,Se -Sekundirphase dargestellt. In der ersten Stufe ist ei-
ne sukzessive Zunahme beider R6ntgenreflexintensititen zu beobachten. Es findet dem-

nach wie im Standardprozess eine Anreicherung der Cu,Se -Phase statt.

Stufe 2

Die zweite Stufe des Prozesses beginnt mit dem Ubergang vom Kupfer- zum Silberange-
bot. Zunichst baut sich das angebotene Silber hauptsichlich in die vorhandene Cu,Se -
Phase ein und es entsteht die pseudoternire Ag, .Cu,Se -Phase, was in den Réntgenbeu-
gungsdaten der Abbildung 4.20 (3 & 4) gezeigt wird. Das urspriingliche Cu,Se
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weist eine stetige Verschiebung der
111- und 220-Reflexe zu kleineren
26-Werten auf, wobei fiir den 220-
Reflex (4.20 (4)) einige Datenpunk-
te aufgrund des Totbereiches des De-
tektors fehlen. Fiir den 111-Reflex
(4.20 (3)) des Kupferselenids kann
jedoch die kontinuierliche Verschie-
bung von 26,3° zu 24,6° beobach-
tet werden. Gleichzeitig sinken die
Intensititen der Cu,Se -Reflexe zwi-
schen Scan 21 und 38 (vgl. Ab-
bildung 4.20). Diese Beobachtun-
gen konnen durch den sukzessiven
Einbau von Silber in die Kupfer-
Silberselenidphase unter gleichzeiti-
gem Verbrauch der Silber-Kupferse-
lenidphase erklirt werden. Es zeigt
sich, wie auch beim Standardprozess
oder im Experiment 1, ein fortschrei-
tendes Kesteritwachstum (vgl. Abbil-
dung 4.20 (2)), was sehr wahrschein-
lich durch den Verzehr der Cu,Se -,
oder in diesem Fall, der Ag, .Cu,Se -
Phase getrieben ist. Wiirde vorrangig
das angebotene Silber zum Kesterit-
wachstum beitragen, wiirde dies mit
einer drastischen Verschiebung der
Kesteritreflexe zu kleineren Winkeln
einhergehen. Da dies im Abschnitt
4.3.1 und in der Abbildung 4.20 (1)
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Abbildung 4.20: quantifizierte in-situ Rontgendaten des Ex-
periments 1; 1: 2 Heizertemperaturverlauf und -Werte fiir
CZTSe und ZnSe mit zugehdrigen Intensititen in 2; 3: 26-
Werte fir Ag,—.Cu,Se (gestrichelte Linien zeigen Litera-
turwerte) mit zugehorigen Intensititen in 4; 5: 26-Werte
tir AggSnSe, und Agp 1,50, 35Se; o mit zugehdrigen Inten-
sititen in 6 und 7

o

nicht beobachtet wird, gleichzeitig jedoch die Intensititszunahme der Kesteritreflexe

(4.20 (2)) konstant bleibt, ist davon auszugehen, dass Kupfer zum Kesteritwachstum

verbraucht wird und gleichzeitig eine Anreicherung von Silber stattfindet. Dieser Pro-

zess wiederum bildet die Grundlage des Einbau des Silbers in die Kesteritstruktur tiber

die pseudoternire silberhaltige Sekundirphase, was die Entstehung der im Abschnitt

4.2.2 postulierten Cuy 915Ago 0s2ZnSnSe4-Phase erkliren kann. Die kontinuierliche Ver-

schiebung des Kupfer-Silberselenidreflexes endet, sobald die Stochimetrie Ag; ;Cu,,Se

erreicht ist (Scan 31). Ab diesem Zeitpunkt ist die Entstehung der silberhaltigen Se-
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kundirphasen Ags_.SnSeq, AgSnSe, , Agy1,5n; 55Se1 5 und Ag; ¢Cuy 4Se zu beobachten
(vgl. Abbildungen 4.20 (6 & 7) & 4.21). Dieser Zeitpunkt stellt gleichzeitig den Um-
kehrpunkt des Silbereinbaus in die Kesteritstruktur dar, wie er in Abschnitt 4.3.1 be-
schrieben ist. Aus den Rontgendaten geht hervor, dass ab diesem kritischen Punkt,
bei dem sich die Stochiometrie der Ag; ;Cu,Se-Phase trotz des sukzessiven Angebo-
tes von Silber nicht mehr dndert, ebenfalls der geringe Anteil des eingebauten Silbers
der Kesteritphase wieder verloren geht (vgl. Abschnitt 4.3.1). Diese beschriebene Kor-
relation zwischen der Entwicklung der Ag, .Cu,Se -Sekundirphase und des postulier-
ten Einbaus von Silber in die Kesteritstruktur, welcher sich zum Zeitpunkt des Er-
reichens der Ag; ;Cuy,Se-Stéchiometrie umkehrt, untermauert die Entstehung eines
Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Mischkristalls tiber den Verzehr der Ag, . Cu,Se -Phase.”

Aufgrund der nicht-stéchiometrischen Wachstumsbedingungen und des komple-

Stufe 3

Intensity [a.u.]

A Scan [40s] C

Abbildung 4.21: Darstellung des zeitlichen Verlaufs der Rontgenreflexe des Experiments 1 in 40 Sekunden
Schritten als Farbwerte kodiert, durchgehend weifSe Linien zeigen den Ubergang der Prozessstufen 1-3
(von links nach rechts), der Prozess beginnt bei Scan 8; A-D: Kennzeichnung der in Abbildung 4.22 dar-
gestellten einzelnen Rontgendiffraktogramme; Probe: CZTSe-191115

xen Phasenwachstums im Cu-Ag-Zn-Sn-Se-Phasenraum, weichen die Rontgenreflex-
signaturen mitunter von den Literaturwerten'# ab. Zur Veranschaulichung sind einzel-
ne Rontgendiffraktogramme in Abbildung 4.22 dargestellt. Die Zeitpunkte der Scans

3 Es gibt Hinweise auf die Entstehung von Ag; (Cuyg 4Se. Die Hauptrontgenreflexe (220 und 211 [5])
befinden sich jedoch sehr nah an dem K,,,-Signal des 111-Molybdinreflexes sowie zwischen dem
22-3 MoeSnSes und 220/204 Cu,ZnSnSe; -Reflex, weshalb aufgrund der geringen Intensitit der
Reflexe keine quantitative Auswertung maéglich ist. Die Existenz der Reflexe kann dennoch zum
einen in den Falschfarbendarstellungen des Abkiihlvorganges (Abbildung 4.25) und in der De-
taildarstellung der summierten Scans 39-41 in Abbildung 4.23 nachgewiesen werden.

™+ Dies sind meistens Pulverproben, sodass die Beugungsebenen der jeweiligen Kristallstruktur gleich ver-
teilt sind. Die Réntgendiffraktogramme an Pulverproben spiegeln somit die Formfaktoren der
Kiristalle besser wieder als diinne Schichten, welche Vorzugsorientierungen und Texturen aufwei-
sen kdénnen.
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Abbildung 4.22: Summe (Binning) der Réntgendiffraktogramme 18-20A,27-29B,39-41 Cund 50-52D
in logarithmischer Darstellung der Intensitit (linke y-Achse), sowie Literaturwerte unter Angabe der hkl
Indizes, normiert auf die maximale Intensitit der Rontgenreflexe (rechte y-Achse) [115, 36, 56, 129, 16,
89, 80, 16, 49]; die schraffierten Bereiche kennzeichnen den Totbereich der Detektoranordnung; Probe:
CZTSe-191115

sind in Abbildung 4.21 mit A-D gekennzeichnet. Die beobachtete Ags_.SnSeq -Phase
weist eine 440-Vorzugsrichtung auf, wobei der 422-Reflex nicht beobachtet wird (vgl.
Abbildung 4.22 C). Weiterhin ist eine Verschiebung der Ags_.SnSeq -Phase zu grofieren
Winkeln in den Réntgendiffraktogrammen 4.22 C & D zu beobachten's, was auf ein
Silberdefizit hinweist. Der Verlauf des 440-Reflex ist in der Abbildung 4.20 (6) und (7)
dargestellt. Es zeigt sich ein lineares Wachstum bis zur dritten Stufe des Prozesses, solange
Silber zur Verfiigung steht. Gleichzeitig zur Entstehung der Ags_.SnSe -Phase wird ein
Rontgenreflex bei 29,8° beobachtet, was der Agy 1,5n; s5Se; o-Phase zugeordnet werden
kann (vgl. Abbildung 4.2 und 4.22 C & D). Aus den Literaturdaten aus Abbildung A.7
im Anhang A gehthervor, dass sich dieser Reflex zwischen dem 200-Reflex des SnSe (26=
29,762°) [80] und AgSnSe, (26 = 31,082°) [49] befindet. Beide Phasen weisen die gleiche
Raumgruppe (Fm-3m) auf, weshalb eine Mischkristallphase aus den beiden Verbindun-
gen, welche der Vegard’schen Regel [122] folgt, als Erklirung dient. Ebenfalls entsteht
AgSnSe, , was sowohl in der Falschfarbendarstellung in Abbildung 4.25, in den Ront-
gendiffraktogrammen 4.22 C & D als auch im Réntgendiffraktogramm der Abbildung

' mit Pfeil Gber den Peaks in den Réntgendiffraktogrammen gekennzeichnet
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4.23 (Scan 39-41) gezeigt ist. Es ist evident, dass die Entstehung der Silberselenidpha-
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Abbildung 4.23: Detaildarstellung Réntgendiffraktogramme (Binning) 18 - 20, 27 - 29, 39 - 41 in logarith-
mischer Darstellung der Intensitit (linke y-Achse), sowie Literaturwerte unter Angabe der hkl Indizes,
normiert auf die maximale Intensitit der Rontgenreflexe (rechte y-Achse) [115, 36, 56, 129, 16, 89, 80,
16, 49]; der schraffierten Bereiche kennzeichnet den Totbereich der Detektoranordnung; Probe: CZ7Se-
191115

sen ab dem Scan 31 mit dem Erreichen der Ag; ;Cuy Se-St6chiometrie einhergeht, was
dem kritischen Punkt der Phasenevolution dieses Prozesses entspricht. Das vorhandene
Ag; 5Cu,;Se trigt ab diesem Zeitpunkt nicht weiter zum Wachstum der Kesteritphase
bei und bleibt somit bis zum Schluss des Prozesses erhalten (vgl. Abbildung 4.25) . Die
Intensitit des Ag; ;Cuy ,Se stagniert ab diesem Zeitpunkt des Prozesses (vgl. Abbildung
4.20 (4)). Die Silberselenidphasen gewinnen aufgrund des sukzessiven Angebotes von
Silber in der zweiten Stufe des Prozesses bis zum Erreichen der dritten Stufe stetig an
Intensitit. Letztlich fihren die Beobachtungen der Sekundirphasen der zweiten Stufe
des Prozesses zu folgender Interpretation: Zu Beginn der zweiten Prozessstufe werden
die auftreffenden Silberatome in die Kupferselenidphase inkorporiert. Es bildet sich die
pseudoternire Ag,_,Cu,Se -Phase, welche fortlaufend mit Zinn, Zink und Selen weiter
zum Wachstum der Kesteritphase beitrdgt. Durch die kontinuierliche Zufuhr von Silber
reichert sich dieses weiter in der Ag,_Cu,Se -Phase an, welche sukzessive die Stéchiome-
trie indert bis die kritische Zusammensetzung von Ag; ;Cu, Se erreicht ist. Es resultiert
die Entstechung von Ag; (Cuy 4Se, Ago 1251 ssSe19, Ags—.SnSeq und AgSnSe, (vgl. Abbil-
dung 4.23 Scan 39-41). Zum benannten kritischen Zeitpunkt besteht die Kesteritmisch-
kristallphase in der Stéchiometrie Cuy o15Ago 05,Z0SnSe; (vgl. Abschnitt 4.3.1). Danach
nimmt der Silberanteil der Kesteritphase wieder ab, was tiber die folgende Zersetzungs-

reaktion erklirt werden kann, wobei die Stéchiometrie anhand der Rontgenreflexposi-
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tionen und der Vegard’schen Regel (vgl. Abschnitt 4.3.1) abgeschitzt wird:
2Cu17918Ag0,ogzZnSnS€4 + 1, 3657 + 3, 8Se —» Ag0’164S}’l1,36S€1’9 + 2CM179ng7lSl’lS€4. (47)

Die Zersetzungsreaktion fithrt dabei zur Entstehung einer Ag 1645n; 36Se; o-Phase. Die
Stochiometrie der hier postulierten Silberselenidphase stimmt mit der beobachteten
Ago 1251 g5Se; o-Phase im Rahmen der Ungenauigkeiten der Stéchiomterieabschitzun-
gen auf Grundlage der Réntgenbeugungsdaten tiberein, sodass diese Zersetzungsreakti-
on plausibel ist.

Die gleichzeitige Existenz von Ags_.SnSe; und AgSnSe, (vgl. Abbildung 4.22 C & D,
sowie 4.23'¢) ldsst sich durch das Ag-Sn-Se Phasendiagramm (vgl. Abbildung A.10 und
A.9 im Anhang A) plausibilisieren. In beiden Phasendiagrammen, sowohl fiir 400°C als
auch fir 550°C, gibt es Stéchiometriebereiche, welche eine Koexistenz beider Phasen er-
lauben. Weiterhin ist davon auszugehen, dass die Stéchiometrie im Bereich des Silber-
und Seleniiberschusses liegt, da Zinnselenide eine hohe Re-Evaporationsrate aufweisen

und somit zinnreiche Bedingungen ausgeschlossen sind.

Stufe 3

In der dritten Stufe, in welcher weder Silber noch Kupfer angeboten wird, gibt es kei-
ne signifikanten Verinderungen der Phasenentwicklung, was anhand der konstanten
Intensititen der Rontgenreflexe in Abbildung 4.20 geschlussfolgert wird. Es ist zu er-
warten, dass Giberschiissiges Zink und Selen von der Oberfliche desorbieren oder sich
zu ZnSe verbinden. Am Ende des Prozesses koexistieren Cu,ZnSnSe;, Ag,_.Sn,Se, ,
Ago 1251 53S€19, AgSnSe, , Agi ;Cuy;Se und Ag; ¢Cuy 4Se, was der Abbildung 4.25 ent-

nommen werden kann.

Ramanmessungen

Fiir eine abschliefende Untersuchung der priparierten Probe, sind unter anderem Ra-
manmessungen durchgefithrt worden. In Abbildung 4.26 sind drei reprisentative Ra-
manspektren der Probe dargestellt, die neben den A-Moden des Cu,ZnSnSe, noch wei-
tere tiberlagernde Signale aufweisen. Eines der Spektren weist bei 180 cm™ ein deutlich
erhohtes Signal auf, das in der Nihe der AgSnSe, und AgsSnSeq Moden liegt [84]. Dieses
konnte ebenfalls der Agy 1,5, g3Se; o-Phase zugeordnet werden, welche einer Legierung
zwischen SnSe, und Agy 9Sn;;Se; o entspricht. Die SnSe,-Mode befindet sich ebenfalls
in der Nihe von 180 cm™!. Des Weiteren existiert eine weitere Mode bei circa 205 cm™,

welche in zwei der dargestellten Spektren vorhanden ist, aber keiner bekannten Phase zu-

16 In der Abbildung 4.23 sind Réntgenreflexe zu erkennen, welche sowohlin der Nihe der Agg 9Sny 1Se; 5 -
als auch SnSe, Reflexpositionen liegen. An dieser Stelle wird vermutet, dass die Reflexe on der
Nihe der SnSe,-Werte liegen der Ag;—,Sn.Se, -Phase zugeordnet werden konnen.
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Abbildung 4.24: Substrattemperaturverlauf des Prozesses und der Abkiihlphase; die Unstetig-
keiten des Temperaturverlaufs resultieren aus der Temperaturregelung
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Abbildung 4.25: In-situ Rontgendaten vom Anfang des Prozesses bis zum abgekiihlten Zustand, die weifen
Linien markieren den Beginn und das Ende des Prozesses, sowie den Beginn des Abkiithlvorganges; Probe:
CZTSe-191115

geordnet werden kann. In Abbildung 4.27 sind zusitzlich die normierten Ramanspek-
tren des Experiments 2 und zwei Messungen von CZTSe-Referenzproben dargestellt,
um einen qualitativen Vergleich der Kesterit-Moden anzustellen. Es zeigt sich darin eine
Verschiebung der Cu,ZnSnSe; -Ramanmoden des Experimentes 2 zu grofleren Werten.
Genau wie im Experiment 1, ist zu vermuten, dass diese durch Spannungen in der Kes-
teritschicht resultiert. Aufgrund der unterschiedlichen Gitterkonstanten der vorhande-
nen Phasen (CZTSe:a=b =5,695 Ac=11,3475 A [89], Ag;Cug;Se:a=b=c=6,180
A, AgooSniiSeis:a=b=c=75,750 A [49]) bei gleicher Raumgruppe (Fm-3m), sind
Spannungen im Kiristallgitter zu erwarten.

REM—Messungen

Wie den verschiedenen Ramanspektren aus Abbildung 4.26 zu entnehmen ist, gibt es
laterale Unterschiede in den Phasenzusammensetzungen der Schicht. Genauere Infor-
mationen liefern die Daten des REM. Die Dominen der Kesterit- und Sekundirpha-
sen konnen mittels der EDX-Messung und des SE-Bildes in Abbildung 4.28 untersucht
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Abbildung 4.26: Ausgewihlte Ramanspektren (532 Raman shift [cm™]

nm) der Probe des Experiments 2 mit eingezeich- ) )
neten Hauptmoden fiir Cu,ZnSnSe; , AgsSnSe; - Abbildung 4.27: Vergleich der Ramanspektren mit
AgSnSe, und SnSe, [55, 75, 84] zwei Cu,ZnSnSe;, Referenzproben

Cu,ZnSnSey , b: Ag-Sn-Se-Phasen

werden. Die EDX-Messungen zeigen eine deutliche riumliche Trennung der kupferhal-
tigen und silberhaltigen Phasen. Ag, .Cu,Se lisst sich nicht eindeutig anhand der farb-
lich kodierten EDX-Daten nachweisen, da der Anteil vergleichsweise klein ist oder sich
diese Phase gegebenentfalls in tieferen Schichten befindet. Die Cu,ZnSnSe, -Phase (a)
befindet sich an den Positionen, wo sowohl Kupfer als auch Zink detektiert wird und
kein Silber vorhanden ist. Im Bereich (b) sind die Silber-Zinnselenid Phasen vorhan-
den, welche weder Kupfer noch Zink aufweisen, jedoch ein hohes Silbersignal zeigen.
Zinn kann bei diesen EDX-Messungen nicht detektiert werden, da die Beschleunigungs-
spannung bei diesen Messungen nicht zur Anregung der nétigen Elektronentiberginge
ausreichte. Die EDX-Daten untermauern die Réntgendiffraktometrie- und Ramanmes-
sungen, welche die Existenz der Ag-Sn-Se Sekundirphasen manifestiert. Aus der Abbil-
dung 4.28 geht hervor, dass sich die silberhaltigen Sekundirphasen auf der Oberfliche
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der Kesteritschicht befinden. Es ist zu vermuten, dass es wihrend des Prozesses an der
Oberfliche des Cu,ZnSnSe; zu einer lokalen silberreichen Stochiometrie kommt. Dies
resultiert in einer riumlich begrenzten Verschiebung des chemischen Potentials in Rich-
tung des Silbers, was zu den Bedingungen fiir den Einbau von Silber in die Kesteritpha-
se gefithrt haben kénnte. Die Entstehung der silberlegierten Kesteritschicht liefie sich
somit durch einen starken stdchiometrischen Druck aufgrund der Anreicherung von
Silber in der Ag,_.Cu,Se -Phase erkliren, welche den Silbereinbau in die Kesteritstruk-
tur propagiert. Sobald im kritischen Punkt des Prozesses die Silber-Zinnselenidphasen
entstehen, geht das Silber in diese Phasen tiber, welche jedoch nicht weiter zum Kesterit-
wachstum beitragen kénnen. Damit kehrt sich der Silbereinbauprozess wieder um. Ein
Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Mischkristalls wird in der final priparierten Schicht demnach we-
der mittels Rontgendiffraktometrie- noch durch Ramanmessungen nachgewiesen. Fiir

die Ramanmessung gilt, wie schon zuvor in 4.2 beschrieben, dass sich im Falle einer

A;fcu = 0,15) keine Ande-

rung der Position der A-Moden ergibt [41, 86, 76], sodass an dieser Stelle nicht mit den

Cu,Ag, .ZnSnSe, Mischphase mindestens bis zu x = 1,7 (

Ramanergebnissen argumentiert werden kann. Zur Ubersicht der Resultate dieses Ex-
perimentes, werden im nichsten Abschnitt die wichtigsten Ergebnisse noch einmal zu-
sammengefasst, bevor auf die Silber-Kupfer-Koverdampfungsexperimente eingegangen

wird.

4.3.3  Fazit zu Experiment 2

Durch das Angebot von Silber wihrend des Koverdampfungsprozesses zum Zeitpunkt
einer bereits ausgebildeten Cu,ZnSnSe; -Schicht, wurde der mégliche Einbau von Silber
in die bestehende Kesteritstruktur bei einer Substrattemperatur von s00°C untersucht.

Folgende Erkenntnisse konnen festgehalten werden:

* Sobald Silber anstatt Kupfer wihrend des Prozesses hinzugegeben wird, ohne das
sich weitere Parameter der Koverdampfung dndern, wird das Silber instantan in die
Cu,Se -Phase eingebaut, wodurch die pseudoternire Ag, .Cu,Se -Phase entsteht.

* Die Zugabe von Silber in der zweiten Stufe des Koverdampfungsprozesses zeigt in
den Réntgendiffraktometriedaten Hinweise auf die Existenz einer

Cu,Ag,_.ZnSnSe; -Legierung mit x = 1,918.

* Der Einbau des Silbers in die Kesteritstruktur resultiert dabei wahrscheinlich aus
der Anreicherung vonssilberhaligen Sekundirphasen auf der Schichtoberfliche und
wird tiber den Verzehr der Ag, ,Cu,Se -Sekundirphase katalysiert.

* Ein kritischer Punkt in der Sekundirphasenentstehung ist erreicht sobald die St6-
chiometrie des Ag; ;Cuy ,Se vorliegt, was das Ende der kontinuierlichen Stéchio-

metriednderung der pseudoterniren Ag, ,Cu,Se -Phase darstellt, wodurch die Silber-
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Zinnselenidphasen Agy 1,51 s5Se; 9, Ags—.SnSes und AgSnSe, im weiteren Prozess-

verlauf entstehen.

* Die parallele Entstehung drei verschiedener Silber-Zinnselenidphasen kann durch
zwei verschiedene Prozesse erklirt werden. Agy 1,5n; g3Se; o ist ein Produkt der ther-
mischen Zersetzungsreaktion des Cuy 04Agy 06ZnSnSe;. Die Ags_.SnSe, - und
AgSnSe, -Phase entstehen auf Grundlage der silber- und selenreichen Stéchiome-
trie, dem Ag-Sn-Se-Phasendiagramm entsprechend (vgl. Abbildungen A.9 & A.10).

Im letzten Abschnitt des Kapitels wird die Koverdampfung von Silber und Kupfer bei
einer Substrattemperatur von 500°C untersucht und bildet damit die dritte Variante der

Untersuchung eines Silber-Kupfer-Kesteritprozesses.

4.4  Silber-Kupfer-Koverdampfungsprozesse

T T A

Ag/(Cu+Ag) ratio
(viaEDX)

0
—0.10

022 220/204,

0.27
—0.26
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Abbildung 4.29: Vergleich der 6-6-Scans der Silber- und Kupfer-

Koverdampfungsprozesse in Abhingigkeit des Ag/(Ag+Cu)
Verhiltnisses (EDX)

In diesem Abschnitt wird eine Reihe von Koverdampfungsprozessen unter simultanem
Angebot von Kupfer und Silber vorgestellt, welche anhand der 6-6-Scans im direkten
Anschluss an der Priparation in Abhingigkeit der integralen atomaren Zusammenset-
zung (EDX-Messungen) charakterisiert werden. In der Abbildung 4.29 sind die Ergeb-
nisse der 6-6-Messungen (112- & 220/204-Kesteritreflexe) in Abhingigkeit des Silber-zu-
Kupfer-Verhiltnisses dargestellt. Das angegebene Stoffmengenverhiltnis ﬁ ist durch
eine EDX-Messung der Schicht tiber eine Fliche von circa 0,1 mm? bestimmt worden. In
den Réntgenbeugungsdiffraktogrammen sind keine Verschiebungen der Kesteritreflexe
zu erkennen, was auf keinen Einbau des Silbers in die Struktur hinweist, trotz des gemes-

senen signifikanten Anteils an Silber in den jeweiligen Schichten. Im Detail sind die 2.4-
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Positionen der 112-Reflexe in Abhingigkeit des gemessenen Silber-zu-Kupferverhiltnis-
ses in Abbildung 4.30 dargestellt. Die 26-Werte liegen fiir alle Proben bei circa 27,11°, was
eindeutig dem 112-Réntgenbeugungsreflex der Cu,ZnSnSe, -Phase zugeordnet werden
kann. Die schwarzen Datenpunkte in dieser Abbildung

zeigen die zu erwartenden 26-Positionen

des 112-Reflexes einer Cu,Ag,_.ZnSnSe; - 2713} ]
Mischkristallphase auf Basis der Vegard’- 272? Cu,ZnSnSe, 112 i

. . . 271 ®-—---o o--® Coo
schen Regel [122]. Dieses Ergebnis bestd- 5 I -

o , , 5270/ -
tigt die Erkenntnisse aus den sequentiellen & 069 CUAQZnSnSe,112 ™ —
Prozessen, dass die silberhaltige Kesterit- 26.8 i Vegard's Law ]
phase bei den vorherrschenden Prozessbe- 5 6.7 i ]
dingungen instabil ist und es folglich zum 266 | | |
Wachstum von silberhaltigen Sekundir- 0.0 0.1 0.2 0.3
phasen kommt. Wie bereits in den sequen- Ag/(Ag+Cu) - EDX

tiellen Prozessen beobachtet, lisst sich ein  Abbildung  4.30:  Vergleich der  24-Positionen
des  112-Rontgenreflexes in  Abhingigkeit
des Ag/(Ag+Cu) Verhiltnisses der Silber-
dem 112- und 220/204-Reflex nachwei- und Kupfer-Koverdampfungsprozesse
und den theoretischen 26-Positionen  der
Cu,Ag,_.ZnSnSe,; Mischkristalle nach der
die Abbildung 4.31, welche das Intensi- Vegardschen Regel; die griin gestrichelte Linie
zeigt den Literaturwert des 112-Reflexes der
Cu,ZnSnSe;, -Phase

Trend im Intensititsverhiltnis zwischen
sen. Zur Darstellung dieses Effektes dient

titsverhiltnis der Hauptreflexe der Kes-

teritphase in Abhingigkeit des Silberge- 9l 1
. : < Y[ no Silver
halts der Schicht darstellt. Es ist nach- Q8 ]
weisbar, dass die Cu,ZnSnSe, -Schichten & 7 — + 8
ohne Zugabe von Silber ( Ag”jjg@ =0) eine §6: o
112-Vorzugsrichtung aufweisen, wohinge- ™ al ]
gen die Schichten unter Zugabe von Sil- p 3L e
5 .

ber ein ausgeglichenes Verhiltnis von circa 5 21| 3|Ve: + (;opper 1

, . & o o |
2 zwischen den Intensititen der r12-und  p 1; °.
204/220-Reflexe besitzen, was der Ront- 0 0‘0 ‘ 0‘1 ‘ 0‘2 ‘ 0‘3
gendiffraktometriemessung einer Pulver- Ag/(Ag+Cu)

robe gleicht [89]. Dieser Effekt, welch
probe giec [ 9] ese Kb, welehet Abbildung 4.31: Darstellung des Intensititsverhilt-

zunichst wihrend des Schichtwachstums  nisses des 112-Reflexes zum 220/204- Reflex in
Abhingigkeit des gemessen Ag/(Cu+Ag) Ver-

im Experiment 2 beobachtet wurde, ist 27
hiltnisses

ebenfalls im Abschnitt 4.3 beschrieben. In

den in-situ Rontgenbeugungsdaten in Abbildung 4.18 ist eine Abnahme der Intensi-
tit des 112-Reflexes bei gleichzeitiger Zunahme der Intensitit des 220/204-Reflexes zu
beobachten, sobald Silber anstatt des Kupfers angeboten wird. Diese Beobachtungen
eroftnen weitere Perspektiven fiir zukiinftige Forschungsfragen zum Einfluss der silber-
haltigen Sekunddrphasen auf das Wachstum der Kesteritschicht. Zum Abschluss dieses
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Kapitels werden deshalb nochmals die Ergebnisse zusammengefasst und diskutiert.

4.5 Diskussion und Einordnung der Kupfer-Silber-Experimente

Im Rahmen der Silber-Kupfer-Verdampfungsprozesse fiir Kesteritschichten, lassen sich
die Entstehung und Zersetzung silberhaltiger Phasen bei einer Substrattemperatur von
500°C beschreiben. Es wurde gezeigt, dass durch das Vorhandensein einer Ag, .Cu,Se -
Phase, Silber temporir in die Kesteritstruktur eingebaut wird, wobei unter den vorherr-
schenden Prozessbedingungen eine instabile Verbindung entsteht. Sobald kein weiteres
Ag,_.Cu,Se zur Phasenbildung zur Verfiigung steht, folgt die Zersetzung der silberhalti-
gen Kesteritphase. Dieser kritische Punkt wird bei einer Stéchiometrie von Ag; 5Cu, ;Se
erreicht. Aufgrund der thermodynamischen Instabilitit, findet im Fall des Experiments
2 die Phasenseparation von Cuy o1sAgo 0s2ZnSnSe; in Cu,ZnSnSe, und Agyp 1,51 s55e; 9
statt. Dartiber hinaus sind Phaseniiberginge bei Temperaturen unter 2.50°C zu beobach-
ten, welche durch die Existenz von Phasen des Ag-Sn-Se-Systems hervorgerufen werden,
die wihrend des Prozesses in einer nichtkristallinen Phase vorliegen und erst in der Ab-
kiihlphase auskristallisieren.

Diese Beobachtungen lassen sich insoweit verallgemeinern, dass im Cu-Zn-Sn-Se-System
die quarternire Cu,ZnSnSe; -Phase bei s00° C entsteht, wihrend im Ag-Zn-Sn-Se-System
bei gleicher Temperatur vornehmlich die terniren oder pseudoterniren Selenide entste-
hen. Eine vereinfachte Beschreibung mittels der Gibbs’schen Energie ergibt zwei energe-
tische Abschitzungen zur Phasenentstehung. Die Reaktionsenthalpien zur Bildung der
quarterniren Kesteritphase aus den biniren Chalkogeniden betragen [78]:

Hr(Ange + SnSey + ZnSe — AgzZnSnSe4) = —28,6kJ/mol (4.8)

H,.(CuySe + SnSe, + ZnSe — CuyZnSnSe;) = —84,1kJ/mol. (4.9)

Durch die Verbindung der Gleichungen 4.8 und 4.9 mit der Gibbs-Helmholtz-Gleichung
AG=AH—T-AS, (4.10)

sowie der Beobachtung, dass kein Ag,ZnSnSe, (AZTSe) bei einer Substrattemperatur
773,15 K entsteht, gleichwohl aber die Cu,ZnSnSe; -Phase (CZTSe), konnen folgende

Ungleichungen postuliert werden:
!
AGezrs, = —84, 1/6]/7%0[ — ASczrs. - 773,15K < 0 (41 I)

!
AGAZTSe = —28, 6/6]/7}10[ — ASAZTS@ =773, 15K > 0. (4.12)
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Sowohl die Bildungsreaktionen des Ag,ZnSnSe; als auch des Cu,ZnSnSe; zeigen eine
negative Differenz der Bildungsenthalpien, was einem energetischen gilinstigeren Zu-
stand der Kesteritphase entspricht. Damit die Bildung der Cu,ZnSnSe; -Phase und die
Inhibition der Ag,ZnSnSe; -Phase auf Grundlage der Gibbs-Helmholtz-Gleichung bei
500°C korrekt abgebildet wird, muss die Differenz der Gibbs-Energien AG fir erstere
Phase negativ sein und fiir Letztere positiv, was in den Ungleichungen 4.11 und 4.12
abgebildet ist. Es ist offensichtlich, dass fur die (Nicht-)Entstehung der Kesteritphasen
der Entropieterm verantwortlich ist. Mithilfe der aufgestellten Ungleichungen fiir die

Gibbs-Energien 4.11 und 4.12, kann die Entropieinderung fiir beide Prozesse wie folgt

abgeschitzt werden:
k]
ASczre > —0,1088 :
CZTS ol - K (4 13)
k]
AS 77 < —0,0370 (414)
mol - K

Diese Abschitzung liefert ebenfalls die Begriindung der Entstehung von silberhaltigen
Kesteritphase (Cu,Ag,_.ZnSnSe, ) unter Reduktion der Substrattemperatur <500°C,
da der Einfluss des Entropieterms bei geringerer Temperatur abnimmt und die Entste-
hung der Kesteritphase energetisch giinstiger wird. Die hier gezeigten Experimente lie-
fern den phinomenologischen Nachweis der héheren Stabilitit der terniren oder pseu-
doterniren Silber-Zinnselenid- und Silber-Kupferselenid-Phasen, welche aufgrund des
entropischen Einflusses auf die Gibbs’sche Gesamtenergiebilanz der Phasenentwicklung
entstehen.

Des Weiteren ergibt sich aus den beschriebenen Experimenten, dass die Silberatome wih-
rend des gesamten Prozesses vergleichsweise mobil sind, was die kontinuierlichen Pha-
seniiberginge und Stéchiometrieinderungen der Silber-Zinnselenid- und Silber-Kupfer-
selenidphase zeigen. Die Diffusion von Silber in Kesteritschichten ist beispielsweise in
der Arbeit von MWAKYUSA ET AL. [76] beschrieben, welche mittels diinner Silber-Saat-
schichten die Diffusion des Silbers in die Kesteritschicht forcierten und eine schnelle
Verteilung des Silbers zu beobachten ist. Diese Erkenntnis passt gut zu dem hier gezeig-
ten Verhalten der Silberphasen, welche einen schnellen Silberaustausch vorweisen.

Der Einfluss auf die priferentielle Wachstumsrichtung der Kesteritschichten unter Zu-
gabe von Silber, kann durch das Vorhandensein von silberhaltigen Sekundirphasen er-
klirt werden. Aufgrund von méglichen Gitterfehlanpassungen zwischen der Kesterit-
phase und den Sekundirphasen fhrt dies woméglich zu einer erhéhten Verzerrungsen-
ergie innerhalb der Kesteritstruktur. Dies wiederum kann zu der Verinderung der 112-

Vorzugsorientierung in den Rontgendiffraktometriedaten der Kesteritkristallite fithren

74



NaF als Na-Quelle in der
CZTSe-Priparation
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In diesem Kapitel wird der Einsatz von Natriumfluorid als Natriumquelle zur Inkor-
peration in Cu,ZnSnSe; -Schichten untersucht. Die Grundidee hinter der Zugabe von
Alkalimetallen, insbesondere von Natrium in Chalkogenidsolarzellen besteht darin, po-
tenzielle Verlustmechanismen zu verringern, welche die Energiewandlungseffizienz be-
schrinken. Schon 1996 zeigten Experimente von RUCK ET AL. eine erhohte Effizienz
der Solarzellen unter Verwendung von Glassubstraten die Natrium enthielten [97]. Die-
se Verbesserung wurde durch die Diffusion von Natrium aus dem Glas in die hergestell-
ten CIGSe-Schichten erreicht. Diese Ergebnisse waren mitunter wegweisend fiir weitere
systematische Untersuchungen zum Einfluss von Natrium in Diinnschichtsolarzellen,
welche im folgenden Abschnitt fiir kesteritbasierte Solarzellen niher beschrieben wer-
den.

2013 wurde von L1 ET AL. der Effekt des Natriums auf die Effizienz von koverdampften
Cu,ZnSnSe;, -Solarzellen gezeigt. Es wurden dabei Verbesserungen in der Leerlaufspan-
nung und des Fullfaktors verzeichnet [62]. APT-Messungen zeigen, dass Natrium pri-
feriert in den Korngrenzen der meist multikristallinen Kesteritschichten eingebaut wird
[106]. Dies fiithrt dazu, dass die dort lokalisierten nicht-strahlenden Rekombinationst-
zentren passiviert werden [31, 99]. Der Passivierungseftekt ensteht durch die Anbindung
von Natrium an freien Bindungen' [64]. Tampo et al. messen dementsprechend lingere
Lebensdauern der Minorititsladungstriger in den Solarzellen [116]. Dies wird mit der
Reduktion von tiefen Defekten zwischen Leitungs- und Valenzband im Bulk erklirt,
welche auf Korngrenzen zuriickgefithrt werden kénnen [63, 79]. Neben dem Einfluss
auf die Defekte, zeigt die Zugabe von Natrium ebenfalls Einfluss auf die Morphologie
der CZTSe-Schichten. Zum Beispiel kann die Korngréfie der Cu,ZnSnSe; -Kristallite
durch Na-Zugabe signifikant beeinflusst werden, wobei diese von einigen hundert Na-
nometern bis zur Mikrometergréfe anwachsen kann [117]. Dies ist ein Qualititsfaktor
tiir Solarzellen, da grofiere Korner zu einer geringeren Anzahl von Korngrenzen fithren,
was die Rekombination von Ladungstrigern reduziert und die Effizienz verbessert. Des
Weiteren gibt es Hinweise darauf, dass Na-Atome bevorzugt als Substitutionsdefekte im
Cu-Teilgitter eingebaut werden, wodurch stabile Na-bezogene Defekte entstehen [32].
Temperaturabhingige Kapazititsmessungen zeigen die Entstehung zusitzlicher flacher
Defekte, welche als Akzeptor fungieren [3]. Der Einfluss des Natriums auf die Solarzell-
eigenschaften ist demnach mannigfaltig und weiterhin Gegenstand der aktuellen For-
schung.

Eine etablierte Methode zur kontrollierten Inkorporation von Na in das Cu,ZnSnSe; ist
die Verwendung von Natriumfluorid. Dieses kann tiber Sekundirreaktionen elementa-
res Natrium zur Dotierung der Halbleiterschichten zur Verfiigung stellen [18]. Hiufig
wird NaF als Saatschicht (seed layer) bzw. Vorliuferschicht auf dem Substrat oder mit-
tels einer thermischen Nachbehandlung (PDT) auf der fertigen Absorberschicht aufge-

' Dangling Bonds
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bracht. Wenig untersucht ist jedoch die konstante Zugabe von NaF wihrend eines Ko-
verdampfungsprozesses und deshalb ist sie Gegenstand dieser Arbeit. Fiir Cu,ZnSnSe; -
Absorberschichten istin der Literatur kein Experiment bekannt, welches die kontinuier-
liche Koverdampfung von NaF wihrend des Schichtwachstums systematisch beschreibt.
Der Vorteil der Methode des Koverdampfens von NaF ist, dass wihrend des Herstel-
lungsprozesses stets eine gezielte Menge an Natrium in die Schicht eingebracht werden
kann. Grundsitzlich eréftnet diese Methodik die Moglichkeit eines Na-Konzentrations-
gradienten iiber die Tiefe der Kesteritschicht, was unter anderem in dieser Arbeit un-
tersucht wird. Ein weiterer zentraler Punkt dieses Kapitels ist die Bestimmung der tem-
peraturabhingigen Na-Diftfusionskoeffizienten, welche bis dato in der Literatur nicht
temperaturabhingig beschrieben worden sind. Des Weiteren besitzt die Reaktionskine-
tik eine tragende Rolle zur Beschreibung der Inkorporation des Natriums via NaF in die
Cu,ZnSnSe;, -Schicht. In der Literatur fehlen bislang empirische Daten, die beispielswei-
se die Einbauefhzienz* des Natriums tiber den Umweg des Natriumfluorids belegen. Ver-
einfacht betrachtet muss zunichst die Ionenbindung zwischen dem Natrium und dem
Fluor getrennt werden, damit elementares Natrium als Dotierelement fiir die Halbleit-
erschicht zur Verfiigung steht. Dieser Vorgang wird in der Literatur mit einer stets aus-
reichend schnellen R eaktionskinetik beschrieben, sodass kein residuales NaF oder Fluor
nach der NaF-Behandlung vorhanden ist. Diese Annahme ist in erster Niherung jedoch
nicht ohne Einschrinkungen giiltig, da Parameter, wie die angebotene Menge an NaF,
Temperatur und Wachstumsgeschwindigkeit der Kesteritschicht, die Reaktionskinetik
bestimmen und somit jeder Prozess individuell betrachtet werden muss. Auf Basis die-
ser Einschrinkung wird in dem nachfolgenden Kapitel die Natriuminkorporation via
NaF-Koverdampfung mit Hilfe von GDOES und TOF-SIMS untersucht. Zuvor wer-
den kurz einige wichtige Erkenntnisse zum NaF vorgestellt:

Untersuchungen an NaF-Vorliuferschichten bei Cu(In,Ga)Se, -Schichten zeigen, dass
eine auf Molybdin aufgedampfte Natriumfluoridschicht wihrend einer Temperaturbe-
handlung bei 440°C keine Zersetzung aufweist, unabhingig davon, ob Selen angeboten
wurde oder nicht. Hingegen wird bei einer Temperatur von 550°C ein signifikanter Ver-
lust des Natriumfluorids durch Re-Evaporation nachgewiesen. Eine Reaktion des NaF
mit Selen selbst, kann wiederum nicht beobachtet werden [37]. Zusitzliche Experimen-
te an CIGSe-Schichten belegen das Vorhandensein von Na,Se als Natriumverbindung.
BRAUNGER ET AL. [9] konnten zeigen, dass Natrium aus dem SLG in Form von Na,Se -
in den Korngrenzen vorliegt. Es erscheint daher wahrscheinlich, dass Natriumselenide
bei der Inkorporation des Natriums in die Kesteritschichten eine tragende Rolle in der
Reaktionskinetik darstellen.

* Verhilenis von tatsichlich in die Schicht inkorporierten Na zu angebotenem NaF
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5.1 Na-Inkorporation in CZTSe-Schichten

Eine erste Einordnung des Na-Einbaus
in die CZTSe-Schichten via NaF 0.10

wird mittels eines Vergleiches zwi-

CZTSe Moly

schen der Inkorporation des Natri- C?_U.
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&
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Na bar. +
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gegeben. Die Herstellung der verwen-
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~-Na bar. |
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gehalt wird mittels der GDOES tie Abbildung 5.1: GDOES Messungen des Na-Gehaltes in
fenabhingig gemessen (vgl. 3.5.1). drei Cu,ZnSnSe, -Schichten; rot: Na Diffusion aus dem

. SLG;blau: Na Inkorporation durch 21nm dicke NaF Vor-
Wird SLG als Substrat verwendet, liuferschicht bei VorEandener Na-Diffusionsbarriere zwi-
betrigt die mittlere Natriumkonzen-  schen SLG und Molybdin; schwarz: Na-Signal liegt unter-
halb des Detektionslimits durch die Na-Diffusionsbarriere
und kein zusitzliches NaF, der Anstieg des Na-Signals bei
Schicht circa o,1 at% (vgl. Abbildung depth ~ 1,5 zeigt die Grenzfliche zum SLG

5.1 blauer Graph), da Natrium aus

tration in der finalen Cu,ZnSnSe; -

dem Substrat in die Kesteritschicht diffundiert. Wird ein Substrat mit Natrium-
Diftusionsbarriere verwendet, wird die Migration des Natriums in die Kesteritschicht
verhindert, sodass das resultierende Na-Signal in dieser unterhalb der Detektionsgrenze
von 1- 1077 at%? liegt. In den GDOES-Daten resultiert dies in einem konstanten Wert
von o at% Natrium innerhalb der Kesteritschicht, dargestellt als schwarzer Graph in der
Abbildung s.1. Wird nun zusitzlich eine circa 22 nm dicke NaF-Vorlduferschicht auf
ein Substrat mit Diffusionsbarriere aufgedampft, ist eine mittlere Natriumkonzentrati-
on von circa 0,05 at% zu verzeichnen (vgl. Abbildung s.1 roter Graph).

Um an dieser Stelle eine Abschitzung der Na-Einbauefhizienz durch die 22 nm dicke
NaF-Vorlduferschicht anzustellen, kann angenommen werden, dass bei vollstindigem
Einbau des Natriums aus dem NaF, jedes Na-Atom aus der NaF-Vorliuferschicht in der
Cu,ZnSnSe;, -Schicht verbleiben miisste. NaF besitzt 8 Atome pro 99,46 A3 Einheitszel-
le (davon 4 Na-Atome) [71] und Cu,ZnSnSe; besitzt 16 Atome pro 368,82 A? Einheits-
zelle [89]. Die Cu,ZnSnSe;, Schichtdicke betrigt circa 1250 nm (Probe: CZTSe(NaF)-
190712)und die NaF-Schichtdicke 22 nm. Durch Division der Produkte aus Dichte und
Schichtdicke des NaF durch CZTSe, ergibt sich eine nominelle Na-Konzentration von
circa 1,7 at% iiber die gesamte CZTSe-Schicht, falls jedes Na-Atom aus der NaF-Schicht

3 ermittelt innerhalb der Bachelorarbeit ,,Entwicklung und Evaluation eines Verfahrens zur Bestim-
mung von Natriumkonzentrationen an Cu,ZnSnSe4 -Diinnschichtsolarzellen mittels Glimment-
ladungsspektroskopie”von Davy Tesch vom 11.10.2021
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im CZTSe verbliebe. Beobachtet wird jedoch eine Natriumkonzentration von 0,05 at%.
Der Anteil des inkorporierten Natriums betrigt demnach nur etwa 3% des potenziell
durch die zuvor aufgedampfte Natriumfluoridschicht verfiigbaren Natriums. Dies be-
deutet, dass 97% des Natriums aus der NaF-Schicht nicht zum Einbau in die CZTSe-
Schicht beitragen.

Die Experimente zeigen, dass Natrium mittels einer NaF-Vorlduferschicht in dhnlicher
Menge in der Cu,ZnSnSe;, -Schicht vorliegt, wie es durch die Diffusion des Natriums aus
dem SLG-Substrat geschieht. Des Weiteren zeigen die GDOES-Tiefenprofile ein signifi-
kantes Natriumsignal innerhalb der Molybdinschicht, welches periodische Akkumula-
tionen aufweist (vgl. Abbildung s.1) Dies lisst sich durch die Diffusion des Natriums in
die Molybdinschicht erkliren. Die Mehrschichtigkeit des Molybdins (siche Abbildung
5.2) bedingt dabei die periodische Erh6hung der Na-Konzentration. Der Grund dafiir
ist die Existenz von Grenzflichen, in welchen eine Anreicherung des Natriums erfolgt.
Diese Beobachtung konnte in dieser Arbeit mehrfach reproduziert werden. Die prife-
rierte Anreicherung von Natrium an Grenzflichen und Konrgrenzen ist bereits mehr-
fach in der Literatur beschrieben: [106, 98, 3].

Der Anstieg des Natriumsignals, in-
nerhalb der Molybdinschicht der Pro-

be mit Na-Diffusionsbarriere, ist mess-

m

!

%

technisch bedingt, was an der Uber- j Mo|ybdenum Layer

lagerung der gemessenen Anregungs-

linien liegt. Des Weiteren ist die

verwendete Quantifizierung des Na- :
300 nm EHT = 5.00 kV Signal A = SE2

Signals innerhalb des Molybdins im WD = 6.1 mm Photo No. = 9173
Allgemeinen nicht weiter giiltig, da . .

. o Abbildung 5.2: REM-Abbildung der Schichtstruktur des
die Kalibrier ung des GDOES‘SyStemS Molybdinsubstrates mittels SE Detektor
nur fir die Cu,ZnSnSe, -Matrix er-
folgt. Zusitzlich ldsst sich eine Akkumulation von Natrium an der Oberfliche der na-
triumhaltigen Proben beobachten, was hiufig in dhnlichen Experimenten auftritt und
auf die bevorzugte Diffusion von Natrium entlang der Korngrenzen zuriickzuftihren ist
[60] . Dabei ist die Bindung des Natriums an der Oberfliche durch Sekundirreaktionen
moglich, beispielsweise durch die Oxidation mit Sauerstoft [31, 113].
Die wichtigsten Erkenntnisse dieser Experimente sind zum einen, dass die Verwendung
von NaF als Na-Quelle sich dhnlich wie die Diffusion des Natriums aus dem SLG ver-
hilt und somit, in erster Niherung eine signifikanter Einbau des Natriums aus dem NaF
in CZTSe zu verzeichnen ist. Ein GrofSteil des Natriumfluorids wird dabei aber nicht
direkt in die Cu,ZnSnSe; -Schicht eingebaut. Die Anreicherung von Natrium an den
Grenzflichen der CZTSe-Schicht und dem Molybdinsubstrat lisst sich tiber die domi-

nante Na-Diffusion in den Korngrenzen erkliren. Fiir eine detaillierte Beschreibung des
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Reaktionsverhaltens von NaF wihrend des CZTSe-Koverdampfungsprozesses und der
Inkorporation des Natriums wird im folgenden Abschnitt ein Reaktionsmodell vorge-
stellt.

5.2 Reaktionsmechanismen des NaF wihrend des Koverdampfungspro-

ZESSES

Das in diesem Abschnitt eingefithrte empirische Modell der Na-Inkorporation mittels
NaF soll als systematische Beschreibung der Reaktionsmechanismen des Natriumein-
baus via NaF fiir Kesteritschichten dienen. Anhand von Experimenten an Chalkopyrit-
schichten zeigten COLOMBARA ET AL. bereits mogliche Routen der Alkalimetall-Do-
tierung, welche durch die Reaktion von Alkalihalogeniden mit Chalkogenen tber die
Gasphase ablaufen [18]. Diese Erkenntnisse bilden die theoretische Grundlage fiir die
Erklirung des Einbaus von Natrium in die Cu,ZnSnSe; -Schichten und den méglichen
Verlustreaktionen unter der Omniprisenz von Selenmolekiilen. Die erste potentielle Re-

aktion von NaF mit Selen kann wie folgt beschrieben werden:
2NaF) + Sey(g) <— NaySe(s) + SeF>(¢g) T AG(550°C) = 3754/ - mol . [18] (5.1)

Im nichsten Schritt kann das Natriumselenid durch eine inkongruente Zersetzung ele-

mentares Na freisetzen:
1
Na,Se(s) «— Na(g) + ENazSez(g) AG (550°C) = 325 k/ - mol ™" [18] (5.2)

CoLOMBARA ET AL. konnten die Abfolge dieser Reaktionen bereits in Experimenten
nachweisen, wobei der Fokus der Untersuchungen dabei auf der Natriuminkorporati-
on tiber die Gasphase lag. Es ist demnach bekannt, dass elementares Natrium aufgrund
der inkongruenten Zersetzung von Na,Se in der Gasphase vorliegen kann. Bezogen auf
die Experimente dieser Arbeit wird angenommen, dass eben dieses gastérmige Natrium
auf Oberflichen adsorbiert wird und dementsprechend fiir den Einbau in die Kesterit-
schicht zur Verfiigung steht, oder sogar direkt das Na,Se in die Kesteritschicht inkorpo-
riert wird. Im Gegensatz dazu zeigt NaF keine inkongruente Zersetzung, was ebenfalls
bereits in verschiedenen Experimenten zur Evaporation von NaF nachgewiesen wurde
[12, 22, 85]. Es steht somit kein elementares Natrium durch die reine Verdampfung von
NaF zur Verfiigung. Diese Erkenntnis bedingt somit einen Reaktionsmechanismus fiir
das NaF, wie die Kombination aus Gleichung 5.1 und s.2, falls ein Einbau von Natrium
unter Abstinenz von Fluor in der CZTSe-Schicht beobachtet wird. Im Vergleich dazu
postulieren LAEMMLE ET AL. [60] die Reaktion von NaF mit Selen unter der Entstehung
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von SeFs. Die Reaktion lautet wie folgt:
INGF(s) + %Sez(g) > NaaSe(s) + %Sng(g) AG(550°C) = 428 k- mol ™ (5.3)

Anhand der Unterschiede in den Gibbs-Energien der Reaktionen 5.1 und 5.3, sowie

Na incorporation
(grain boundaries)

Nac,=0.55eV (if)
Na,,=0.57 eV

Nag, = 2.71eV
NaF and CZTSe Na; (tetrahedral) = 2.07 eV
phase separation n Na, (octahedral) = 1.92 eV

Na incorporation (grain)

A=
N &

NaF NaF .
desorption | | adsorption 2NaF g * Se2-<-—> l\iazse(s) " y 21 (1)

/ | Na,Se +Se, g NaySe, g 1+ 5e, .4 (i) |
1]

NaF, Se, Cu, y?‘
Znand Sn
Loss of and Na,Se >1
s evaporation (8 25€y g (Y > 1)
Abbildung 5.3: Schema der mdglichen Reaktionsmechanismen von NaF: (1) NaF Verdampfung (2) Bildung

von NaF Ausscheidungen (3) Na Einbau und Diffusion in Korngrenzen (4) Einbau und Diftusion in
Korner (5) Verlust von Fluor tiber SeF, und Verlust von Na via Na,Se;; (i) [18], (ii) [68]

fehlender Evidenzen anhand von Experimenten fiir Gleichung 5.3, gehen CoLomBA-
RA ET AL. davon aus, dass Gleichung 5.1 thermodynamisch giinstiger ist und somit die
wahrscheinlichere Reaktion darstellt. In der Literatur finden sich bis dato keine weiteren
konkreten Modelle der Reaktionsmechanismen des Natriumeinbaus via NaF in Chalko-
pyrit- oder Kesteritdiinnschichten.

Auf dieser Grundlage sind die moglichen Reaktionswege in der Abbildung 5.3 anhand
eines Schemas dargestellt. Die Na,Se -Phase stellt bei den vorgestellten Reaktionsmech-
anismen ein wichtiges Zwischenprodukt fiir den Einbau des Natriums dar. Sie ist im
Temperaturbereich des Prozesses von 500°C stabil (vgl. Phasendiagram in Abbildung
A.8) und wird dabei in der Literatur als intermediire Phase postuliert [124, 113].

Bei dem Kovderdampfungsprozess dieser Arbeit wird wihrend des Schichtwachstums
NaF unter stindigem Angebot von Selen, Kupfer, Zink und Zinn koverdampft (vgl.
Abbildung 5.3 (1)). Wihrenddessen kommt es zunichst zur Adsorption der Atome oder
Molekiile, welche im Anschluss entweder von der Schicht desorbieren oder auf der Ober-
fliche adsorbieren. Die Desorptionsrate ist vom Haftungskoeffizienten des NaF auf der

Oberfliche des CZTSe abhingig sowie von der temperaturabhingigen Re-Evaporations-
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rate. Durch das stetige Angebot der ibrigen Elemente entsteht die kristalline Cu,ZnSnSe; -
Phase. Eine potentielle Mischphase zwischen NaF und den angebotenen Elementen exis-
tiert nicht, was zu einer potentielle Phasenseparation zwischen NaF und Cu,ZnSnSe; fiih-
ren konnte (2). Wie bereits zuvor erwihnt, ist der Einbau des Natriums in die CZTSe-
Schicht aus dem vorhandenen Natriumfluorid nur mit einer sekundiren Reaktion, wie
mit Selen unter Verlust des Fluors, méglich (vgl. Reaktion 5.1). Dabei entsteht Na,Se,
was zu zwei weiteren Reaktionspfaden fithrt. Zum einen kann sich das Na,Se inkongruent
zersetzen, siche Reaktion 5.2, wobei elementares Natrium und Na,Se, entsteht, und
zum anderen ist die Reaktion des Na,Se mit Selen, unter Entstehung von hoher koordi-
nierten Natriumseleniden méglich. Letztere weisen einen niedrigeren Schmelzpunkt auf
und re-evaporieren schneller als das bei 500°C stabile Na,Se , was somit einem potenti-
ellen Verlustmechanismus des Natriums entspricht [101]. Im nichsten Schritt kann der
Einbau des elementaren Natriums in die Kesteritstruktur erfolgen, welcher tiber die Bil-
dung von Punktdefekten abliuft. Im Schema unter Pfad (4) sind die Formationsenthal-
pien der einzelnen Natriumdefekte im Cu,ZnSnSe; -Kristallgiter angegeben. Demnach
sind fiir das Natrium die Kupfer- und Zinkplitze energetisch am giinstigsten. Der zwei-
te Inkorporationspfad ist die Diffusion des Natriums entlang der Korngrenzen, welche
bereits in der Einleitung des Kapitels benannt ist (3).

Da unter den aufgefithrten Annahmen der Natriumeinbau mittels NaF tiber Sekun-
dirreaktionen verlduft, ist die Reaktionskinetik ein potentiell begrenzender Faktor des
Natriumeinbaus, insbesondere da die Reaktionen 5.3 und 5.2 endotherm und somit
thermisch aktiviert ablaufen. Die folgenden Experimente dienen dabei der qualitativen
Untersuchung der Reaktionskinetik mit Hilfe der Koverdampfung von NaF bei unter-
schiedlichen Evaporationsraten wihrend des Cu,ZnSnSe, -Schichtwachstums. Die re-
sultierenden Na-konzentration werden anschlieflend tiefenabhingig mittels GDOES ge-
messen. Fiir einen Vergleich des eingebauten Natriums zum angebotenen NaF werden

dafiir zunichst die Evaporationsratenmessungen des Natriumfluorids vorgestellt.

NakF-Evaporation

In Abbildung 5.4 sind die Daten der temperaturabhingigen NaF-Flussmessung semilo-
garithmisch aufgetragen. Die experimentell bestimmte Auflésungsgrenze der dafiir ver-
wendeten Quarz-Kristall-Waage betrigt circa 0,03 A/s. Bei einem Standardprozess mit
einer durchschnittlichen Wachstumsrate der Schicht von circa 12 A pro Sekunde, fiihrt
ein NaF-Fluss von 0,03 A/s bei einer durchschnittlichen Prozessdauer von 12 Minuten
zu einer kumulierten NaF-Schichtdicke von etwa 0,2 nm. Unter der Annahme des voll-
stindigen Einbaus des angebotenen Natriums, entspriche dies einer nominellen Kon-
zentration von 0,2 at% in der gesamten CZTSe-Schicht. Dieser Wert ist jedoch grofier
als die gemessenen Natrium-Konzentrationen der Referenzproben aus Abbildung s.1.

Um auch mithilfe der NaF-Koverdampfung niedrigere Natriumkonzentrationen in der
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Cu,ZnSnSe, -Schichtzu erreichen, sind Evaporationsraten von NaF erforderlich, die un-
terhalb der Auflésungsgrenze der Quarzwaage liegen. Fur diese niedrigeren Fliisse bzw.
Quelltemperaturen stehen somit keine Messwerte zur Verfiigung, weshalb extrapolierte
Werte verwendet werden. Diese wurden mittels drei verschiedener Anpassungszenarien,

dargestellt in der Abbildung 5.4, abgeschitzt.
Sie sind durch verschiedene Wer-
tebereiche der monoexponentiel- 1] Measarement
len Fit-Funktionen definiert. Die Fitall
[ |—Fit low Temp
dadurch entstehende Fehlerfort- 0.1 |.=——Fit lowest Temp ]

pflanzung wird in den weiteren

[Als]

Kalkulationen beriicksichtigt. Mit- & 0,01 | Detection Limit

N

hilfe der Flussmessung ldsst sich @
die zu erwartenden Konzentrati- 0.001 —
on des Natriums innerhalb der
CZTSe-Schicht quantifizieren. Ins- 1E-4 450 ‘ 560 ‘ 550 ‘ 6(50 ‘ 650 7700
besondere fiir die Koverdamp— Source Temperature [°C]

fungsprozesse spielt dies eine wich-

Abbildung 5.4: Daten der NaF-Evaporationsrate (Rx,r) mit ein-
tige Rolle, da somit die Einbau- gezeichneter Detektionsgrenze; fiir niederigere Fliisse muss ex-
trapoliert werden; die eingezeichneten Fits zeigen den Toleranz-
bereich der Extrapolation; Fit in blau zeigt die Anpassung iber
werden konnen. Im nichsten Ab- den gesamten Wertebereich; Fit in rot zeigt die Anpassung im
schnitt werden deshalb die NaF- Xemperatur'intervall [520°C,600°C]; Fit0 in maigenta zeigt die
npassung im Temperaturintervall [520°C,560°C]
Koverdampfungsexperimente vor-

raten des Natriums abgeschitzt

gestellt.

5.3  Graduelle NaF-Koverdampfung wihrend eines Ein-Stufen-Kover-
dampfungsprozesses fiir CZTSe-Schichten

Um die in Abbildung s.3 aufgefiihrten Reaktionen qualitativ zu bewerten, wird NaF
zunichst graduell wihrend eines CZTSe-Koverdampfungsprozesse angeboten, um den
Einbau des Natriumfluorids {iber einen breiten Konzentrationsbereich zu untersuchen.
Die Temperatur der NaF-Quelle wird dabei wihrend dieses einstufigen Prozesses* ex-
ponentiell tiber die Zeit reduziert, was zu einer linearen Reduktion der NaF-Evapora-
tionsrate fithrt. Die resultierende tiefenabhingige Na-Konzentration wird anschlieflend
mittels einer GDOES-Messung charakterisiert. Als Substrat wird Molybdin auf SLG
mit einer Na-Diftusionsbarriere verwendet. Die wichtigsten Resultate dieser Probe sind
in der Abbildung 5.5 dargestellt. Im oberen Diagramm ist dabei der NaF-Fluss tiber die
Schichttiefe dargestellt (Zeitachse liuft von rechts nach links) und reicht von o A/s bis

1,4 A/s. Der zeitliche Verlauf der Evaporationsraten wird anhand der gemessenen Tem-

+Prozess bei dem Kupfer wihrend des gesamten Prozesses angeboten wird
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peratur an der Verdampferquelle, in Verbindung mit der Flussmessung aus dem vor-
herigen Abschnitt, berechnet. Die systolenartigen Unstetigkeiten im Verlauf der NaF-
Evaporationsrate, sind auf die Temperaturregelung der NaF-Quelle zurtickzuftihren, wel-
che bei jedem Temperaturschritt ein Einschwingverhalten verursacht. Der Einfluss der
kurzfristigen Temperaturinderung auf den NaF-Fluss ist dabei vernachlissigbar. An-
hand der NaF-Evaporationsrate wird die maximal zu erwartendeNa-Konzentration be-
rechnet und mit der gemessenen Na-Konzentration (GDOES) im unteren Diagramm
der Abbildung 5.5 verglichen. Die Abschitzung der maximalen Na-Konzentration un-
terliegt der Niherung, dass die Na-Einbaurate durch das NaF 100% betrigt und dient
somit als Referenzwert. Die Berechnung der nominellen Natriumkonzentration erfolgt
tber das Verhiltnis zwischen Wachstumsgeschwindigkeit der Cu,ZnSnSe, -Schicht
(RZzckzwm) und dem NaF-Fluss, welche mithilfe der infraroten LLS [44] und der zuvor
beschriebenen NaF-Evaporationsrate bestimmt werden. Damit gilt fiir die Abschitzung

der zu erwartenden Na-Konzentration folgende Berechnungsgrundlage:

Evaporation g R3
c . 075 .RN&ZF * _99,46A (S 4)
Na — o —3 3 e —3_°* .
Wachstum 16 Evaporation 8
(Rezzse™ - 368,82A ) + (0,5 Ry,r ) WA )

Der Faktor o,5 enstpricht dem Natriumanteil des NaF, resultierend aus dem Stochio-
metrieverhiltnis zwischen Natrium und Fluor von 1:1. Die tibrigen Faktoren, angege-
ben in A3, beschreiben jeweils die Atomanzahl der Einheitszellen des NaF und des
Cu,ZnSnSe; . Sowohl die Flussrate als auch die ermittelten Na-Konzentrationen sind in
Abbildung s.s in Abhingigkeit der Schichttiefe der Probe aufgetragen. Der Referenz-
wert der absoluten Dicke der CZTSe-Schicht wurde mittels REM bestimmt und an-
schliefend mit der GDOES-Messung kalibriert. Die Zusammensetzung der Schicht ist
im Anhang A in Tabelle A.1 aufgefiithrt. Aus dem Verhiltnis zwischen dem ermittelten
maximal inkorperierten Na-Gehalt und der tatsichlich gemessenen Na-Konzentration
in der Schicht kann die Na-Einbaurate bzw. Na-Einbaueffizienz’ berechnet werden. Die-
se ist im unteren Diagramm der Abbildung s.s in blau dargestellt. Fast tiber die gesamte
Schichttiefe und tiber den gesamten NaF-Angebotsbereich betrigt diese etwa 20%, was
dabei einem NaF-Verlust von 80% entspricht. Lediglich nahe der Schichtoberfliche, in
dem Bereich wo bereits kein NaF mehr angeboten wurde, betrigt das Verhiltnis vom ein-
gebauten Natrium zum Na-Angebot circa §5%. Zu beachten ist hier jedoch, dass die ab-
solute Natriumkonzentration in diesem Bereich etwa 0,02 at% betrigt, was der Gréfien-
ordnung des Natriumgehaltes der Probe mit einer NaF-Saatschicht aus dem Abschnitt

5.1 entspricht, sodass davon auszugehen ist, dass ein signifikanter Anteil des Natriums

s Die Na-Einbauefhizienz bzw. -rate bezeichnet hier das Verhiltnis zwischen mittels GDOES detektierter
Na-Konzentration zu maximal zu erwartender Na-Konzentration in der CZTSe-Schicht unter
der Annahme, dass jedes Na-Atom aus dem NaF in der Schicht verbleibt, unabhingig in welcher
Form das Natrium in der CZTSe-Schicht (Agglomerat oder nicht) auftritt.
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Abbildung 5.5: oben: NaF-Evaporationsrate in Abhingigkeit der normierten Prozess-
dauer, der hellgraue Bereich kennzeichnet den Zeitraum des NaF-Angebots (shut-
ter open) unten: Semilogarithmische Darstellung der maximal zu erwartenden Na-
Konzentration in der Schicht (schwarz); gemessene Natrium Konzentration in der
CZTSe-Schicht via GDOES (rot); Na-Einbauefhizienz (blau); Probe: CZTSe(NaF)-
210414

in diesen Bereich diffundiert ist. Dieser Diffusionsvorgang fithrt gleichermaf$en zu der
stark erhohten Konzentration des Natriums direkt an der Oberfliche der Cu,ZnSnSe; -
Schicht. Aus dem Experiment geht hervor, dass die Na-Einbaurate bzw. die Desorp-
tionsrate des NaF oberhalb der resultierenden Na-Konzentration von 0,02at% unab-
hingig von der Evaporationsrate ist. Folglich ldsst sich anhand dieses Experimentes der
Haftungskoefhizient von NaF auf Cu,ZnSnSe, bei 500°C auf etwa 0,2 abschitzen. Die-
ses Experiment ergibt zwei wichtige Erkenntnisse: Zum einen entsteht ein Na-Konzen-
trationsprofil, welches eine Korrelation zwischen dem gemessenen Na-Einbau und der
NaF-Evaporationsrate aufweist und zum anderen wird im Bereich nahe der Oberfliche
(d =~ [0 um;0,4 um]) eine Entkopplung der gemessenen Na-Konzentration vom NaF-
Angebot beobachtet. Die Natriumkonzentration in diesem Bereich entsteht dabei durch
die Diffusion des Natriums aus den Bereichen hoherer Konzentration. Dies fiihrt zu
der Annahme, dass Natrium zwei stark unterschiedliche Diffusionseigenschaften wih-
rend des Prozesses aufweist. Zum einen entsteht ein Na-Profil welches an die angebotene
Menge an NaF gekoppelt ist und keine signifikante Diffusion aufweist und zum anderen
zeigt sich eine Absittigung der Na-Konzentration bei circa 0,02at% als Minimalwert des
Natriums in der CZTSe-Schicht. Letztere ist nur durch eine signifikante Diffusion zu

erkliren. Zum Erortern der Ursache des unterschiedlichen Natriumverhaltens und um
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genauere Aussagen iber den Verbleib des Natriumfluorids zu treffen, wird eine kom-
binierte REM-EDX-Analyse anhand eines Keilschliffs (vgl. Kapitel 3.4) und an einem
FIB-Querschnitt dieser Probe durchgeftihrt.

REM-EDX-Analyse - graduelle NaF Koverdampfung

Fiir die tiefenabhingige Untersuchung der beschriebenen NaF-Gradientenprobe, wird
die Schicht mittels eines Dimpelschleifrades pripariert. Die technischen Details dieser
Methode sind im Abschnitt 3.4 genauer beschrieben. Der Vorteil dieses Keilschliffs ist,
im Vergleich zu einer Querschnittspriparation, die Moglichkeit einer tiefenabhingigen
mittels einer lateralen REM-Untersuchung der Schicht. In der Abbildung 5.6 ist eine
REM-Aufnahme des Keilschliffs am Ubergang zwischen Molybdin- und Kesteritschicht
gezeigt sowie in Abbildung 5.7 der mittlere Tiefenbereich der Schicht abgebildet. Im

Abbildung 5.6: SE-Detektor Bild des Keilschliffes der  Abbildung 5.7: SE-Detektor Bild des Keilschliffes der
Probe aus Experiment 1 am Ubergang von Molyb- Probe aus Experiment 1 circa in der Mitte der
didn zum Cu,ZnSnSe, ; der gesamte Keil erstreckt  Cu,ZnSnSe, -Schicht (circa 1200 nm Schichttiefe)
sich circa Giber 300-400 xm auf lateraler Ebene, so- , die Anzahl der Poren ist hier wesentlich geringer
dass im vorliegendem Bildausschnitt eine Schicht- als in der Nihe des Molybdins;

tiefe von circa 60-80 nm abbildet wird; Probe: Probe: CZTSe(NaF)-210414
CZTSe(NaF)-210414

REM-Bild 5.6 sind eine Vielzahl an Poren in der CZTSe-Schicht zu erkennen, welche
eine Ausdehnung von einigen Nanometern aufweisen. Sie zeichnen sich durch einen
hellen Saum aus, welcher aufgrund von Aufladungs- oder Topographie-Eftekten erklirt
werden kann. In der Mitte der Schicht, abgebildet in Abbildung s.7, sind zwar eben-
falls einige Poren zu erkennen, jedoch wesentlich weniger hiufig. Dieses Erscheinungs-
bild der Porenverteilung korreliert mit dem NaF-Angebot wihrend des Prozesses. Das
Maximum des NaF-Angebotes befindet sich nahe der Grenzfliche zum Molybdin, was
dem Zeitraum kurz nach Prozessbeginn entspricht und in der Abbildung 5.6 mit der
Hiufung an Poren korreliert. Die Ausdehnung des geschliffenen Keils betrigt von der
Grenzfliche zum Molybdin bis zur Oberfliche der CZTSe-Schichtetwa 3 50 um , was bei
einer Schichtdicke von 2,5 um zu einer Neigung des Keils von circa 7 nm/um fthrt. Zur

Bestimmung der Elementzusammensetzung der Schicht wurden zusitzliche EDX Mes-
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sungen durchgefiihrt. In Abbildung 5.9 sind dazu exemplarisch zwei EDX-Spektren dar-
gestellt. Der rote Graph zeigt das EDX-Signal innerhalb der Pore und der schwarze Graph
zeigt die Referenzmessung des Bulkmaterials. Die Abbildung 5.8 dient zur Orientierung
tir die Positionen der EDX-Messungen. Die Anregungsspannung betrigt dabei 3 keV.
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Abbildung 5.8: REM-Detailaufnahme der Abbildung 5.9: EDX Messungen (durchgefithrt am IZM mit-
Poren mittels SE-Detektor (durchgefiihrt tels eines Zeiss Gemini REM) der Probe CZTSe(NaF)-210414
am IZM mittels eines Zeiss Gemini REM) aus Experiment 1 innerhalb einer Pore (rot) und auf dem
der Probe CZTSe(NaF)-210414 aus Expe- Cu,ZnSnSe, -Bulk, fiir einen qualitativen Vergleich der Spek-
riment 1 tren sind die charakteristischen Rontgenlinien der Elemente
eingezeichnet, die Anregungsspannung betrigt Ug = 3 keV

Im Bereich der Pore (rot) ist ein deutlicher Peak bei 0,677 keV zu erkennen, was ein-
deutig dem Fluor—Ka-Ubergang zugeordnet werden kann. Gleichermaflen zeigt sich ein
erhohtes Signal bei 1,012 keV, was dem Na-K,-Signal zuzuordnen ist. Dies fithrt zu dem
eindeutigen Nachweis der Koexistenz von Natrium und Fluor innerhalb der vorliegen-
den Poren. Im Vergleich dazu ist fiir das Spektrum im Bulk der Schicht keine Intensitit
in dem Bereich des Natriums und des Fluors zu beobachten. Diese Messungen zeigen,
dass sich das NaF als Ausscheidungen bzw. Agglomerate in der CZTSe-Schicht befin-
det, was zu dem pordsen Erscheinungsbild der Probe in den REM-Aufnahmen fiihrt. Es
kommt demnach zu einer Phasenseparation zwischen Cu,ZnSnSe; und Natriumfluorid
wihrend des Schichtwachstums. Wihrend der Untersuchung zeigt sich, dass die NaF-
Verbindung mit dem Elektronenstrahl des Elektronenmikroskops wechselwirkt und da-
durch die Abbildung des Natriumfluorids erschwert wird. Gleichermafien reagiert das
NaF wihrend der EDX-Messung mit dem Elektronenstrahl. Nach wenigen Sekunden
nimmt das Fluorsignal wihrend der Messung signifikant ab, bis nach wenigen Minuten
kein Fluor mehr detektiert werden kann. Es ist anzunehmen, dass der Elektronenstrahl
eine Zersetzung des Natriumfluorids unter folgender Reaktion induziert, was den Ver-
lust von Fluor erklirt:

2NaF+ e~ — 2Na(g) + F(g) 1 (5.5)
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Je geringer der Elektronenstrom und je niedriger die Beschleunigungsspannung einge-
stellt wird, desto langsamer lduft die Zersetzung ab und REM-Abbildungen der Agglo-
merate werden moglich. In der Abbildung s.10ist eine Nahaufnahme einer freigelegten
NaF-Ausscheidung dargestellt. Es ist eindeutig die Separation zwischen der kristallinen
Halbleiterschicht des Cu,ZnSnSe, und der NaF-Verbindung zu erkennen. Die laterale
Ausdehnung der vorliegenden Pore, welche exemplarisch von einer dhnlich priparierten
Schicht abgebildet ist, betrigt etwas mehr als 100 nm.
Dies stimmt mit der Groflenordnung der '
vorhandenen Poren aus dem vorgestell-
ten Experiment mit der graduellen NaF-
Verdampfung tiberein. Bei der Abschit-
zung der Grofle der NaF-Ausscheidung-
en an den gezeigten Keilschliffen ist zu be-

achten, dass aufgrund der Probenpripa-

ration mittels des Argon-Ionenitzens ei-

i Abbildung 5.10: REM-Nahaufnahme (In Lens) einer
ne AllfWCItU.Ilg der Porenstruktur zu er- NaF-Ausscheidung einer Probe, die mittels Dimpel-
schliff pripariert wurde

warten ist. An den Porenkanten erfolgt ein
verstirkter Materialabtrag, da hier die chemische Bindung der Atome aufgrund fehlen-
der Nachbaratome geringer ist und ein Herauslésen durch die Kollision mit den Argon-
Ionen wahrscheinlicher wird. Es ist dariiber hinaus sehr wahrscheinlich, dass schon wih-
rend des Bearbeitungsprozesses, im Speziellen durch die Wechselwirkung mit dem Ar-
Ionen, Material in Form von NaF aus den Poren entfernt werden kann. Spitestens nach-
dem durch die REM-Aufahmen die Zersetzung des NaF durch den Elektronenstrahl
stattfindet, ist ein Verlust von NaF direkt beobachtbar. Aus diesem Grund ist es moglich,
dass die bearbeitete Schicht teilweise offene Poren aufweist, in denen sich wahrscheinlich
urspriinglich ebenfalls Agglomerate befanden.

Um die Phasenseparation zwischen NaF und Cu,ZnSnSe; direkt am Schichtquerschnitt
zu untersuchen, wird ein lotrechter FIB-Schnitt (vgl. Abschnitt 3.3.1) angefertigt und
anschlieflend mittels REM charakterisiert. Die In-Lens-Abbildung des priparierten FIB-
Querschnitts ist in Abbildung s.11 dargestellt. Darin sind deutlich die zu erwartenden

Poren in Folge der Phasenseparation zwi-
schen CZTSe und NaF zu erkennen. Be-

stitigt wird dies durch eine EDX-Raster- CZTSe layer
messung. In den Abbildungen 5.12 und

s.13 sind die EDX-Signale der Natrium- oy

K,-Linie und der Fluor-K,-Linie in Farb- Molybdenum layer

2500 nm \SLG

werte kodiert dargestellt. Die im In-Lens

Kontrast sichtbaren Poren, stimmen mit

. . Abbildung 5.11: REM-Aufnahme (In Lens) des FIB
den Fluor-und Natr 1um51gnalen der EDX- Querschnitts; Probe: CZTSe(NaF)-210414
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Messung tiberein, was die NaF-Agglomerate

in dem Querschnitt eindeutig zuordenbar macht. Im mittleren Bereich der Schicht

sind groflere Poren zu erkennen als in den restlichen Bereichen. Dies stimmt mit

2500 nm 2500 nm

Abbildung 5.12: Darstellung des EDX-Signals fiir die Abbildung 5.13: Darstellung des EDX-Signals fiir die
Natrium K,,-Linie iiber den FIB-Querschnitt geras-  Fluor K,,-Linie {iber den FIB-Querschnitt gerastert;
tert; Probe: CZTSe(NaF)-210414 Probe: CZTSe(NaF)-210414

den beobachteten Agglomerate im Keilschliff iiberein. Werden die Beobachtungen
aus den Keilschliffen 5.6 und 5.7 mit dem FIB-Querschnitt s.11 kombiniert, ldsst
sich ein Trend in der Grofle und Verteilung der Poren und damit im Phasensepara-

tionsverhalten erkennen. Zur Verdeutlichung werden die Tiefenprofile der ermittel-

X W ‘ |
B 108 CZTSe Moly.
_ _ < ;55 |
(&)
CZTSe layer ° 1 measured 1
2 Na content
© 01: ‘
5
Molybdenum layer % 0.01 .
S ‘
< calculated max. Na content
Z0.001 B~ : ‘

0.0 05 10
Normalized GDOESdepth [a.u.]

Abbildung 5.14: REM-Aufnahme (In Lens) des FIB
Querschnitts; farbliche Unterlegung dient der Ver-
deutlichung der verschiedenen Bereiche der Poren- . . :
morpholog%e: blau zeigt den Bereich der Abbildung Apbidung 515 Darstellung  des  GDOES
5.6, rot zeigt den Bereich der Abbildung 5.7, griin
zeigt den Bereich ohne NaF-haltigen Poren; Probe:
CZTSe(NaF)-210414

Tiefenprofils der Natriumkonzentration und
berechneten Na-Konzentration inklusive der farb-
lichen Kennzeichnung der verschiedenen Bereiche
der Porenmorphologie; Probe: CZTSe(Nal)-
210414

ten Na-Konzentration mit dem FIB-Querschnitt aus Abbildung s.11 verglichen. Zu-
nichst konnen drei Bereiche im FIB-Querschnitt definiert werden, welche in Abbil-
dung s5.14 farblich dargestellt sind: Der oberflichennahe Bereich (griin) enthilt nahe-

zu keine Poren und damit keine Phasenausscheidung des Natriumfluorids. Im mitt-
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leren Bereich (rot) existieren Poren oder NaF-Segregationen, welche, verglichen mit
dem Bereich nahe der Grenzfliche zum Molybdin (blau), gréfier sind, aber dafiir we-
niger hiufig auftreten. Im unteren Abschnitt der Schicht, welcher die héchste NaF-
Evaporationsrate von bis zu 1,4 A/s aufweist, entsteht eine hohere Dichte an NaF-Segre-
gationen. Diese sind kleiner, aber erscheinen dafiir nahezu kreis-/kugelférmig. Die Poren
im mittleren Bereich weisen hingegen eine Tendenz zum siulenférmigen Wachstum auf.

Die Anderung der NaF-Depositionsrate

beeinflusst demnach die Form und Hiu- 25000F = mean
fung der NaF-Segregationen. Das GDOES- g igggg i ® median
[ r —
Tiefenprofil der Na-Konzentration, dar- ‘& 10000} ]
[¢}]
gestellt in Abbildung s.15, korreliert mit < 5008 ] * )
der Hiufung der NaF-Segregationen im ”12007 | ‘ .
unteren Teil der Schicht, wobei ein lo- E {
. . o 900r i
kales Maximum der Na-Konzentration O 500
g i ]
in dem blau hinterlegten Bereich in der ,é) 300! + 1
Abbildung s.15, bei etwa 0,9° identifi- Tosol ; | :
ziert werden kann. Des Weiteren kann in = 00! ]
den EDX-Daten der Abbildungen s.12, '§ 150 - :
5.13 und s5.14 direkt der Bereich der g 100} + 1
NaF-Agglomeratbildung abgeschitzt wer- T 80[ ‘ : ]
0.2-0.8 0.8-1.0

den. Im gesamten roten und blauen Be- Position - norm. GDOESdepth [au]

reich der Probe sind signifikante Natrium-

Abbildung 5.16: Statistische Auswertung der Vertei-
lung der sichtbaren Poren des FIB-Querschnittes
(Abbildungen .12, 5.13) zu erkennen. aus Abbildung 5.14; oben: Median und Mittelwert

Durch dic Ubertragung der CZTSe-Schicht- der Porenfliche, mitte: Median und Mittelwert der

Porenabstinde, unten: Median und Mittelwert der
dicke auf die GDOES-Messung in Abbil- Ausdehung der Poren entlang der Wachstumsrich-
ung

und Fluor-Signale in den EDX-Messungen

dung s.15 zeigt der Ubergang vom roten in
den griinen Bereich der Probe ebenfalls die Grenze zwischen dem Bereich mit detek-
tierbaren NaF-Agglomeraten und dem Bereich ohne mittels EDX nachweisbare NaF-
Agglomerate. Diese Grenze befindet sich hier im Bereich der der nominellen maxi-
malen Na-Konzentration” von mindestens o,3 at%, (vgl. schwarzer Graph in Abbil-
dung s.15) bzw. der mittels GDOES detektierten Na-Konzentration von mindestens
0,02 at%. Unter Zuhilfenahme der NaF-Flussdaten aus Abbildung 5.5 oben, ergibt
sich ein NaF-Fluss in diesem Bereich der Schicht von etwa 0,08 A/s. Anhand der be-
stimmten Schichtdicke (vgl. Tabelle A.1 im Anhang A) dieser Probe von 2446 und der
Prozesszeit von 2099 s lisst sich die CZTSe-Wachstumsrate auf 11,6 A/s bestimmen.

Durch einfache Quotientenbildung ergibt sich das Verhiltnis von NaF-Evaporationsrate

¢ normierte Tiefe der GDOES Messung
7 Annahme das 100 % des angebotenen Natriums aus dem NaF in das CZTSe eingebaut wird.
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zu CZTSe-Wachstumsrate von 0,68 %. Damit lisst sich anhand der hier vorgestellten
EDX- und SEM-Analyse der Gradientenprobe CZ7TSe(NaF)-z10414, bereits eine Ab-
schitzung fur die kritische Mindestmenge an angebotenen NaF wihrend des CZTSe-
Schichtwachstums anstellen, bei die NaF-Agglomeration bzw. Phasenseparation zwi-
schen NaF und Cu,ZnSnSe; eintritt. Der Anteil des angebotenen NaF muss dabei min-
destens im Bereich von 0,68 % der Wachstumsrate (A/s) der CZTSe-Schicht liegen.

Um nun eine systematische Untersuchung der NaF-Agglomerate selbst vorzunehmen,
wird am vorliegenden FIB-Querschnitt eine zunichst manuelle Bestimmung der Poren-
anzahl, Abstinde und Grofe durchgefiihrt. In Abbildung s.16 ist die Anzahl der sicht-
baren NaF-Segregationen, deren Ausdehnung entlang der Wachstumsrichtung sowie de-
ren Nichste-Nachbarn-Abstinde dargestellt. Fiir diese Daten gilt die bereits vorgestell-
te empirische Unterteilung in die drei Bereiche aus der Abbildung s.14. Das Ergebnis
der Auswertung der Nichste-Nachbarn-Abstinde ergibt im Bereich nahe des Molyb-
dins (blau) einen Mittelwert von 356 nm und im oberen Bereich (rot) von 977 nm.
Der hindisch abgeschitzte Flicheninhalt, welcher anhand des FIB-Schnittes ermittelt
worden ist, betrdgt im blauen Bereich 5300 zm* und im roten Bereich 13.000 nm?. Die
Ausdehnung der Poren in z-Richtung betrigt im roten Bereich circa 150 nm’ und im
blauen Bereich 67 nmS. Diese Auswertung unterstiitzt anhand der Quantifizierung der
zu beobachtenden NaF-Segregationen die Beobachtung, dass mit abnehmender NaF-
Evaporationsrate die Phasenseparation zu gréfleren NaF-Segregationen fithrt und die
laterale Dichte deutlich abnimmt (hier auf §). Da der FIB-Querschnitt nur einen klei-
nen Teil der Schicht abbildet und somit nicht statistisch signifikant ist, wurde im Rah-
men einer Bachelorarbeit® ein Bildauswertungs-Algorithmus entwickelt. Mithilfe des-
sen werden die mittleren Nichste-Nachbarn-Abstinde und die Porendichte tiber einen
Ausschnitt des Keilschliffs vom Molybdin zur Oberfliche ermittelt. Die Auswertung
ist in der Abbildung s.17 dargestellt. Im oberen Graphen ist die Porendichte als Bal-
kendiagramm tiber den lateralen Abstand entlang des Keils aufgetragen. Die Anzahl der
Poren wird dabei automatisiert anhand von REM-Bildern mittels eines Python-Skriptes
ermittelt. Die untere Darstellung zeigt den Ausschnitt der ersten drei aneinandergereih-
ten REM-Bilder, beginnend an der Molybdingrenzfliche. In blau sind die Positionen
der als Poren erkannten Datenpunkte dargestellt. Die gelben vertikalen Linien zeigen
die Einteilung der Schrittweite von 2,5 #m fiir die statistische Erfassung der Daten. Die
mittlere Abbildung zeigt die Gesamtheit der untersuchten REM-Bilder tiber einen Be-
reich von 450 um. Bei o um befindet sich die Grenzfliche zum Molybdin und circa bei
350 wm beginnt die Oberfliche. Die Grenze zur Oberfliche lasst sich hierbei nicht exakt

bestimmen, da durch die Behandlung mittels der Ar-Ionenitzens ein kontinuierlicher

8 Der Algorithmus wurde im Rahmen der Bachelorarbeit mit dem Titel Elektronenmikroskopische
Analytik an NaF dotierten Cu2ZnSnSe4 Schichten fiir die Photovoltaik”von Hr. Loppnow vom
14.02.2022 erarbeitet.
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Abbildung 5.17: Darstellung des GDOES-Tiefenprofils der Natriumkonzentration und berechneten Na-
Konzentration inklusive der farblichen Kennzeichnung der verschiedenen Bereiche der Porenmorpholo-
gie; Probe: CZTSe(NaF)-210414

Ubergang entsteht und keine feste Grenze definiert werden kann. Die dargestellten Da-
ten liefern drei markante Erkenntnisse:

1. Die beobachtete Akkumulation von NaF-haltigen Poren in einem schmalen Streifen
in der Nihe der Molybdingrenzfliche welche zunichst in den FIB-Daten (Abbildung
5.16) gezeigt wurde, kann auch in den Keilschliftdaten bestitigt werden. Der Bereich
erstrecke sich im Keilschliff tiber circa 10 gm, was einer Schichtdicke von circa 70 nm
entspricht. Die Maximale Porendichte betrigt 7 um ™.
2. In der gesamten restlichen Schicht (25 um - 450 um) stellt sich ein konstanter Wert ftr

die Porendichte von circa 1 um™ ein und der mittlere Nichste-Nachbar-Abstand steigt
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von circa 250 nm auf 500 nm an.
3. Es gibt keine Verringerung der Porendichte im Bereich ohne NaF-Angebot. Dies kann
darauf zurtickgefiithrt werden, dass die Bildauswertung jede Poren-ihnliche Struktur re-

gistriert und bereits ohne eine Phasenseparation des Natriumfluorids Poren in den pri-

I
~ >

EHT = 3.00 kv Signal A = InLens Date :16 Jun 2021
WD = 3.0mm Photo No. = 15898 Time :16:49:57

Abbildung 5.18: REM-Bild (In Lens) eines Keilschliffes an einer Probe ohne NaF-
Zugabe, es sind deutlich die intrisisch entstandenen Poren zu erkennen Probe:
CZTSe-210108

parierten CZTSe-Querschnitten vorhanden sind. Der Grund dafiir ist das multikristal-
line Wachstum der Schicht, wobei die Bildung von freien Volumina an Korngrenzen
vorkommt, welche sich im Keilschliff als Pore ausbilden. Als Referenzdarstellung zur
Existenz von Poren innerhalb von reinen Cu,ZnSnSe, -Schichten ohne NaF dient die
REM-Aufnahme in Abbildung s5.18. Die hier zu erkennenden Poren befinden sich stets
an einer Korngrenze der multikristallinen CZTSe-Struktur und zeigen die intrinsischen
Porenbildung, ohne jegliche Zugabe von NaF.

Im nichsten Kapitel werden die Resultate der graduellen NaF-Verdampfung anhand ei-
nes theoretischen Modells der Phasenseparation wihrend des Schichtwachstums vergli-
chen.

5.4 Phasenseparationsmodell

Die physikalischen Grundlagen zum Vorgang der Phasenseparation sind bereits in Ab-
schnitt 2.3 des Grundlagenkapitels beschrieben. Folgend werden die Beobachtungen zur
Position und Ausdehnung der Agglomerate in der Cu,ZnSnSe, -Matrix in Abhingigkeit
des NaF-Flusses mit der Phasenseparationsbeschreibung von KAIRAITIS ET AL. vergli-
chen [50]. Darin wird die Phasenseparation wihrend des Schichtwachstums, ausgehend
von zwei Materialien A und B, mithilfe der Cahn-Hilliard Gleichung [46] beschrieben.

Durch die Definition eines Oberflichendiffusionskoefhzienten und einer degressiven
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Diftusion in tiefere Schichten, wird die Phasenseparation wihrend des Schichtwachs-
tums simuliert. Fiir die mathematische Beschreibung des Modells werden zunichst die

wichtigsten Parameter vorgestellt.

5.4.1 Parameterdefinition

Es wird angenommen, dass zwei verschiedene Materialien A und B mit einer bestimmten
Rate auf der Oberfliche eines Substrates auftreffen. Die Adsorptionsrate v 4, entspricht
der auf der Oberfliche pro Zeiteinheit adsorbierten Teilchen beider Phasen und wird
wie folgt berechnet:

Vad = kuca - L4+ kiacp - ig + kacq - ip + kascp - ip. (5.6)

Die Faktoren #;; entsprechen hierbei den Haftungskoeffizienten, ¢, und ¢z beschreiben
die relativen Konzentrationen beider Phasen an der Oberfliche, wobei 74,5 die entspre-
chenden Evaporationsraten sind. Es wird angenommen, dass die Teilchen durch ihre
thermische Energie an der Oberfliche einen gréfleren Diffusionskoefhzienten besitzen

als in tieferen Schichten. Der zweite wichtige Prozess ist die Phasenseparation welche
durch die Cahn-Hilliard Gleichung [46] beschrieben wird.

op Me) 2

— =VDV(——"=~ — . .
5 = VDV( 3 Vo) (5.7)
@ entspricht hier der relativen Konzentration zwischen Phase A und B. y stellt den Gra-
dienten-Energiekoefhzient dar. Dieser beschreibt die Grenzflichenenergie des Zweipha-
sensystems und skaliert dabei die Wahrscheinlichkeit der Ausbildung einer Phasensepa-
ration und damit einer Grenzfliche. Des Weiteren wird folgendes Potential der Phasen-

separation angenommen:
Ap) =0.25(a — (bp)*)*. (5-8)

Durch einsetzen in 5.7 wird folgender Term als chemisches Potential x bezeichnet:

u="b'¢’ —ab’pyV’p (5.9)

Die Berechnungen beschreiben ein zweidimensionales Gitter, wobei jeder Gitterpunkt
ciner diskreten relativen Konzentration g, ;, entspricht. Die Evolution von Adsorption
und Phasenseparation wird mittels der finiten Differenzenmethode berechnet. Die Re-
sultate von KAIRAITIS ET AL. werden im folgenden skizziert und mit den Ergebnissen

der Phasenseparation zwischen NaF in Cu,ZnSnSe; verglichen.
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5.4.2 Ergebnisse und Interpretation

Die resultierende Form der NaF-Ausscheidungen hingt in diesem Modell u.a. von dem
Verhiltnis zwischen dem Oberflichendiftusionskoeffizienten und der Adsorptionsrate
ab. In Abbildung s.19 ist exemplarisch die Variation des Oberflichen-Diffusionskoef-
fizienten dargestellt. Die Depositionsrate wurde dabei auf 100 Schichten pro Sekunde
fixiert und das Verhiltnis von Phase A zu Phase B betrigt 1:3. Die Abbildung zeigt einen
Schichtquerschnitt Gibersetzt in Farbwerte, wobei der Farbcode den ¢, und somit der

relativen Konzentration zwischen A und B entspricht. Es wird ersichtlich, dass bei zu-

(a) (b)

(©) (d)

(e) ()

Abbildung 5.19: Ergebnisse der Simulationen aus 5.4 [50] unter Variation von Do und v4, (a) Do = 5,7 -
107 Bem?71 (b) Do = 6,9 - 107 Bem?57L, (c) Do = 9,2 - 107 Bem?7Y, (d) Do = 1,2 - 10~ ¥om2 1, (e)
Do = 1,38 - 10 ¥em? 1, (f) Do = 1,61 - 10 ¥em?s~!

nehmenden Diffusionskoefhizienten Dy, die granulare Form der Ausscheidungen in siu-
lenartige Strukturen tibergeht. Umgekehrt zeigen KAIRAITIS ET AL. das die Ausschei-
dungen bei grofleren Adsorptionsraten wieder zu granularen Formen tibergehen. Dar-
aus wird gefolgert das sich die Tendenz zum siulenartigen Wachstum proportional zu 2
verhilt. Im Vergleich dazu betrigt die maximale Wachstumsrate bei den NaF-Prozessen
ca. 11 A/s und der maximale NaF-Fluss ca. 1,4 A/s. Mittels der Volumina der Einheits-
zellen von Cu,ZnSnSe;,  Veu,znsnse, = 368, 82 A’ [oo] undNaF V=99, 46 A’

[72], sowie deren Koordinationszahlen — Zcy,zusnse, = 2 und Zy,r = 4 kann das
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atomare NaF-zu-Cu,ZnSnSe;, -Verhiltnis durch Gleichung s.10 abgeschitzt werden

CNuF . YNuF * 1- ZNaF : VCuZZnSnSez, (5 IO)
CCurZnSnSes  YCurZnSnSes * 8 * ZCusZnSnSes * VNaF

Im Experiment 1 aus Abschnitt 5.3 betrigt das maximales NaF-zu-CZTSe-Verhiltnis
somit circa ro:1, welches signifikant von dem Konzentrationsverhiltnis aus der vorge-
stellten Simulation abweicht. Wihrend der Priparation der Cu,ZnSnSe; -Schicht, wel-
che im vorherigen Kapitel dargestellt worden ist, wird NaF anfangs mit einem Fluss von
1,4 A/s koverdampft und dann sukzessive reduziert, woraus eine signifikante Abnah-
me der Dichte NaF-Agglomeraten in Richtung der Oberfliche resultiert. Die Gesamt-
wachstumsrate dndert sich dabei ausschliefdlich um den Beitrag des NaF-Flusses und so-
mit um maximal 10%. Aus diesem Grund ist die beobachtete Anderung der Gréfle und
Hiufigkeit der NaF-Phasenausscheidungen wahrscheinlich auf die Anderung des effek-
tiven Oberflichendiffusionskoefhizienten zuritickzufithren. Dieser hingt potentiell von
der NaF-Evaporationsrate ab. Es ist denkbar, dass die mittlere Diffusionslinge der NaF-
Molekiile bei zunehmender NaF-Konzentration abnimmt, da sich die Wahrscheinlich-
keit erh6ht mit einem weiteren NaF-Molekiil wihrend der Diftusion eine Bindung ein-
zugehen und einen Kristallisationskeim zu bilden.

Unter Zuhilfenahme des Algorithmus von KAIRAITIS ET AL. ® wurde versucht die Pha-
senseparation bei dem Konzentrationsverhiltnis < 1:3 aus dem Experiment 1 zu model-
lieren. Die Ergebnisse sind in den Abbildungen A.14 und A.15 im Anhang A dargestellt.
Es wurde eine Anpassung der Querschnittsgréfle vorgenommen, sodass ein vergleichba-
rer Bereich einer REM-Aufnahme von mehreren Mikrometern abgebildet werden kann.
Der Oberflichendiffusionskoeffizient betrigt hierbei 7 - 107 cm?s~!, ansonsten wurden
die Parameter aus [so] verwendet. Die Ergebnisse zeigen, dass eine deutliche Phasen-
separation in der Abbildung A.14 fiir die Stoffmengenverhiltnisse 1:1 und 3:1 zu er-
kennen ist. Fiir die Verhiltnisse 8:2 und 9:1 ist keine vollstindige Separation der Phasen
mehr zu erkennen. Dies steht nicht im Einklang mit den Beobachtungen aus den NaF-
Evaporationsexperimenten, bei denen das Verhiltnis von CZTSe zu NaF noch unter 9:1
liegt. Dies impliziert, dass die Mischbarkeit der Materialien in der Simulation noch gro-
fer ist, als im Experiment beobachtet. Eine Variation der Diffusionskonstanten wurde
ebenfalls durchgefiihrt und zeigte keine wesentliche Anderung der Mischbarkeit. Dies
fihrt zur Annahme, dass das zu Grunde gelegte chemische Potential fiir die Phasense-
paration, welches mafigeblich Einfluss auf die Losungen der Cahn-Hilliard-Gleichung
hat, nicht mit der Realitit der NaF-CZTSe Phasenseparation iibereinstimmt. Um das
chemische Potential und die damit einhergehende die Parameter fiir die Gradientenko-
efhizienten aus der Simulation mit den Beobachtungen der Experimente abzugleichen,
wire eine Multiparamteter-Anpassung der Koeffizienten 2 und & des chemischen Poten-

? dankenswerter weise bereitgestellt durch Autor bereitgestellt
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tials sowie y, unter Abgleich der zeitlichen Entwicklung der Resultate der simulierten
Phasenseparation notwendig. Dies konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht mehr durch-
gefithrt werden. Gleichwohl zeigen die dargestellten Ergebnisse aus den Experimenten
und Simulationen, dass die Wachstumsrate sowie der Oberflichendiffusionskoefhizient
einen signifikanten Einfluss auf die Phasenseparation und Bildung der Agglomerate be-
sitzen. Die Beobachtungen der Experimenten zur graduellen NaF-Koverdampfung zei-
gen ebenfalls eine Abhingigkeit des Phasenwachstums vom NaF-Angebot, welche mit-
hilfe des Modells nicht reproduziert werden konnte. Gleichwohl bietet diese Herange-
hensweise einen guten Ansatzpunkt fiir weitere Untersuchungen.

Unter stetiger Reduktion des NaF-Angebotes wihrend des Prozesses ist ein kritischer
Punkt der graduellen NaF-Koverdampfung zu erwarten, sobald die NaF-Evaporations-
rate der Na-Einbaurate in die CZTSe-Schicht entspricht. Als Resultat ist keine weite-
re Phasenseparation zwischen dem NaF und dem CZTSe mehr zu erwarten und somit

auch keine Agglomeratbildung. Dies wird im nichsten Abschnitt genauer untersucht.

5.5 Abschitzung des kritischen NaF-Flusses ohne Phasenseparation

Zur weiterfuhrenden Untersuchung des kritischen NaF-Flusses bei dem keine NaF-Ag-
glomeratentstehung mehr zu beobachten ist dienen folgende drei NaF-Koverdampfungs-
prozesse: Im ersten Experiment dieses Abschnitts wurde ein NaF-Gradient wihrend des
Schichtwachstums erzeugt, welcher einen Bereich des NaF-Flusses von 4 A/s bis circa
3.107* A/s abbildet und als Ubersichtsmessung dient. Die folgenden beiden Experi-
mente wurden mit einer konstanten NaF-Evaporationsrate im kritischen Bereich, wel-
cher mithilfe des ersten Experimentes abgeschitzt wurde, durchgefiihrt. Es wurden da-
bei wieder Substrate mit Na-Diffusionsbarriere verwendet, um eine Diffusion des Na-
triums aus dem SLG auf ein vernachlissigbares Niveau zu minimieren. Zur tiefenab-
hingigen Untersuchung der Elementkonzentrationen werden TOF-SIMS-Messungen*®
vorgestellt, welche quantifizierte Werte fiir das Fluor-Tiefenprofil bereitstellen. Die De-
tails zu den TOF-SIMS-Messungen werden im Kapitel 3.5.2 beschrieben. Da die Fluor-
Konzentration bei der Existenz von NaF-Agglomeraten der Na-Konzentration gleicht
und der Einbau des Natriums in die CZTSe-Schicht tiber den Verlust des Fluors statt-
findet (vgl. Schema s.3), ist die kritische NaF-Konzentration der Phasenseparation durch
die Messung der Natrium- und Fluorkonzentration in der Schicht bestimmbar. In Ab-
bildung s.20 (unten) sind das Natrium- und das Fluor-Tiefenprofil des ersten Expe-
rimentes unter gradueller NaF-Koverdampfung dargestellt. In diesem Fall nimmt der
Fluss nach dem Beginn des Prozesses exponentiell mit der Zeit ab, wobei im letzten Drit-
tel des Prozesses kein weiteres NaF angeboten wird. Im oberen Graphen der Abbildung

5.20 ist der NaF-Fluss semilogarithmisch tiber die Prozessdauer aufgetragen. Dieser bil-

°durchgefithrt am Fraunhofer IMWS
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Abbildung 5.20: oben: semilogarithmische Darstellung der NaF-Evaporationsrate des
Experiments 1 iiber die normierte Prozessdauer; die graue Box kennzeichnet den
Zeitraum der gedftneten NaF-Blende; unten: tiefenabhingige Na-Konzentration in
rot (GDOES) und Fluor-Konzentration in blau (TOF-SIMS) sowie die maximale er-
wartbare Na-Konzentration in schwarz; Probe: CZTSe(NaF)-210407

det die Grundlage zur Berechnung der zu erwartenden Na-Konzentration, welche in
schwarz im unteren Graphen dieser Abbildung zu erkennen ist. Weiterhin ist das Na-
und F-Tiefenprofil dargestellt. Im Bereich 0,8 um bis 2 um Schichttiefe korreliert der
gemessene Natriumgehalt mit dem gemessenen Fluorgehalt. Systematische Abweichun-
gen der absoluten Werte sind aufgrund der separaten Messungen mittels GDOES und
TOF-SIMS und der nominellen Bestimmung der Schichttiefe erklirbar. Die Koexistenz
von Natrium und Fluor in der Schicht kann deutlich nachgewiesen werden, was die Pha-
senseparation zwischen NaF und CZTSe widerspiegelt. Dies ist vergleichbar mit den Ex-
perimenten, die im Abschnitt 5.3 vorgestellt wurden. Unterhalb der nominellen Schicht-
tiefe von 0,8 um trennen sich die tiefenabhingigen Konzentrationsverliufe des Natriums
und des Fluors. In diesem Bereich der Schicht betrigt die Konzentration des Natriums
und des Fluors circa 0,01 at%, was einem NaF-Fluss von etwa 6-10~% A /s entspricht™*. Fur
niedrigere NaF-Evaporationsraten, im Bereich von 0,8 um bis zur Oberfliche der Schicht
bei o um, liegt das Fluorsignal signifikant unterhalb des gemessenen Natriumgehaltes.
In diesem Bereich ist somit mehr Natrium vorhanden als Fluor, wodurch die gemessene
Natriumkonzentration nicht mehr allein auf das Vorhandensein von NaF-Segregationen

1 Wie im Kapitel 5.2 dargestellt, ist die NaF-Referenzflussmessung bei sehr niedrigen Fliissen mit einer
groferen Unsicherheit behaftet
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zurtickzufiihren ist. Der NaF-Fluss betrug dort wihrend des Prozesses weniger als o,001
A/s. Es liegt nahe, dass hier der kritische Punkt der Phasenseparation unterschritten ist.
Da aufgrund der Na-Konzentrationsunterschiede innerhalb der Schicht zusitzliche Dif-
fusionsprozesse zu erwarten sind, welche zu einer Erhdhung des Natriumkonzentration
in diesem Bereich der Schicht fiihren, werden zwei Prozesse mit konstantem NaF-Fluss
vorgestellt, um die Abschitzung der kritischen NaF-Konzentration zu spezifizieren. Im
Experiment 2 wird dazu ein NaF-Fluss von 0,027 A/s eingestellt und fir Experiment
3 ein Fluss von 0,000129 =+ 0,00041 A/s'*. Damit liegen beide Experimente im Bereich
des kritischen NaF-Flusses um 0,01 A/s. Die entsprechenden Tiefenprofile befinden sich

in Abbildung s.21. Es ist fiir beide Experimente ein deutlicher Unterschied zwischen
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Abbildung 5.21: Natriumtiefenprofil (GDOES) und Fluortiefenprofil (TOF-SIMS)
bei konstantem NaF-Fluss: (2) bei 0,027 A/s; (3) bei circa 0,000129 A/s

der gemessenen Na-Konzentration und der detektierten Menge an Fluor zu verzeichnen.
Der Kalibrierung der Fluor-TOF-SIMS-Messungen (auszugsweise dargestellt in Abbil-
dung A.s im Anhang A) kann entommen werden, dass die minimale messbare Kon-
zentration der Fluoratome circa 3 - 10"¢m > betrigt. Dies ergibt unter der Annahme der
Dichte des Cu,ZnSnSe, von 16 Atomen pro 368,82 A3 eine Detektionsgrenze der Fluor-
konzentration von 6, 9-10~* at% innerhalb der Kesteritschicht. Damit entsprechen die ge-
messenen Fluortiefenprofile aus der Abbildung s.21 dem Hintergundssignal der TOF-

SIMS-Messung. Daraus lisst sich abschitzen, dass die tatsichliche Fluorkonzentration

"> Die Unsicherheit ist durch die Anpassungsszenarien der NaF-Flussmessung bei niedrigen Temperatu-
ren bedingt
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der beiden Experimente mit konstantem NaF-Angebot von 0,027 A/sundo,000129 A/s
innerhalb des Cu,ZnSnSe; kleiner oder gleich dem Detektionslimit von 6,9 - 107 at%
ist. Lediglich im Bereich der Ubergangs zum Molybdin, bei Wert 1.0 der normalisierten
GDOES-Tiefe, der Probe mit 0,027 A/s NaF-Fluss (Abbildung s5.21 oben) zeigt einen
leichten Anstieg die Fluorsignals im Vergleich zur Probe mit o,000129 A/s (Abbildung
s.21 unten). In diesem Bereich liegt die Na-Konzentration mit circa 0,05 at% ebenfalls
oberhalb des kritischen Wertes zur NaF-Agglomerationsbildung aus Abschnitt 5.3, so-
dass hier bereits der Ubergang zur NaF-Agglomeratbildung iiberschritten sein konnte.3.
Der Unterschied in der mittleren gemessenen Konzentrationen von 6,9 - 10™* at%'+ zu
0,01 at% Natrium im Experiment mit konstantem NaF-Fluss von 0,000129 A/s (vgl.
Abbildung s.21 unten), fihrt zur Annahme, dass in diesem Bereich keine signifikante
Segregation von NaF auftritt, welche durch eine Phasenseparation zwischen NaF und
Cu,ZnSnSe;, zu erkliren wire. Der leichte Anstieg des Fluor-Signals in der Probe mit
0,027 A/s NaF-Fluss konnte auf residuales Fluor in der Schicht hinweisen, was mit einer
NaF-Segregation zusammenhingen kénnte. Gleichwohl ist der Unterschied zwischen
Na- und F-Konzentration signifikant, sodass das detektierte Natrium in dieser Schicht
zum grofiten Teil nicht durch NaF-Agglomeratbildung zu erkliren ist. Aus diesen Griin-
den ist es plausibel, dass die gemessenen Natriumkonzentration beider Experimente als
hauptsichlich in Cu,ZnSnSe; inkorporiertes Natrium zugeordnet werden kann. Dem-
nach findet bis zu einer Na-Konzentration von bis zu 0,01 at% (maximaler Na-Wert
bei 0,000129 A/s NaF-Fluss) Natriumgehalt in der CZTSe-Schicht kein nachweisbares
NaF-Agglomeratwachstum statt. Dies stimmt ebenfalls mit der Korrelation zwischen
der gemessenen Fluor- und Na-Konzentration in Abbildung s.20 tiberein, welche erst
bei Konzentrationen > 0,03 at% einen parallelen Anstieg der Konzentrationswerte zei-
gen, was sich hier lediglich durch den Bereich des NaF-Agglomeratwachstums erkliren
lisst. Eine Tendenz von erhéhter Fluorkonzentration, lisst sich in der 0,027 A/s-Probe
ebenfalls bei > 0,03 at% beobachten. Mithilfe des bekannten NaF-Fluss wihrend des Pro-
zesses von 0,027 A/s bzw. 0,000129A/s und der abgeschitzten CZTSe-Wachstumsrate
von circa 11,6 A/s lsst sich analog zur Berechnung in Abschnitt 5.3, das kritische Ver-
hiltnis aus NaF-Flussrate und CZTSe-Wachstumsrate bestimmen, bis zu der kein NaF-
Agglomeratwachstum zu erwarten ist. Dieses ergibt sich mittels Quotientenbildung zu
einem Wert von 0,23% bzw. ~ 0,0011 %. Bei letzterem Verhiltnis ist kein Fluor im CZT-
Se mittels TOF-SIMS nachweisbar, welches auf eine Phasenseparation unter Bildung
von NaF-Agglomeraten in der CZTSe-Schicht hinweist. Beim ersterem Verhiltnis gibt

es ein tendenzielle Erhhung des Fluorsignals im Bereich des Ubergangs zum Molybdin,

3 Wie in den Grundlagen 3.5.2 und 3.5.1 beschrieben, ist die Bestimmung von Elementkonzentratio-
nen in den Ubergangsbereichen von Schichtsystemen mit groferen Unsicherheiten behaftet. Aus
diesem Grund kann hier nur eine Tendenz angegeben werden.

™ Hintergrundsignal der Fluor-TOF-SIMS Messung, vermutlich ist die tatsichliche Fluorkonzentration
noch geringer
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sodass die NaF-Bildung zwar nicht vollstindig ausgeschlossen werden kann, gleichwohl
ist diese nicht dominierend, da mindestens eine GréfSenordnung mehr Natrium- (1072
at%) als Flour-Konzentration ( 10~3 at%) detektiert wird.

Weiterhin betrigt die Einbauefhizienz des Natriums, welche dem Verhiltnis zwischen der
berechneten, maximal zu erwartenden Na-Konzentration (in Abbildung s.21 in schwarz
dargestellt) zur tatsichlich mittels GDOES gemessener Konzentration entspricht, fiir
beide Experimente im Mittel circa 3%. Diese berechnete Einbauefhzienz ist geringer als
die abgeschitzte mittlere Na-Einbaueffizienz von circa 20%, dargestellt in Abbildung s.s,
welche in erster Niherung dem Haftungskoefhizienten des NaF unter Phasenseparati-
on und Agglomeratbildung entspricht. Dass die Einbaueffizienz ohne Agglomeratbil-
dung des NaF geringer ist, kann durch eine hohere Reaktivitit zwischen Selen und der
auf der Schicht adsorbierten NaF-Molekiile erklirt werden. Wihrend NaF Agglomerate
eine hohe Oberflichenenergie aufweisen, welche fiir die Reaktionen mit Selen zusitz-
lich iberwunden werden muss, ist eine hohere Reaktionsrate zwischen dem NaF und
Selen zu erwarten, sobald keine Agglomeratbildung zustande kommt. Damit gewinnt

die Reaktionskinetik bei niedrigeren NaF-Fliissen an Einfluss. Zur besseren Ubersicht

wird die Abbildung 5.3 mit den ermittelten Einbauraten bzw. Desorptionsraten erginzt.
Dargestellt ist dies in Abbildung s5.22. Auf Grundlage der Niherung, dass bei der NaF-
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Abbildung 5.22: Schema der mdglichen Reaktionsmechanismen von NaF unter Angabe der aus den Expe-
rimenten ermittelten prozentualen Anteile: (1) NaF Verdampfung (2) Bildung von NaF Ausscheidungen
(3) Na Einbau und Diftusion in Korngrenzen (4) Einbau und Diftusion in Kérner (5) Verlust von Fluor
tiber SeF, und Verlust von Na via Na,Se,; (i) [18]

Agglomeratbildung durch die Phasenseparation die Verlustreaktionen tiber die Natri-
umselenidbildung (siche 5 in Abbildung 5.22) vernachlissigbar sind, ldsst sich die De-

sorptionsrate mithilfe der Ergebnisse aus Abbildung s.20 bestimmen. Es ergibt sich eine
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Desorptionsrate von 80% und damit ein Haftungskoefhizient von o,2. In den Experimen-
ten 2 und 3 dieses Abschnittes wurde der NaF-Fluss so gewihlt, dass keine signifikante
Agglomeratbildung durch Phasenseparation zwischen NaF und CZTSe mehr stattfin-
det, was zu einer Verlustrate von 97% fiihrte. Daraus lassen sich wiederum die Verhilt-
nisse von Einbau und Verlust des Natriums tiber die Reaktionspfade 3, 4 und 5 der Ab-
bildung s.22 bestimmen. Von den 20% der adsorbierten NaF Molekiile werden dann
15% Natrium*s in die Schicht eingebaut. 8% des Natriums gehen dementsprechend als
Na,Se, (y>1) in die Gasphase iiber.

5.6 NaF-PDT und Diffusionskoeffizienten

Im letzten Abschnitt dieses Kapitels werden die Diftfusionskonstanten des Natriums in
Cu,ZnSnSe, temperaturabhingig bestimmt. Dazu dienen wieder GDOES-Messungen
zur Ermittlung der Na-Konzentrationsprofile. Als Natriumquelle wird Natriumfluo-
rid im Anschluss an die Priparation der CZTSe-Schicht’® bei Raumtemperatur auf die
Oberfliche abgeschieden. Die Proben befinden sich folglich kontinuierlich im Hochva-
kuum, sodass eine méogliche Reaktion an Luft erst nach dem eigentlichen Diffusions-
experiment zu erwarten ist. Die NaF-Schichtdicke betrigt circa 85 nm und ist somit
als unerschopfliche Na-Quelle anzusehen. Fiir diese Experimente werden Substrate mit
Na-Diffusionsbarriere verwendet, um eine Diffusion des Natriums aus dem SLG in die
CZTSe-Schicht zu verhindern. Somit wird gewihrleistet, dass die gemessenen Natrium-
Tiefenprofile ausschliefSlich durch die Diffusion aus der Natriumfluoridschicht entste-
hen. Wihrend der Durchfithrung der Experimente wird kein Selen verdampft, jedoch
ist davon auszugehen, dass eine geringe Menge an Selenmolekiilen omniprisent ist, was
aufgrund der Vielzahl an durchgefiihrten Prozessen in der Verdampferkammer und der
damit verbundenen Selenkontamination der Komponenten plausibel erscheint. Die Re-
sultate der Diftusionsexperimente im Temperaturbereich zwischen 200°C und 275°C
sind in Abbildung 5.23 dargestellt. Die zugehorigen Temperaturprofile sind in dem Pik-
togramm in der oberen linken Ecke des Diagramms gezeigt. Es wird eine Temperatur-
rampe bis zur angegebenen Zieltemperatur angewendet, welche dann fiir zehn Minuten
konstant gehalten wird. Anschlieffend folgt ein rapider Abkiihlvorgang bis auf Raum-
temperatur. Vor der GDOES-Messung wird die NaF-Schicht mit destilliertem Wasser
abgespiilt, was teilweise zum Auswaschen der eindiffundierten Natriumatome nahe der
Oberfliche der Schicht fiihrt. Dieser Effeke ist in den Diffusionsprofilen zu verzeich-
nen, welche einen flachen Anstieg der Na-Konzentration im Bereich der Oberfliche,
im Vergleich zu den Diftusionsprofilen aus .1, zeigen. Die dargestellten Werte der Na-

Konzentration stellen die Rohdaten dar. Eine Umrechnung in eine tatsichliche Kon-

'S 15% von 20% ergeben die Einbaueffizienz von insgesamt 3%.
16 Hier wurde der in 4.1 eingefiihrte Standardkoverdampfungsprozess verwendet.
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Abbildung 5.23: Na-Tiefenprofile der PDT-Experimente fiir die Substrat-
tempperaturen 200°C, 225°C, 250°C und 275°C; aufgrund der unter-
schiedlichen Schichtdicken, ist der Ubergang zum Molybdin stufenar-
tig gekennzeichnet; Proben: CZTSe(NaF)-210616, CZSTe(Nal)-210622,
CZTSe(NaF)-210621, CZTSe(NaF)-210623
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zentration ist zur Berechnung der Diftusionskonstanten nicht nétig. Des Weiteren sind
die Signale aufgrund der niedrigen Na-Konzentration nahe der Auflésungsgrenze von
1-1072 at% stark verrauscht, weshalb die dargestellten Tiefenprofile tiber 00 Messpunk-
te gemittelt sind. Die niedrigste Temperatur, welche zu einer detektierbaren Na-Konzen-
tration in einer CZTSe-Schicht fiihrt, betrigt 200°C. Die hochste Na-Konzentration ist
in einer Schichttiefe von 200 nm lokalisiert. Die Konzentration fillt dann bis zum Uber-
gang ins Molybdin ab, was das typische Diffusionsprofil ergibt. Innerhalb des Molyb-
dins ist wieder ein Anstieg der gemessenen Natriumkonzentration zu beobachten, was
auf eine Akkumulation an der der Grenzschicht zuriickzufiihren ist. Eine Anpassung
des Tiefenprofils findet im Bereich zwischen Maximum und Ubergang zum Molybdin
mithilfe der Thin Film Solution aus Abschnitt 2.4 statt, da die Ausdehnung der NaF

Schicht (circa 85 nm) wesentlich geringer ist als die Ausdehnung der Kesteritschicht.

Cro exp _xZ. (s.11)
(zDt)V/2 % 4Dt

o(x,2) =

Die Diftusionszeit t wird hier auf 10 Minuten festgesetzt und ¢y, als Anpassungsvariable
definiert, woraus sich fiir 200°C ein Diffusionskoeffizient je nach Intervall des Anpas-
sungsbereiches'” Dyygec = 0,32 — 0,46 - 10" em? /s ergibt. Der Bereich der Anpassung ist

7 Aufgrund der unscharfen Abgrenzung zur Oberfliche, was sehr wahrsc_heinlich durch das entfernen
der NaF-Schicht mittels destillierten Wassers geschieht und dem Ubergang zum Molybdin, ist
kein eindeutiger Anpassungsbereich erkenntlich, sodass jedes Tiefenprofil mit zwei verschiedenen
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durch die gestrichelten Graphen der Fitfunktion in Abbildung s.23 dargestellt. Mit Er-
héhung der Temperatur ist eine Zunahme des Diftusionskoefhzienten zu erwarten (vgl.
[60]). Tatsichlich wird ein signifikanter Unterschied fiir die Nachbehandlungstempe-
ratur von 225° beobachtet. Die Anpassung des Diffusionsprofils ergbibt einen Diftu-

sionskoeffizienten von Dyysoc =1 — 2 - 10" em? /s . Flir 250°C ist anndhernd noch ein
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Abbildung 5.24: GDOES Tiefenprofile Cu (rot), Zn (blau), Sn (cyan), Se (schwarz) und Na (magenta),
von oben links nach unten rechts: 200°C, 225°C, 250°C und 275°C; Proben: CZTSe(NaF)-210616,
CZTSe(NaF)-210622, CZTSe(NaF)-210621, CZTSe(NaF)-210623

Diftusionsprofil zu erkennen. Durch die Akkumulation des Natriums im Bereich des
Molybdins, wird dieses zusitzlich tiberlagert. Bei einer Temperatur von 275°C ist kein
klassisches Diffusionsprofil mehr erkennbar, da die Na-Konzentration am Molybdin
nun mehr als doppelt so hoch ist als die Oberflichenkonzentration. Aus diesem Grund
liegt die letzte bestimmbare temperaturabhingige Messung des Diffusionskoefhizienten
bei 250°C. Dieser betrigt Dyspoc = 0,7 — 1,2 - 10" em? /5. Die Belastbarkeit der Daten
nimmt jedoch signifikant mit Zunahme der Temperatur ab, da der Anpassungsbereich
tiir die Funktion s.11 weiter eingeschrinkt wird. Fiir eine genauere Interpretation der
Daten sind in Abbildung s.24 die Tiefenprofile der relevanten Elemente dieser Proben
dargestellt. Fur alle Proben ist in den dargestellten tiefenabhingigen Elementkonzentra-

tionen gleichermaflen eine Anreicherung von Zink an der Oberfliche und am Ubergang

Bereichen angepasst worden ist. Dies fithrt zu jeweils zwei Werten der Diffusionskonstanten je
Temperatur.
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zum Molybdin zu erkennen, was zur Annahme der Bildung von ZnSe, als Sekundirpha-
se fithrt. Um dies zu verifizieren und den Einfluss auf das gemessenen Na-Tiefenprofil
zu untersuchen, dienen EDX- und EBSD-Messungen an einem FIB-Querschnitt einer
identisch priparierten Probe. In Abbildung s.25 sind die zugehérigen Ergebnisse darge-
stellt. Die Temperatur der NaF-Nachbehandlung bei diesem Experiment betrigt 300°C
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Abbildung 5.25: Oben links: Darstellung des Bandkontrastes der EBSD Messung, Oben rechts: Darstellung
des FIB-Querschnitts im Euler-Farben-Kontrast, Mitte: EDX-Daten (Zink: blau, Kupfer: rot) des FIB-
Querschnitts, Unten: GDOES Tiefenprofile (Kupfer, Zink, Zinn, Selen, Molybdin und Natrium) ;Probe:
CZTSe(NaF)-190628

und liegt demnach 2.5 K oberhalb der maximalen Temperatur der bisher gezeigten Pro-
ben. Dies fiihrt zu einer erhohten mittleren Konzentration des Natriums innerhalb der
Schicht. Das resultierende Na-Tiefenprofil (Abbildung s.25 unten) zeigt gleicherma-
8en eine deutliche Korrelation der Zinkakkumulation mit der detektierten Natrium-
konzentration. Aus den EBSD-Daten (Abbildung .25 oben) und den EDX-Daten (Ab-
bildung s5.25 Mitte) geht hervor, dass der erhohte Zinkgehalt am Ubergang zum Mo-
lybdan mit der Bildung kleinerer Kristallite korreliert, welche sowohl im Bandkontrast,
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als auch in der Euler-Farben-Darstellung zu erkennen sind. Wihrend im restlichen Be-
reich der Schicht die Korngréfien zum GrofSteil Giber einen Mikrometer betragen, sind
die K6rner im zinkreichen Bereich nur noch einige hundert Nanometer grof. Dies fiihrt
wiederum zu einer erhdhten Dichte an Korngrenzen, in welche das Natrium vornehm-
lich eindiffundiert und akkumuliert (vgl. [106]). Das gemessene Tiefenprofil ist dem-
nach eine Uberlagerung des Diffusionsprofils des Natriums mit der Anreicherung von
Natrium an Korngrenzen, was eine korrekte Ermittlung des Diffusionskoeffizienten er-
schwert und ab 275°C unméglich macht. Die GDOES-Messung aus Abbildung s.25
zeigt dartiber hinaus eine Na-Akkumulation an der Oberfliche der Schicht, welche an
dieser Stelle sehr wahrscheinlich durch ungeniigendes Entfernen der NaF-Schicht mit-
tels destillierten Wassers zu erkliren ist. Die anderen Proben zeigen diesen Effekt nicht
und es ist ebenfalls keine erhohte Korngrenzendichte in diesem Bereich zu beobachten,
was eine Na-Akkumulation erkliren wiirde.

Durch den beobachteten Einfluss der Korngrenzendichte auf die Natriumdiffusions-
profile ist anzunehmen, dass die hier bestimmten Diftusionskonstanten durch die Dif-
tusion innerhalb der Korngrenzen dominiert sind. In einem vergleichbaren Experiment
von Laemmile et al. [60] an Cu(In,Ga)Se, -Schichten wird zwischen der Korngrenzendif-
fusion und der Diffusion innerhalb des Bulks unterschieden. Der Na-Diffusionskoefti-
zient bei 206°C betrigt dabei entlang der Korngrenzen 3,7-10"¢7? /s und im Bulk cir-
ca 1-10""%cm? /5. In dem hier vorgestellten Experiment betrigt der Diffusionskoeffizient
bei 200°C circa 3,2-4,6:10""%cm? /s und ist somit vergleichbar mit den vorliegenden Li-
teraturwerten fiir CIGSe-Bulk. Im Speziellen ist der Wert des Diffusionskoethzienten
bei einer Temperatur von 200°C aufgrund des wenig beeinflussten Tiefenprofils belast-
barer als jene bei hoheren Temperaturen. Eine Trennung zwischen Bulk- bzw. Korn-

grenzendiffusion wurde in den hier ermittelten Diffusionsprofilen nicht beobachtet.
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Abbildung 5.26: Arrheniusdarstellung der Diffusionskoef-
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Natrium im Falle der Experimente dargestelle
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von XIE ET AL. zunichst aus dem SLG durch das Molydbin in das CZTSe diffundiert
und an der Oberfliche ein signifikanter Verlust an Natrium beobachtet wird, was glei-
chermaflen zur Beeinflussung des Diffusionsprofil fihrt. Um die ermittelten Diffusi-
onskonstanten mit den Na-Diffusionswegen aus Abschnitt 2.4 abzugleichen, wird die
Temperaturabhingigkeit der bestimmten Diffusionskoefhizienten in Abbildung 5.26 in
der Arrheniusdarstellung gezeigt. Diese Darstellung erlaubt die Abschitzung der Akti-
vierungsenergie der Natriumdiffusion im CZTSe, welche mithilfe der dargestellten An-
passung der Datenpunkte auf 0,188 + 0,122 eV bestimmt wurde. Der angegebene Feh-
ler entspricht hier der Standardabweichung auf Grundlage der linearen Anpassung. Die
berechnete Aktivierungsenergie im CIGSe von Laemmile et al. betrigt circa 0,36 eV.
Die geringere Aktivierungsenergie im CZTSe kann durch ab initio Kalkulationen von
Maeda et al. [68] bestitigt werden, welche die niedrigste Migrationsenergie des Natri-
ums im CZTSe mit 0,21 eV (Naz, — V¢,) angeben, wihrend fir CIS die niedrigste
Migrationsenergie 0,31 eV betrigt (Nac, — Ve,). Die Natrium-Migration entlang des
Substitutionsdefektes Naz, zu einer Kupferleerstelle V¢, im CZTSe besitzt demnach ei-
ne Energiebarriere von 0,21 €V und ist der energetisch giinstige Diffusionsweg. Dieser
Wert stimmt im Rahmen der angegebenen Ungenauigkeiten der hier berechneten Akti-
vierungsenergie im CZTSe tiberein, was die Ergebnisse fiir die Na Diffusion im CZTSe

im Vergleich zum CIGSe plausibilisiert.

5.7  Fazit und Diskussion der NaF-Experimente

Nachfolgend sind zunichst die wichtigsten Ergebnisse der NaF-Koverdampfungs- und
NaF-PDT-Experimente stichpunktartig aufgefithrt. Im Anschluss werden diese in den

wissenschaftlichen Kontext eingeordnet und diskutiert.

* Die Entstehung von NaF-Agglomeraten wurde durch Koverdampfung von NaF
wihrend des CZTSe-Standardprozesses bei einer Substrattemperatur von 500°C

nachgewiesen.

* Es wurde das minimal nétige Verhiltnis zwischen NaF-Fluss zu CZTSe-Wachs-
tumsrate auf 0,68 % abgeschitzt, bei dem die NaF-Agglomeratbildung eintritt.
Verwendet wurde dabei die Kombination aus Na-und F-Konzentrationsbestim-
mung mittels EDX-Messungen am FIB-Querschnitt und GDOES-Messung einer
CZTSe-Schicht. Letztere Methode detektiert bei diesem kritischen Verhiltnis und
des Beginns der Phasenseparation eine Na-Konzentration von > 0,02 at% inner-

halb dieser Probe.

* Mittels einer weiteren NaF-Gradientenprobe und zwei Experimenten unter kon-
stanter Koverdampfung von NaF wurde die obere Grenze des Verhiltnisses von
NaF-Fluss zu CZTSe-Wachstumsrate abgeschitzt, bei dem keine NaF-Agglome-
ratbildung mehr mittels TOF-SIMS bzw. GDOES-Konzentrationsbestimmungen
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von Fluor bzw. Natrium nachweisbar ist. Fiir die Proben ergeben sich die Verhalt-
nisse 0,23 % und o,0011 %. Bei letzterem wird kein Fluor innerhalb des Detekti-
onslimits gemessen. Bei ersterem gibt es Hinweise auf residuales Fluor, jedoch ist
die detektierte Na-Konzentration mindestens 1o0-fach hoher als die Konzentration

des Fluors und somit eine potentielle NaF-Segregation nicht dominant.

Liegt die resultierende Na-Konzentration im Cu,ZnSnSe, durch NaF-Koverdam-
pfung bei 0,01 at% oder darunter, ist kein Hinweis mehr auf NaF-Agglomeration

zu detektieren.

Es wird ein Zusammenhang zwischen der NaF-Evaporationsrate und den beob-
achteten lateralen Abstinden der NaF-Agglomerate nachgewiesen, wobei diese mit
geringerem NaF-Fluss zunehmen. Die beobachtete Abhingigkeit konnte mittels
eines Phasenseparationsmodelles basierend auf der Cahn-Hilliard-Gleichung [50]
(vgl. 2.3) erklirt werden. Gleichwohl ist der Einfluss der intrinisch vorhandenen
Poren in der CZTSe-Struktur nicht auszuschlieflen, in welchen die NaF-Agglo-

merate segregieren konnen.

Eine Ursache fiir die Phasenseparation ist die energetisch gehemmte Reaktion zwi-
schen NaF und Se (vgl. Reaktion 5.3), welche die Existenz von NaF-Agglomeraten
bei 500°C und dem Seleniiberschuss wihrend des Prozesses reaktionskinetisch er-
laubt.

Es konnte die Einbaurate des Natriums in die CZTSe-Schicht berechnet werden,
welche unter Entstehung von der NaF-Agglomeraten circa 20% und ohne domi-
nante NaF-Segregation circa 3% betrigt (vgl. 5.3).

Die hoheren Einbaurate des Natriums in das Cu,ZnSnSe, korreliert mit der Ent-
stchung der NaF-Agglomerate, was durch eine erhhte Bindungsenergie der NaF-
Molekiile innerhalb der Agglomerate im Vergleich zur Adsorptionsenergie auf der
CZTSe-Oberfliche erklirt werden konnte.

Die priferierte Akkumulation von Natrium in Korngrenzen wurde mittels GDO-
ES- und EBSD-Messungen iiber die erhéhte Korngrenzendichte durch vorhande-
ne ZnSe-Ausscheidungen im Einklang mit der Literatur bestitigt (vgl. 5.6).

Die NaF-PDT-Experimente zeigen, dass der Einfluss des Selenangebotes wihrend
der NaF-PDT vernachlissigbar ist und das Natrium ohne zusitzliches Selenange-

bot in die CZTSe-Schicht diffundiert (vgl. 5.6).

Die mittels GDOES gemessenen Na-Diffusionsprofile ermdglichten die Berech-
nung von Na-Diftusionskoefhizienten. Bei 200°C betrigt der Na-Diftusionskoef-
fizient 3,2 — 4, 6-10"%cm? /5, was der Groflenordnung der Bulkdiffusion innerhalb
des Cu(In,Ga)Se;, entspricht [60].
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* Die Aktivierungsenergie des Na-Diffusionskoeftizienten konnte auf 0,188 4 0,122
eV bestimmt werden, was im Bereich der energetischen Barriere der Natrium-Mi-

gration entlang des Substitutionsdefektes Na, zu einer Kupferleerstelle 7, liegt
(vgl. 5.6).

Zur Untersuchung der Wechselwirkung zwischen NaF und Cu,ZnSnSe, in Abhingig-
keit des NaF-Angebotes, wurde NaF wihrend des CZTSe-Wachstumsprozesses kover-
dampft, wobei der Fluss wihrenddessen als Gradient sukzessive reduziert wurde (vgl.
5.3). Die Idee hinter dem Vorgehen liegt zum einen darin, den Na-Einbau bei unter-
schiedlichen NaF-Konzentrationen innerhalb ein und der selben Cu,ZnSnSe; -Schicht
erfolgen zu lassen und somit konstante Prozessbedingungen zu erméglichen. Zum ande-
ren bietet das graduelle Angebot des Natriumfluorids eine effiziente Méglichkeit, mit-
tels eines einzigen Herstellungsprozesses einen Na-Konzentrationbereich zwischen o,02
at% und 2 at% innerhalb einer Kesteritschicht abzubilden. Dies wiederum erfordert eine
Untersuchung des Einbauverhaltens mittels tiefenabhingiger REM-/EDX-Messungen
am Querschnitt der Schicht. In dieser Arbeit wurde dafiir die Probe sowohl mittels des
Keilschliffverfahrens (vgl. Abschnitt 3.12) als auch mittels FIB (vgl. Abschnitt 3.3.1)
insofern bearbeitet, dass der Querschnitt der Schicht freigelegt wurde. Erginzend zu
den elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden GDOES-Messungen durch-
geftihrt, welche die tiefenabhingigen Elementkonzentrationen ergeben. Anhand einer
Probe mit NaF-Gradient (0,0003 A/s - 1,4 A/s NaF-Fluss) wurde die Phasenseparation
oberhalb einer Na-Konzentration von 0,02 at% in der Kesteritschicht nachgewiesen. Die
Grundlage dafiir liefern zum einen die EDX-Messungen, der in den REM-Aufnahmen
erkennbaren Agglomerate. In diesen wurden die Elemente Na und F direkt mit Hil-
fe von EDX gemessen (vgl. Abbildung 5.9), was die Zusammensetzung der Agglome-
rate aus Natrium und Fluor bestitigt. Zum anderen konnte mit Hilfe von GDOES-
Messungen und TOF-Messungen die gleiche Korrelation von Na- und F-Konzentration
im Bereich einer weiteren NaF-Gradientenprobe bis zu der kritischen Na-Konzentration
(GDOES) von circa 0,01 at% gezeigt werden. Die Koexistenz von Natrium und Fluor
bis zu eben dieser Konzentration innerhalb der CZTSe-Schicht lisst sich wieder mit
der NaF-Agglomeratbildung erkliren. Der kritische Na-Wert wurde verscuht mit wei-
teren Experimenten mit konstantem NaF-Angebot (0,027 A/s & 0,000129 A/s NaF-
Fluss) zu verifizieren. Die resultierende gemessene Fluorkonzentration entspricht bei der
0,000129 A/s dem Hintergrundsignal (6,9 - 10~* at% - Detektionslimit). Bei der Probe
mit 0,027 A/s ist ein leichte Erhshung der Fluorkonzentration oberhalb der Detekti-
onsgrenze im Bereich des Molybdins zu beobachten (vgl. Abbildung 5.21). Diese Mes-
sungen lassen den Schluss zu, dass beide Proben keine signifikante bzw. keine dominan-
te NaF-Segregation aufweisen, da sonst die Elementkonzentrationen des Natriums und
des Fluors den gleichen Wert aufweisen miissten (% = 1=1). Beobachtet wurde jedoch

ein Verhiltnis von mindestens 10:1. Die resultierenden Anteile des NaF-Angebots zur
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CZTSe-Wachstumsrate (~ 11,6 A/s) entsprechen 0,23 % (0,027 A/s NaF) und o,0011

% (0,000129 A/s NaF), bei denen keine dominante bzw. keine nachweisbare NaF-Segre-

gation auftritt. In diesem Bereich wird demnach ein signifikanter Anteil des Fluors aus

dem NaF desorbieren und das elementare Natrium via NaF in das CZTSe inkorporieren.

Gleichwohl konnen diese Experimente nicht eindeutig nachweisen, ob die Bildung von

NaF-Agglomeraten oder NaF-Cluster unterhalb des Detektionslimits von Fluor in der

Cu,ZnSnSe, -Schicht vollig ausgeschlossen ist. Dies konnten zukiinftige Untersuchun-

gen forcieren, welche niedrigere Auflésungsgrenzen aufweisen, z.B. APT. Im Umkehr-

schluss wird gezeigt, dass NaF unter dem Selenfluss von circa 45 A/s, ab einer kritischen

Na-Konzentration oberhalb von 0,02 at% bzw. 0,68 % NaF-Fluss der Wachstumsrate

im CZTSe durch NaF-Koverdampfung nicht hinreichend schnell unter Verlust des Flu-

or reagiert und es zur NaF-CZTSe-Phasenseparation kommt. Somit ist NaF in fiir den

Konzentrationsbereich > 0,02 at% keine perfekte Natriumquelle ohne Existenz residua-

ler Fluor-Verbindungen.

Ein Weiteres Resultat aus den Messungen der Elementkonzentationen des Natriums

im CZTSe sind die Absorptions bzw. Desorptionsraten. Wie in Abbildung 5.5 darge-

stellt, betrigt die sogenannte Na-Einbauefhizienz unter NaF-Agglomeratbildung im Mit-

tel 20%. Diese Ergebnisse wurden dabei aus der NaF-Gradientenprobe gewonnen, wel-

che wie zuvor beschrieben ein entsprechend hohes Angebot an NaF (0,0003 Als-1,4

A/s NaF-Fluss) aufweist, was zur NaF-Agglomeratbildung fiihrte. Die Ergebnisse der

Proben mit konstant niedrigerem NaF-Angebot (0,027 A/s & 0,000129 A/s NaF-Fluss),

zeigen eine mittlere Na-Einbaueffizienz von 3%. Die Differenz hingt demnach mit dem

NaF-Agglomeratwachstum zusammen, welches zu einer geringeren Desorptionsrate bzw.
Verlustrate des Natriumfluorids fithrt. Die Erklirung des erh6hten Na-Verlustes bei nied-
rigeren NaF-Flissen konnte zum einen iiber eine verinderliche Adsorptionsrate formu-

liert werden, wobei es fiir die NaF-Molekdile energetisch glinstig ist, in den Agglomeraten

gebunden zu werden, welche aber erst ab der kritischen Konzentration zur Phasensepa-

ration entstehen. Zum anderen ist es denkbar, dass die Reaktion von NaF mit Selen, wel-

che anteilig zur Desorption von Na und F tiber die Bildung von SeF, und Na,Se fiihrt

(vgl. Abbildung s.22), durch die Entstehung von NaF-Agglomeraten gehemmt wird,

da in den NaF-Aggolmeraten stirkere Zwischenmolekularen Bindungskrifte (Van-der-

Waals-Krifte) iberwunden werden miissen.

Zur Bestimmung der Na-Diffusionskoefhzienten wurden mehrere Cu,ZnSnSe; -Schich-
ten unter gleichen Prozessbedingungen (Standardkoverdampfungsprozess) hergestellt.

Die mittels GDOES ermittelte tiefenabhingige Elementzusammensetzung (vgl. Abbil-

dung 5.24) weist fur alle Proben eine konstante zinkreiche (ZT > 1) und kupferarme

(CZT < 1) Stéchiometrie auf, was die Vergleichbarkeit der Proben gewihrleistet. Auf
die Cu,ZnSnSe, -Schichten wurden im Anschluss jeweils eine 85 nm dicke NaF-Schicht

aufgedampft, um die Diffusion des Natriums in das Cu,ZnSnSe; zu untersuchen. Da
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in der Literatur keine Werte fiir Cu,ZnSnSe, -Schichten existieren, kann an dieser Stel-
le nur ein Vergleich zu den von XIE ET AL. [128] ermittelten Diftusionskoefhizienten
tiir Cu,ZnSn(S,Se);-Schichten angestellt werden. X1E ET AL. ermittelten einen Diffu-
sionskoeffizienten bei 200°C von DA% = 2.5 - 107 ecm*s!. In dieser Arbeit wurde
bei dieser Temperatur ein Wert zwischen D7’ = 3,2 — 4,6 - 1072 cm?s~! bestimmt.
Die Unterschiede der ermittelten Diffusionskoefhizienten bei identischer Temperatur
konnte durch die unterschiedlichen Anionenzusammensetzung der Kesteritschichten
erklirt werden. Des Weiteren wurden in [128] die CZTSSe-Schichten bei §50°C mit-
tels eines einstufigen Sulfo-Selenisierungsprozess hergestellt. Die Schichtdicken von cir-
ca 1,5 um sind dabei vergleichbar. Da der Einfluss der Korngrenzendichte ein kritischer
Aspekt bei der Vergleichbarkeit von Na-Diftusionsprofilen ist, kann ein Unterschied in
der Kornstruktur ebenfalls eine Ursache fiir die Abweichung der Diffusionskoeffizen-
ten zwischen den beiden Experimentreihen sein. Es ist davon auszugehen, dass eine ho-
here Dichte an Korngrenzen ebenfalls zu einem gréfleren Diftusionskoeffizienten fiihrt,
da diese die Na-Diffusion propagieren [106]. Wie die in Abbildung s.23 dargestellten
Na-Tiefenprofile zeigen, ist bei den Experimenten aus Abschnitt 5.6 bereits bei einer
moderaten Temperatur von 300°C kein eindeutiges Diffusionsprofil mehr zu erkennen.
Die Anreicherung des Natriums an den Korngrenzen stellt dabei die wahrscheinlichs-
te Erklirung fiir die Anreicherung von Natrium im Bereich des Molybdins dar. Zwar
kann dies hier nicht nicht durch eine direkte Messung gezeigt werden, jedoch wurde die
Korngrenzendichte bei einer Probe mittels EBSD-Messung (vgl. Abbildung s.25) ermit-
telt und es zeigt sich eine eindeutige Korrelation des Anstiegs des Natriumsignals in den
GDOES-Messungen mit der Erhdhung der Anzahl an Korngrenzen in dem Ubergangs-
bereich zum Molybdin (vgl. 3.3.2). Die erhohte Korngrenzendichte resultiert dabei aus
der zinkreichen Stéchiometrie an der Grenzfliche zum Molybdin, mit einhergehendem
ZnSe-Sekundirphasenwachstum. Die Korrelation aus ZnSe-Sekundirphasenwachstum
und der Anreicherung von Natrium in diesen Bereichen, wurde bei mehreren Experi-
menten beobachtet und ist somit reproduzierbar. Fiir zukiinftige Experimente zur Be-
stimmung von Diffusionskoethzienten muss demnach zwingend die Kornstruktur und
somit implizit das Sekundirphasenwachstum berticksichtigt werden. Fiir eine systema-
tische Untersuchung der Natriumdiffusion unabhingig von Korngrenzen, ist die Ver-
wendung von einkristallinen Schichten unabdingbar.

Zum Schluss der Arbeit werden die wichtigsten Ergebnisse nochmals zusammengefasst

und ein wissenschaftlicher Ausblick gegeben.






Zusammenfassung und Ausblick



Im letzten Kapitel dieser Arbeit werden die wichtigsten Ergebnisse noch einmal zusam-

menfassend diskutiert und in den wissenschaftlichen Kontext eingeordnet.

6.1 Teilsimultane und simultane Zugabe von Kupfer und Silber

Motiviert durch die Maximierung der Substrattemperatur bei Prozessen zur Herstellung
von silberlegierten CZTSe-Schichten, wird im ersten Kapitel der vorliegenden Disser-
tation die Zugabe von Silber im Rahmen eines Koverdampfungsprozesses bei 500°C
Substrattemperatur untersucht. Dazu werden dreistufige Prozesse mittels in-situ Ront-
gendiftfraktometrie untersucht, wobei Kupfer und Silber sequentiell angeboten werden.

Dariiber hinaus wird am Ende des Kapitels eine Versuchsreihe vorgestellt wobei Silber
4
Angu -
gabe von Silber wihrend des Wachstums einer Cu,ZnSnSe; -Schicht kein stetiger Uber-

und Kupfer im Verhiltnis

= 0,0 - 0,3 koverdampft werden. Es zeigt sich bei Zu-

gang zum einphasigen Wachstum einer Cu,Ag, .ZnSnSe; -Legierung. Es ist jedoch ei-
ne stetige Anreicherung von silberhaltigen Sekundirphasen (Ag, .Cu.Se, AgsSnSes,
Ags_.SnSeq und AgSnSe, ) zu verzeichnen. In dieser Stufe des Prozesses ist eine gerin-
ge aber signifikante Verschiebung der Rontgenreflexe von der Kesteritphase zu kleine-
ren Werten zu beobachten, was durch den Einbau von Silber in die Kesteritphase erklirt
werden kann. Gleichwohl findet im weiteren Fortschritt des Prozesses wieder eine Um-
kehrung der Verschiebung statt, was mit einem Silberverlust einhergeht, sodass am En-
de des dreistufigen Prozesses lediglich die Cu,ZnSnSe; -Phase und Sekundirphasen vor-
handen sind. Der zweite vorgestellte Prozess beginnt mit dem Silberangebot und zeigt
zunichst die Bildung von ZnSe und silberhaltigen Sekundirphasen. Sobald Kupfer an-
geboten wird, entsteht Cu,ZnSnSe, unter Koexistenz der Sekundirphasen Ag, .Cu,Se,
AgsSnSes und ZnSe. Die in der Literatur bestitigte Herstellung der einphasigen Misch-
kristallphase Cu,Ag,_.ZnSnSe; bei Temperaturen < 500°C [29, 27, 102, 34, 87, 58, 48]
impliziert, dass eine Anpassung der Substrattemperatur zum einphasigen Wachstum der
Kesteritlegierung fithren miisste. Die Temperaturreduktion verringert dabei zum einen
die Re-Evaporationsraten der Phasen mit den héchsten Dampfdriicken (z.B. Zinnsele-
nid [17]) und verringert zum anderen den Einflusses des Entropieterms der Gibbs-Helm-
holtz-Gleichung, was die Bildung der Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Phase energetisch glinstiger
machen wiirde als die Bildung von Cu,ZnSnSe; mit silberhaltigen Sekundirphasen (vgl.
Abschnitt 4.5). Eine Versuchsreihe bei héheren Driicken oder gar atmosphirischen Be-
dingungen der gezeigten Prozesse unter sequentiellem und gleichzeitigem Angebot des
Silbers, konnte den Einfluss des Sekundirphasenwachstums bei geringeren Desorptions-
raten untersuchen und dabei insbesondere den Einfluss der fliichtigen Phasen im spe-
ziellen charakterisieren. Das Phasenverhalten der Prozesse aus dieser Arbeit wurde auf
Grundlage der in-situ Réntgendiffraktometriemessungen beschrieben. Um die Koexis-
tenz der Sekundirphasen (Ag,_.Cu,Se, Ags_.SnSe, AgSnSe, & ZnSe) sowie die Exis-
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tenz der Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Mischkristallphase zu verifizieren, konnen Abbruchexperi-
mente' mit rapiden Abkiihlraten dazu dienen den Zustand der Proben fiir zusitzliche
REM-/EDX-Analysen sowie TEM-Messungen einzufrieren. Dies wiirde ebenfalls In-
formationen iiber die riumliche Verteilung der existierenden Phasen zu den Zeitpunk-
ten der Phasenumwandlung wihrend des Schichtwachstums liefern.

Ein weiteres wichtiges Ergebnis wird im Abschnitt 4.3 (Ubergang von Kupfer zu Silber)
anhand der in-situ Rontgenbeugungsdaten gezeigt, wobei die bereits bestechende 112-
Vorzugsorientierung der bestehenden Cu,ZnSnSe; -Schicht mit der Zugabe von Silber
abnimmt. Das angebotene Silber fithrt zur Stagnation der Intensitit des 1 12-Kesteritre-
flexes im zeitlichen Verlauf des Prozesses und zwischenzeitlich sogar zur Abnahme. Die-
ser Effekt ldsst die Interpretation zu, dass zum Zeitpunkt der Silberzugabe das Wachstum
der bestehenden Cu,ZnSnSe;, -Phase durch die reinen Elemente zum Erliegen kommt
und sich Ag,_.Cu,Se bildet. Dies trigt nun weiterhin zum Wachstum der Kesteritphase
bei und wird dabei verbraucht. Wihrenddessen wird ein geringer Anteil des angebotenen
Silbers in die Kesteritstruktur eingebaut, was durch die Ag,_.Cu,Se -Phase katalysiert
wird. Gleichzeitig entstehen Sekundirphasen aus den tibrigen Elementen Zinn, Zink
und Selen. Es wird demnach postuliert, dass die die Ag, .Cu,Se -Phase gleich der Cu,Se -
Phase beim Standardprozess das Wachstum der Kesteritstruktur unter Angebot der rest-
lichen Elemente (Zn,Sn & Se) erméglicht. Die beobachtete Zunahme des 220/204-Re-
flexes bei gleichzeitiger Abnahme des 112-Reflexes in den Rontgenbeugungsdaten impli-
ziert, dass es zur strukturellen Verinderung der Kesteritkristallite kommt, wobei zeitwei-
se ein Verlust an 112-Beugungsebenen zu verzeichnen ist. Die Entwicklung der Halb-
wertsbreite des 220/204-Reflexes (vgl. Abbildung 4.18) zeigt ebenfalls eine Zunahme,
was auf eine strukturelle Verinderung z.b. durch Defektbildung hinweisen kénnte. Die-
se Beobachtungen unterstiitzen die Interpretation der in-situ Rontgenbeugungsdaten,
dass wihrend des Experiment 2 aus Abschnitt 4.3 ein geringer Teil des Silbers in die Kes-
teritstruktur inkorperiert wird. Um zu verifizieren, ob dabei tatsichlich ein Mischkristall
auf Basis der Kesteritstruktur entsteht oder dies zu anderweitigen Defekten bzw. koexis-
tierenden Phasen fithrt, miissen weitere Experimente durchgeftihrt werden. Fiir zukiinf-
tige Arbeiten kann es zielftihrend sein, TEM-Messungen oder diffraktometrische Un-
tersuchungen mittels Neutronen anzustellen. Dartiber hinaus kann der Prozess bei ver-
schiedenen Silberkonzentrationen und Substrattemperaturen wiederholt werden, was
den Bereich des einphasigen Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Wachstums genauer eingrenzt, wobei
dieser bei 500°C wihrend eines Koverdampfungsprozesses bisher in der Literatur nicht
beobachtet wird (vgl. Abschnitt 2.2). Dass die Prozessbedingungen und damit einherge-
hend die Bildungsreaktion des Kesterites einen wichtigen Einfluss auf das Phasengleich-

gewichtund dessen Temperaturabhingigkeit haben, beweisen beispielsweise Festkorper-

' Stoppen der Prozesse an markanten Zeitpunkten des Prozesses um die Phasenzusammensetzung mit
ex-situ Verfahren zu untersuchen.
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reaktionen bei denen die reinen Elemente (Cu, Ag, Zn, Sn & Se) bei 700°C eine Legie-
rung bilden und dabei stabile Cu,Ag,_,ZnSnSe, -Kristalle entstehen [88]. Die in dieser
Arbeit beobachtete Instabilitit der silberhaltigen Kesteritphase bei 500°C im Vakuum,
kann durch die Thermodynamik und Kinetik der Nichtgleichgewichtsreaktion begriin-
det werden. Der Unterschied liegt dabei im Mechanismus des Wachstums. Bei den Ko-
verdampfungsprozessen werden die Elemente aus der Gasphase auf dem Substrat abge-
schieden, wobei es zum Schichtwachstum kommt, welches den grundlegenden Ober-
flichenprozessen des Volmer-Weber-Wachstums [123], Stransky-Krstanov-Wachstums
[109] und Frank-van-der Merwe-Wachstums [23] folgen wird. Im Gegensatz dazu sind
Festkorperreaktionen diffusionsgetrieben, wobei der Nukleationsprozess auf Grundlage
der Avrami-Gleichung beschrieben werden kann [54]. Verschiedene Wachstumsmecha-
nismen besitzen demnach unterschiedliches Potential fiir Sekundirreaktionen, sodass
manche besser geeignet sind, um die Kesteritphase zu stabilisieren als die Koverdamp-
fungsprozesse. Es etablierten sich fur die Kesteritschichten daftir Prozesse wie reaktives
Sintern [103], sequentiell beschichtete Proben, welche in (halb-)oftenen Annealingsyste-
men unter verschiedenen Atmosphiren temperaturbehandelt werden [121], oder auch
16semittelbasierte Reaktionen [132]. Gleichwohl bieten Koverdampfungsprozesse eine
hohe Flexibilitit in der Prozessfithrung, wie beispielsweise den Zeitpunkt und Rate der
Zugabe von Elementen bei gut einstellbaren Temperaturen. Die Koverdampfung im Va-
kuum offeriert einen groffen Parameterraum (z.B. Temperatur, Elementkonzentratio-
nen, Wachstumsraten), was eine spezifische Einstellung der Eigenschaften der Schicht
ermdglicht. Das wiederum bedingt ein hohes Maf$ an Systemstabilitit. Insbesondere der
enge Toleranzbereich des Phasenwachstums des Cu,ZnSnSe; benétigt ein stabiles Pro-
zessdesign zur Herstellung von Cu,ZnSnSe; -Schichten fir die Anwendung in Solarzel-
len. Der erste Teil dieser Arbeit liefert dabei einen weiteren Beitrag fiir das grundlegende
Verstindnis der Herstellung von Cu,Ag,_.ZnSnSe, -Absorberschichten, insbesondere
tir das Sekundirphasenwachstum und die thermodynamischen Stabilitit. In Zukunft
wird insbesondere die Implementierung des maschinellen Lernens bzw. der kiinstlichen
Intelligenz den Fortschritt in der Materialforschung und insbesondere die Verbesserung
der Solarzelleffizienz basierend auf den verschiedenen Materialsystemen vorantreiben.
Erste Veroffentlichungen zeigen bereits Erfolge bei dem experimentell orientierten ma-
schinellen Lernen zum Herausarbeiten der kritischen Parameter bei der Herstellung von
kesteritbasierten Solarzellen [s1]. Im letzten Abschnitt dieser Arbeit werden die Ergeb-
nisse aus den NaF-Experimenten zusammengefasst und ein weiterer Ausblick gegeben.

6.2 NaF als Na-Quelle

Zu Beginn des Kapitels 5 wird die Inkorperation von Natrium in Cu,ZnSnSe;, ausgehend

von einer NaF-Saatschicht mit dem Einbau des Natriums aus dem SLG verglichen. Dazu
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wurden GDOES-Tiefenprofile der priparierten Cu,ZnSnSe; -Schichten auf Substraten
mit und ohne Na-Diffusionsbarriere zwischen dem Molybdin und SLG aufgenommen.
Als Hauptergebnis wird nachgewiesen, dass die Na-Konzentrationsprofile der Proben
mit NaF-Saatschicht (mit Na-Diffusionsbarriere) und der Probe ohne NaF und ohne
Diffusionsbarriere einen dhnlichen Verlauf aufweisen, wobei sich in der Cu,ZnSnSe; -
Schichtselbst eine konstante Konzentration von circao, 1 at% (Naaus SLG) sowie 0,05at%
(Na durch NaF-Saatschicht) einstellt. An der Oberfliche sowie der Grenzfliche zum
Molybdin findet jeweils eine Anreicherung des Natriums statt. Anschliefend wird die
NaF-Koverdampfung vorgestellt. Dazu diente ein graduelles NaF-Angebot wihrend des
CZTSe-Standardprozesses, wobei der NaF-Fluss von 1,4 A/s bis o A/s reduziert wurde.
Die REM-Messungen am Querschnitt der priparierten Probe zeigen eine Phasensepa-
ration bzw. die Bildung von NaF-Agglomeraten. Die Agglomerate erscheinen in den
REM-Aufnahmen (SE-Detektor oder In Lens) als Poren. Den direkten Nachweis der
Koexistenz von Na und F in den REM-Aufnahmen liefern EDX-Messungen. Die Hiu-
figkeit und die Grofie der NaF-Agglomerate hingen dabei von der NaF-Flussrate ab. Zu
Beginn des Prozesses (hoher NaF-Fluss) bildet sich eine grofiere Anzahl an kleineren Po-
ren im Vergleich zu niedrigeren NaF-Fliissen. Die quantitative Auswertung des Agglo-
merationsverhaltens in Abhingigkeit der Schichttiefe bzw. des NaF-Flusses, wurde mit-
tels automatisierter REM-Bildauswertung am Keilschliff vorgenommen. Diese ergibt ei-
ne maximale Porendichte von circa 7 pm~* bei einem NaF-Fluss von 1,4 A/s. Dieser
Wert verringert innerhalb der von 100 nm Schichttiefe (entspricht etwa §% der Schicht-
dicke) auf einen konstanten Wert von 1 um~*. Demnach ist eine Verringerung der Dich-
te an NaF-Agglomeraten zu verzeichnen ohne, dass sich der NaF-Fluss signifikant un-
ter 1,4 A/s (< 0,1 A/s) verringert hat. Der Wert der gemessenen NaF-Agglomeratdichte
andert sich im restlichen Bereich der Schicht nicht mehr. Die Daten legen nahe, dass
sich die NaF-Agglomerate nur in den intrinsisch vorhandenen Poren der multikristalli-
nen CZTSe-Schicht bilden und damit der Porenverlauf iiber die Schichttiefe abgebil-
det wird. Gleichermaflen unterscheidet die REM-Bildauswertung nicht zwischen in-
trinsisch entstandenen Poren im Cu,ZnSnSe; und tatsichlichen NaF-Ausscheidungen,
sodass ein Offset-Wert > o um™" erwartet wird. Der Vergleich der GDOES-Messungen
mit dem berechneten tiefenabhingigen NaF-Angebot dieser Probe ergibt eine mittlere
Na-Einbauefhzienz von circa 20% im Bereich der NaF-Agglomeratbildung. ToF-SIMS-
Messungen liefern das zugehorige Fluor-Tiefenprofil. Durch die Summe der Experimen-
te aus gradueller und konstanter Koverdampfung von NaF konnte der kritische Bereich
der NaF-CZTS-Phasenseparation eingegrenzt werden. Liegt der NaF-Fluss tiber 0,68 %
der CZTSe-Wachstumsrate, was hier zu einer Na-Konzentration von 0,02 at% fihrt ist
mit einer signifikanten NaF-Segregation zu rechnen. Betrigt der Anteil des NaF o,0011
% oder geringer, kann ist kein residuales Fluor mehr detektierbar und NaF-Agglomerate

sind ausgeschlossen. Bei 0,23 % kann residuales Fluor nicht ginzlich ausgeschlossen wer-
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den, gleichwohl ist keine dominante NaF-Agglomeration zu erwarten, da die Na-Kon-
zentration im CZTSe (hier circa 0,03 at%) mindestens ro-mal grofier ist, als die des Flu-
ors. Diese Ergebnisse unterliegen jedoch einer Reihe von Messungenauigkeiten und Feh-
lerfortpflanzungen: Die NaF-Flussmessungen sind insbesondere bei kleinen Fliissen feh-
lerbehaftet. Die Zuordnung der jeweiligen NaF-Fliisse bezogen auf die Schichttiefe basie-
ren auf der tiefenabhingigen Na-Konzentration im GDOES, was eine Abschitzung dar-
stellt. Die TOF-SIMS-Messungen fiir Fluor und die GDOES-Messungen fiir Natrium
wurden nicht an derselben Stelle durchgeftihrt und unterliegen unterschiedlichen Kali-
brierungen. Zudem wird der Ubergang zu Molybdin im GDOES als Referenz fiir den
Schichtbeginn genutzt, was ebenfalls eine Quelle der Ungenauigkeit darstellt. Gleich-
wohl ergeben sich fiir die Abschitzungen der kritischen Na-Fliisse bzw. Na-Konzentra-
tion zur NaF-Segregation konsistente Ergebnisse.

Die kritischen Werte der Na-Konzentration, bei der die NaF-Segregation einzusetzen
scheint, bzw. residuales Fluor vermutet werden kann, entspricht in etwa der typischen
Groflenordnung der Alkali-Dotierungskonzentration von CZTSe-Schichten von o,1 at%
(Vgl. Na aus SLG aus dem Abschnitt 5.1). Diese Erkenntnis widerspricht der oft in der
Literatur propagierten Annahme, dass bei der Verwendung von NaF als Na-Quelle im
Allgemeinen kein residuales Fluor durch eine hinreichend schnelle Reaktion mit Selen
zu erwarten ist. Die beobachtete NaF-Agglomeratbildung wurde versucht, mittels eines
bereits entwickelten Phasenseparationsmodelles einer wachsenden Schicht auf Basis der
Cahn-Hilliard-Gleichung [50] zu beschreiben. Eine Reproduktion der Beobachtungen
gelang aufgrund von zu vielen unbekannten Parametern nicht, jedoch bietet dieser An-
satz Moglichkeiten fiir eine systematische Untersuchung des NaF-Phasenseparationsver-
haltens in CZTSe.

Zum Schluss des Kapitels wird eine Messreihe vorgestellt, bei der priparierte CZTSe-
Schichten einer NaF-PDT bei Temperaturen zwischen 200°C und 275°C unterzogen
wurden. Mittels GDOES wurden die resultierenden Na-Diftusionsprofile quantifiziert
und die temperaturabhingigen Diftusionskoeffizienten ermittelt. Diese konnten mittels
Arrheniusdarstellung ausgewertet werden, woraus eine Aktivierungsenergie von 0,188 +
0,122 eV resultierte. Diese Abschitzung stimmt im Rahmen der Standardabweichung
mit dem energetisch giinstigsten Na-Diftusionspfad in Cu,ZnSnSe; (Naz, — Ve,) mit
dem Wert von 0,21 ¢V [67] tiberein. Die Experimentreihe mit NaF lisst die Analyse
zu, dass die Multikristallinitit der CZTSe-Schichten und die damit verbundenen Effek-
te, wie beispielsweise die Uberlagerung der Korngrenzendiffusion und Bulkdiftusion,
die Untersuchung an einkristallinen Schichten unabdingbar macht, um die Ergebnis-
se dieser Arbeit zu verifizieren. Bei der Verwendung von multikristallinen Schichten ist
die Quantifizierung der vorhandenen Korngrenzendichte ein entscheidender Parame-
ter fur die Aussagekraft der Diffusionskonstanten oder Na-Elementkonzentration im

CZTSe und sollte bei zukiinftigen Experimenten als Parameter berticksichtigt werden.
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Mithilfe dieses Wissens kann ebenfalls die Idee eines Na-Dotierungsgradienten mittels
NaF-Koverdampfung in einer Cu,ZnSnSe, -Schicht bewertet werden: Die starke Ab-
hingigkeit der Na-Diffusion von der Defektmorphologie der Schicht fithrt zunichst zu
einer vergleichsweise schnellen Sittigung der Natriumkonzentration in den Korngren-
zen. Dort diffundiert das Natrium schneller als im Korninneren, sodass sich das Na-
Konzentrationsprofil vom NaF-Angebot entkoppeln kann. Gleichzeitig muss der NaF-
Fluss niedrig genug sein damit keine NaF-Agglomerate entstehen. Als erginzendes Ex-
periment zum graduellen Na-Einbau in Cu,ZnSnSe, kann reines Natrium mittels einer
Dispenserquelle wihrend des Schichtwachstums angeboten werden. Damit wird die Re-
aktion des NaF zu reinem Na umgangen was zu einem anderen Einbauverhalten fithren
konnte. Eine wichtige Forschungsfrage wire dabei, wie sich der Einbau in die Korngren-
zen bzw. ins Korninnere zu dem Verhalten vom NaF unterscheidet. Um dieser Frage
nachzugehen, konnen APT-Messungen an verschiedenen Positionen einer NaF- oder
Na-Gradientenprobe durchgeftihrt werden und hierdurch kann die Natriumkonzentra-
tion im Korninneren und in den Korngrenzen bestimmt werden.

Eine weitere offene Fragestellung ergibt sich durch die vorhanden freien Volumina in
einer multikristallinen Cu,ZnSnSe; -Schicht und den Zusammenhang der Bildung von
NaF-Agglomeraten. Hierfiir konnten zukiinftige TEM-Messungen dazu dienen, die Ent-
stehung der NaF-Segregationen auf atomarer Ebene zu verstehen. Dabei ist zu erortern,
ob die NaF-Agglomerate stets an Gitterfehlern entstehen und damit die Agglomeratent-
stehung lediglich von der Poren- bzw. Defektstruktur der CZTSe-Schicht abhingig ist
oder, ob die Agglomerate tatsichlich nach den Prinzipien der Phasenseparation nach der
Cahn-Hilliard-Gleichung entstehen.

Zusammenfassend liefern die NaF-Experimente ein einheitliches Bild des Einbaus von
Natrium mittels NaF und zeigen, dass die vereinfachte Annahme der beliebig schnel-
len Reaktion von NaF zu elementarem Natrium unter Vernachlissigung von residualen
Fluor oder gar Natriumflourid falsch ist. Hier wird ein komplexeres Verhalten des Na-
triumeinbaus gezeigt, sodass im speziellen der Einfluss von residualem Fluor oder NaF
beztiglich der optoelektronischen Untersuchungen von CZTSe-Solarzellen zu bertick-
sichtigen sind. Es ist deshalb erforderlich, den Einflusss von NaF-Molekiilen und Fluor-
atomen auf die Defekteigenschaften der Kesteritschichten zu untersuchen. Dies kénnte
beispielsweise Auswirkungen auf die Rekombination von Ladungstrigern haben, auf-

grund der Entstehung weiterer Defektzustinde.
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Abbildung A.1: ]-V-Kennlinie Solarzelle mit einer mittels Zwei-Stufen Prozesses herge-
stellter Cu,ZnSnSe, Absorberschicht, PCE =5, 8%
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Abbildung A.2: einzelner In-Situ XRD-Scan wihrend des Standardkoverdampfungs-
prozesses circa 120 Sekunden nach Prozessbeginn, es ist ein deutlicher Reflex bei 26
= 43,9° zu erkennen, welcher der MosSnSes-Phase [16] zugeordnet werden kann, die
gestrichelten Linien zeigen die jeweiligen Litertaurwerte des Cu,ZnSnSe, -220/204-
Reflexes [89] und des CU,Se-220-Reflexes bei Raumtemperatur, fiir alle Reflexe

zeigt sich die gleiche thermische Verschiebung in den XRD-Daten; Probe: CZTSe-
190702
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Abbildung A.3: Foto der Verdampferkammer aus 2021
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Abbildung A.4: Screenshot aus der Falschfarbendarstellung (XRD-Scan vs. 26) der In-Situ XRD Messung
wihrend des Verdampfungsprozesses (identischer Prozess aus Abbildung A.2), der rote Kreis kennzeich-
net die Existenz der MosSnSes-Phase bereits vor dem Prozess (Substrattemperatur bei 450°C und das Ver-
schwinden des 22-3-Reflexes wihrend des Abkiihlvorganges < 450°C; Probe: CZTSE-190702
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Abbildung A.5: Auszug aus dem Bericht der TOF-SIMS Kalbibrierung anhand der Fluorionenimplantier-
ten CZTSe-Proben: Probe A2 zeigt die intrinsisch gemessene Intensitit von Fluorionen, welche wesent-
lich h6her ist, als die Konzentration der tatsichlich implantierten Fluorionen (Simulation A2). Somit wird
die Messung der Probe A2 als realistisches Detektionslimit der Fluorionen, mittels TOF-SIMS Messung,
mit einem Wert von 3 - 10”7 3 angenommen. Die Messung der Probe E2 bildet im Gegensatz zu A2 das
zu erwartende Implantationsprofil der Fluorionen (Simulation E2) ab und wurde zur Kalibrierung der
Tof-Sims Messung fur Fluorionen verwendet.
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Abbildung A.6: Zusammenfassung der Literatur- Abbildung A.7: Zusammenfassung der Literatur-
daten der Ag,_.Cu,Se Réntgenbeugungsreflexes daten der Ag—.Sn,Se, Rontgenbeugungsreflexes
nach [7, 19, 49, 56, 59, 129] nach [36, 49, 80] noch AgSnSe2 cinfiigen
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Abbildung A.9: Ag-Sn-Se Gleichgewichtsphasendiagram bei550°C aus [137] von ZOBAC ET AL.
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Abbildung A.10: Ag-Sn-Se Gleichgewichtsphasendiagram bei 400°C aus [137] von ZOBAC ET AL.
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Abbildung A.12: Abhingigkeit der 112-Rontgenreflexposition der Kesterit-

struktur vom Silber-zu-Kupferverhiltniss, ausgehend vom reinen Kupfer-
kesteriten Cu,ZnSnSes

129



o

Abbildung A.13: a) Chalkopyrit b) CuAu dhnliche Struktur [111]
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Konzen-

Probenname Kapitel | Schichtdicke | Element E?B;)(n
*GDOES
Cu | 22,1 at%*
Ag | 0,0 ath”
CZTSe-190919-1 4.1 - Zn | 12,3 at%*
Sn | 11,2 at%*
Se | 54,3 ath*
Cu | 18,3 at%*
Ag | 14,0 ath”
CZTSe-191114-1 4.2 - Zn | 14,0 at%*
Sn | 07,4 at%*
Se | 46,3 at%*
Cu | 15,4 ath”
Ag | 11,6 at%"
CZTSe-191115-1 4.3 - Zn | 16,4 at%*
Sn | 09,2 at%*
Se | 47,4 at%*
Cu | 26 at%*™*
Ag | oath™
CZTSe(NaF)-210414-1 5.3 2446 nm Zn | 11 ath*™*
Sn | 14 at%**
Se | 47 at%™
Cu | 24,4 at%*
Ag | oath*
CZTSe(NaF)-210407-2 5.5 2066 nm Zn | 10,8 ath*
Sn | 14,6 at%*
Se | 48,2 at%*
Cu | 24,1 at%*
Ag | oath*
CZTSe-210108-2 5.3 1233 nm Zn | 13,5 at%*
Sn | 12,0 at%*
Se | 50,4 at%*

Tabelle A.1: Zusammenfassung der Daten der verwendeten Proben; die Schichtdicke ist mittels der Infraroten

LLS abgeschitzt worden
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Abbildung A.14: Verhiltnis Material A zu B: oben = 1:1 und unten: 3:1
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Abbildung A.15: Verhiltnis Material A zu B: oben = 8:2 und unten: 9:1
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