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1. Einleitung

Auf Diinnschichttechnologie basierende Solarzellen werden seit 1998 auf industrieller
Ebene hergestellt. Diese Zellen sind meist nicht dicker als 5 m und bringen somit im
Vergleich zu ca. 200 pm dicken Silizium-Zellen eine erhebliche Materialersparnis mit
sich. Die lichtabsorbierende Schicht der 2 effizientesten Vertreter dieser Diinnschichtso-
larzellen besteht aus CdTe bzw. Cu(In,Ga)Se, (CIGSe) [1]. CdTe Solarzellen konnen kos-
tentechnisch giinstig hergestellt werden und erreichen bereits Wirkungsgrade von 17,5 %
auf Modulebene [1], stehen jedoch vor Problemen wie Toxizitét, Verfiigbarkeit und Ex-
traktionskosten der Materialien. In Abbildung 1.1 sind potentielle photovoltaische Halb-
leiter in Bezug auf Extraktionskosten und ihr jéhrliches Energieerzeugungspotential ein-
ander gegeniibergestellt. Dabei hat CdTe das geringste jdhrliche Energieerzeugungspo-
tential aufgrund des geringen Tellurvorkommens (0,01 ppm) in der Erdkruste [2]. Eine
bessere Alternative zu CdTe beziiglich Extraktionskosten und Energieerzeugungspoten-
tial stellen Diinnschichtsolarzellen mit CIGSe Absorbern dar. Die Extraktionskosten der
Elemente Cu, In, Ga und Se sind sogar geringer als die Kosten zur Extraktion von hoch-
reinem Silizium. Die besten Laborsolarzellen dieser CIGSe Absorbertechnologie werden
mittels dreistufiger Co-Verdampfung hergestellt und erreichen Rekordwirkungsgrade von
22,3 % [3]. Dennoch stehen CIGSe Diinnschichtsolarzellen vor #hnlichen Problemen wie
CdTe. Indium und Gallium zdhlen ebenso wie Tellur zu den seltenen Erden, auch wenn
ihr Masseanteil mit 0,1 ppm (In) und 14 ppm (Ga) groBer ist [2]. Ein Ansatz zur Mate-
rialersparnis besteht darin, die Absorberschichten der Solarzellen diinner zu priparieren.
Dabei kommt es jedoch zu Verlusten im Kurzschlussstrom der Solarzellen [4]. Ein ande-
rer Ansatz besteht darin, die seltenen Erden In und Ga in der lichtabsorbierenden Schicht
zu ersetzen. Deshalb wird in aktuellen Forschungen versucht, diese Elemente durch alter-
native Materialien zu ersetzen [6, 7, 8]. Grof3es Potential zeigen dabei Versuche mit Zinn
und Zink, da sie mit Kupfer, und Selen oder Schwefel eine Struktur bilden, die der des
CIGSe sehr dhnlich ist. Der grofite Unterschied ist, dass durch die Ersetzung der beiden
[II-wertigen Elemente Indium und Gallium durch das II-wertige Zink und das I'V-wertige
Zinn aus einem terndren I-III-VI-Halbleitermaterial ein quaternirer I-II-IV-VI-Halbleiter
entsteht. Die Rekordwirkungsgrade von Solarzellen mit CuyZnSnSe, (kurz: CZTSe) Ab-
sorber liegen im Labor bei 12,6 % [1]. Dabei zeigen neuste Verdffentlichungen, dass
der Préparationsprozess noch immer einer Optimierung bedarf, was durch das schmale
Prozessfenster zur Einstellung der Schichtstochiometrie der CZTSe-Struktur deutlich er-

schwert wird. Auflerdem sind die Strukturbildungsmechanismen wihrend der Herstellung
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Abbildung 1.1.: Indexierte Darstellung der Materialkosten gegen das jiahrliche Ener-
giepotential photovoltaischer Halbleiter normiert auf x-Si. Die at-
traktivsten Materialien sind rot markiert. Blau markierte Halbleiter
beinhalten hohe Extraktionskosten oder seltene Erden |[5].

aufgrund von vielen freien Parametern unbekannt. So kommt es wihrend der Herstellung
der Absorber haufig zur Bildung von sekundiren Phasen wie CuySnSes (kurz: CTSe),
ZnSe, SnSe und Cu,_,Se. Es entstehen weitere Korngrenzen im Material, die Ladungs-
trennung im Absorber wird behindert und es kommt zu Kurzschliissen zwischen Front-
und Riickkontakt. Dies verringert den Wirkungsgrad der spiteren Solarzelle.

Das Ziel dieser Arbeit ist es, Wachstumsbedingungen zu untersuchen, die geeignet sind
die CZTSe-Struktur besser und ohne sekundire Phasen auszubilden. Die Absorberschich-
ten werden durch gleichzeitige thermische Verdampfung der einzelnen Elemente abge-
schieden. Dabei soll die Strukturbildung analysiert und besser verstanden werden. Der
Einfluss verschiedener Priparationsparameter soll ebenfalls studiert werden. Dafiir wird
ein eigens entwickeltes Analysesystem verwendet, in dem mittels in-situ winkeldispersi-
ver Rontgenbeugung (ADXRD) die Phasenbildung bereits wihrend des Wachstumspro-
zesses der Absorberschicht analysiert wird. Zusitzlich werden weitere in-situ Analyse-
methoden wie beispielsweise Laserlichtstreuungen (LLS) und Temperaturmessungen als
unterstiitzende Systeme genutzt.

Dazu werden im folgenden Kapitel 2 die CZTSe Struktur und mogliche sekundére Phasen

diskutiert. Anschlieend werden wichtige Grundlagen der Thermodynamik der Schicht-



bildung vorgestellt und auf das CZTSe Wachstum bezogen. AuBerdem wird das Pha-
sengleichgewicht von Mischkristallen betrachtet. AnschlieBend werden Grundlagen der
Rontgenbeugung vorgestellt.

In Kapitel 3 werden der Versuchsaufbau der Aufdampfkammer und der in-situ Ront-
genbeugung beschrieben. Dabei wird auf die Besonderheiten wie Parafokussierung und
Asymmetrie der in-situ ADXRD Messmethodik eingegangen. Eine Kombination der in-
situ ADXRD Analysemethode mit einer in-situ LLS wird ebenfalls behandelt. Anschlie-
Bend wird die verwendete Priaparationsmethode fiir eine Co-Verdampfung in 2 Stufen
sowie die weitere Priparation von Diinnschichtsolarzellen erldutert.

Kapitel 4 zeigt anhand von zwei Priparationsrouten, dass unter Zn-reichen Bedingun-
gen auch eine gro3e Menge ZnSe gebildet wird. Die Minimierung der ZnSe Phase durch
die Anwendung der in-situ ADXRD und LLS Systeme steht dabei im Vordergrund. Die
Ursache fiir die unterschiedliche Ausbildung sekundérer Phasen wird anhand von Pha-
sendiagrammen gezeigt und diskutiert.

In Kapitel 5 wird die Mischung von CZTSe mit CISe (CZTISe) behandelt. Dabei soll
durch den gezielten Einbau von Indium in CZTSe die erhohte Stabilitit des CISe beziig-
lich der Bildung sekundirer Phasen auf Kesteritverbindungen iibertragen werden. Diese
Mischkristalle werden anhand einer Variation des Indium-Anteils und einer weiteren Va-
riation des Zink-Anteils analysiert.

Ein dhnlicher Ansatz soll im Kapitel 6 gezeigt werden, in dem das Mischsystem CZTSe-
CGSe (CZTGSe) analysiert wird. Das Ziel dieser Mischung mit Gallium ist dabei eine
Steigerung der Effizienz durch eine Erhohung der Leerlaufspannung Vi, welche durch
eine mogliche Vergroferung der Bandliicke des CZTGSe Mischkristalls bedingt wird.
Kapitel 7 behandelt ebenfalls das Thema der Bandliickenerhohung von CZTSe. Dabei
wird die Sulfurisierung der CZTISe Absorberschichten aus Kapitel 5 analysiert. Dies
wird durch Verdampfung von Schwefel wihrend der Priparation der CZTISe Absorber
erreicht und im Folgenden als Co-Sulfurisierung bezeichnet.

In Kapitel 8 werden die Solarzellparameter der in Kapitel 4 - 7 priparierten Schichten
vorgestellt und miteinander verglichen.

In einer Diskussion werden in Kapitel 9 die gewonnen Erkenntnisse mit bestehender Li-
teratur verglichen und die wichtigsten Aspekte hervorgehoben.

Zuletzt folgt im Kapitel 10 eine Zusammenfassung der gewonnenen Erkenntnisse sowie

Vorschlige fiir weiterfithrende Arbeiten.



2. Grundlagen

2.1. Phasenbildung und Phasenbeziehung im
System I-1I-1V-VI

In dieser Arbeit werden primir selenhaltige Kesterit-Schichten mittels Co-Verdampfung
pripariert. Nachfolgend wird ein Uberblick iiber mogliche Halbleiter-Konfigurationen im
System Cu-Zn-Sn-Se gegeben. Es wird sich dabei auf alle selenhaltigen Binédrphasen,
das Terndrphasensystem Cu-Sn-Se sowie das Quaternirsystem Cu-Zn-Sn-Se beschrinkt.
Konfigurationen wie Cu-Zn-Se oder Zn-Sn-Se sind fiir Co-Verdampfungsprozesse nicht

relevant.

2.1.1. Cu-Se

Das Phasendiagramm fiir das Cu-Se System ist durch diverse Arbeiten [9, 10, 11, 12,
13, 14] bereits bekannt. In kristalliner Form treten Cu,Se, Cusy_,Se, CuzSe,, CuSe und
CuSe, als Intermedidrphasen auf. Die -Phase des CuySe und des Cus_,Se ist jedoch
die einzig mogliche Hochtemperaturphase, in der Kupferselenid wihrend eines Keste-
rit Co-Verdampfungsprozesses bei Pridparationstemperaturen von 7' > 400 °C kristal-
lisieren kann. [3-CuySe kristallisiert in kubischer Antifluorit-Struktur mit einer Gitter-
konstanten von a = 0,5860 A [9]. Im Allgemeinen wird jedoch angenommen, dass [3-
Cuy_,Se mit x < 0,25 die bevorzugt gebildete Kupferselenidphase ist [15, 16, 17]. Die-
ses kristallisiert ebenfalls in kubischer Antifluorit-Struktur. Abhingig vom Kupfergehalt
(2 — ) hat Cu,_,Se einen Gitterparameter von a(z = 0,25) = 5,760 A bis a(z = 0)
= 5,860 A [14, 18]. Diese Anderung der Gitterkonstante erfolgt durch den Einbau von
Cu-Leerstellen in die Kristallstruktur. Neben dem Gitterparameter ist auch die Bandliicke
des Cus_,Se abhiingig von der Komposition. Die direkte Bandliicke variiert von Eg = 2,0
bis 2,3 eV [19, 20, 21, 22, 23, 24].

2.1.2. Sn-Se

Die stabilen Phasen des Systems Sn-Se sind SnSe und SnSes [25, 26]. Die zinnreichere
SnSe Phase hat einen Phaseniibergang von der a-Phase zur S-Hochtemperaturphase zwi-
schen 510 °C und 520 °C [27, 28, 29]. Diese $-Phase des SnSe ist laut Phasendiagramm
bis 880 °C stabil [30]. Fiir die selenreiche SnSe, Phase ist kein Phaseniibergang in eine
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andere kristalline Hochtemperaturphase bekannt. SnSe, ist in kristalliner Phase stabil bis
zu einer Temperatur von 657 °C [30]. Im Gegensatz zum Sn-S System [31] existiert im
Sn-Se System keine weitere, stabile Intermediirphase, wie beispielsweise SnoSes zwi-
schen SnSe und SnSe,.

In Kesterit Co-Verdampfungsprozessen wird mit Selen-Uberschuss pripariert. Daher ist
die Kristallisation in der selenreicheren SnSe, Phase wahrscheinlicher. SnSe, kristallisiert
in hexagonaler Cdl,-Struktur mit den Gitterkonstanten von a = 3,83 Aund c= 6,140 A
[32]. Die Bandliicke betriagt F = 1,62 eV [33].

2.1.3. Zn-Se

Im Zn-Se System ist ZnSe die einzige kristalline Phase im Phasendiagramm [34]. In der
a-Phase kristallisiert ZnSe in der kubischen Sphalerit-Struktur mit einer Gitterkonstanten
von a = 5,667 A [35]. Der polymorphe Ubergang in die 3-ZnSe Hochtemperaturphase
erfolgt laut Literatur zwischen 1143 °C und 1436 °C [36, 37, 38]. Neuere theoretische
Ergebnisse berechnen den Phaseniibergang bei einer Temperatur von 1150 °C [39]. Diese
[B-Phase des ZnSe kristallisiert in hexagonaler Wurzit-Struktur [40, 41]. Weitere Modifi-
kationen des ZnSe treten nur unter hohen Driicken (> 1 GPa) auf [42, 43, 44, 45] und
sind somit nicht relevant fiir die Kesterit Co-Verdampfung. ZnSe hat eine Bandliicke von
Eqc=25¢eV [46].

2.1.4. Cu-Sn-Se

Das Phasendiagramm vom System Cu-Sn-Se kann in der Arbeit von Berger und Rivet in
Ref. [47, 48] gefunden werden. Im System Cu-Sn-Se sind die meisten Forschungen am
terniren Halbleiter Cu,SnSes durchgefiihrt worden. Dieser ist in fester, kristalliner Phase
bis 695 °C stabil [48, 49, 47]. Bei einer Temperatur von 450 °C findet eine strukturel-
le Umordnung statt [50]. Uber die Struktur des Cu,SnSe; wird jedoch sehr kontrovers
berichtet. Palatnik und Rivet favorisieren die Kristallisation in einer Zinkblende-Struktur
ohne die Ausbildung einer tetragonalen Struktur [51, 52, 53, 54, 55]. Es wird jedoch auch
gezeigt, dass CuySnSes in orthorhombischer Struktur kristallisiert und erst die strukturel-
le Umordnung bei 450 °C zu einer Sphalerit-Struktur fiihrt [5S0]. Neuere Untersuchungen
zeigen, dass diese umgeordnete Konfiguration des Cu,SnSes jedoch eigentlich in mono-
kliner Struktur mit einem Sphalerit-Ubergitter kristallisiert [56, 57, 58]. Die Gitterpara-
meter betragen a = 6,9670 A, b= 12,0493 A und ¢ = 6,9453 A [58]. Mit einer Bandliicke
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von E; = 0,4 eV hat es als einzige sekundédre Phase eine kleinere Bandliicke als CZTSe
[59].

Weitere terndre Verbindungen dieses Systems sind CuzSnSes, in welcher der maximale
Anteil von Cu gelost ist [60], und CuySnSe,, welches die obere Phasengrenze im System
CuySnSesz,, mit 0 < x < 1 darstellt. CusSnSe, kristallisiert in der gleichen Kristall-
struktur mit der gleichen Gitterkonstante wie CuySnSes [61, 62, 63, 64, 65]. Ein weiterer
Mischkristall in diesem System ist CusSn;_,Ses mit 0,4 <z < 1 [61].

2.1.5. Cu-Zn-Sn-Se
Kristallstruktur

CuyZnSnSe, gehort zur Gruppe der [-1I-IV-VI-Halbleiter. Im Folgenden wird die Kesterit-
Struktur tiber die Chalkopyrit-Struktur aus der Zinkblende-Struktur anhand von Abbil-
dung 2.1 hergeleitet. Die Zinkblende-Struktur besteht aus einem kubischen, doppelten
fce-Gitter. Die fee-Gitterpldtze werden in der Zinkblende-Struktur durch II-wertige Zink-

Zinkblende Chalkopyrit Kesterit

‘Cu ’Zn .In . Sh ‘Se

Abbildung 2.1.: Schematische Herleitung der Kesterit-Struktur aus der Zinkblende-
Struktur iiber die Chalkopyrit-Struktur nach Ref. [66].
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Atome und die gebildeten Tetraederliicken durch VI-wertige Selen-Atome besetzt. Eine
umgekehrte Besetzung ist ebenso moglich. Die Selen-Atome sind jeweils mit vier Zink-
Atomen koordiniert. Die Zinkblende-Struktur gehdrt zum kubischen Kristallsystem mit
der Raumgruppe F-43m. Die Atomradien betragen 74 7, = 142 pm fiir Zink und r4 g. =
103 pm fiir Selen.

Durch die Ersetzung zweier II-wertiger Zink-Atome durch je ein I-wertiges Kupfer- und
ein III-wertiges Indium-Atom kann die Chalkopyrit-Struktur entwickelt werden. Der so
entstandene Halbleiter CulnSe, hat eine Bandliicke von Eg = 1,04 eV [67], die fiir die
Anwendung als Absorbermaterial in Solarzellen geeignet ist. Die Gitterplitze des Selens
bleiben unverdndert auf den Tetraederliicken, wihrend Kupfer und Indium wechselsei-
tig die urspriinglichen Zinkplitze besetzen. Selen ist in dieser Struktur jeweils mit zwei
Kupfer-Atomen und zwei Indium-Atomen koordiniert. Die Chalkopyrit-Struktur gehort
zum tetragonalen Kristallsystem mit der Raumgruppe 1-42d. Die Gitterparameter betra-
gen a = 5,7759 A und ¢ = 11,5950 A [66]. Die Gitterkonstanten sind grofer als die des
ZnSe, was durch den im Mittel groBBeren Atomradius der ersetzenden Elemente bedingt
ist. Der Radius von Kupfer ist mit 74 ¢, = 145 pm nur unwesentlich groBer als der von
Zink. Indium ist mit einem Radius von r 4 r, = 156 pm hingegen deutlich groer als Zink,
wodurch es zu einer Ausdehnung des Gitters kommt.

Durch eine weitere Ersetzung des IlI-wertigen Indiums in der Chalkopyrit-Struktur mit
II-wertigem Zink und IV-wertigem Zinn folgt die Kesterit-Struktur mit der quaterniren
Verbindung CuyZnSnSe,. Die Gitterpldtze der Kupfer- und Selen-Atome bleiben unver-
dndert auf den Cu-Gitterpldtzen bzw. auf den Tetraederliicken. Die Gitterplitze des In-
diums werden wechselseitig durch Zinn- und Zink-Atome besetzt. In dieser Struktur ist
Selen durch zwei Kupfer-Atome und jeweils ein Zinn- und Zink-Atom koordiniert. CZT-
Se gehort als Kesterit-Struktur zum tetragonalen Kristallsystem in der Raumgruppe 1-4
mit den Gitterparametern a = 5,68 Aund c= 11,36 A [68]. Diese sind kleiner als die des
Chalkopyrits, da die Atomradien von Zink mit 74 z,, = 142 pm und Zinn mit r4 g, = 145
pm kleiner sind als der Atomradius von Indium. Weitere Modifikationen des CZTSe sind
die Stannit- und die Disorder-Kesterit-Struktur, wobei die Kesterit-Struktur die geringste
Bildungsenthalpie hat, gefolgt von der Disorder-Kesterit-Struktur [69]. So kann die Band-
liicke von CZTSe durch nachtrigliche Temperprozesse und einer folgenden Umkristalli-
sation zwischen 0,95 eV < E < 1,05 eV eingestellt werden [70]. Fiir die Analyse der
Kernthemen dieser Arbeit wird davon ausgegangen, dass die priparierten Schicht in der

Kesterit-Struktur kristallisieren.
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Phasentetraeder und Homogenitédtsbereich

CuyZnSnSe, ist ein quaternidrer Halbleiter, wodurch die Darstellung eines Phasendia-
gramms drei Dimensionen erfordert. Abbildung 2.2 zeigt einen dreidimensionalen Pha-
sentetraeder [71], in dem jedes Element einer Ecke des Tetraeders zugewiesen ist. Die
stochiometrischen Verhéltnisse Cu:Zn = 2:1, Cu:Sn = 2:1 und Zn:Sn = 1 sind markiert
und spannen jeweils mit Selen und dem freien Metall-Element ein einzelnes zweidimen-
sionales Phasendreieck (rot, blau, griin) auf. Die Schnittlinie dieser drei Phasendreiecke
kennzeichnet die Region, in der die Stoichiometrie der Metalle fiir CZTSe gegeben ist.
Ein weiteres Phasendreieck kann durch die Fixierung von Selen iiber die bindren Phasen
konstruiert werden. Der Schnitt dieses Phasendreiecks (schwarz) mit der Schnittlinie der
drei anderen Phasendreiecke markiert die CusZnSnSe, Stochiometrie.

Der Schnitt durch den Phasentetraeder anhand der binédren Phasen ist in Abbildung 2.3 zu-
sammen mit dem schematischen Homogenititsbereich aufgetragen. Abweichungen von
der Stochiometrie des CuyZnSnSe, durch Mischung mit Binédrphasen sind dabei nur ge-
ringfiigig moglich [73]. Die Loslichkeit von CZTSe in Cu,_,Se ist kleiner als 2 %. Die

Loslichkeit in ZnSe und SnSe; ist kleiner als 1 % und in Cu;SnSes ist sie kleiner als 0,5 %.

Se Cu,ZnSnSe,
I
/nSe . - Cu,Se
e Cu:Zn =2:1
Zn L2 Cu
\
Zn:Sn=1:1 Cu:Sn =2:1
Sn

Abbildung 2.2.: Schematischer Phasentetraeder des Cu - Zn - Sn - Se - Systems aus
Ref. [71]. Die farbigen Dreiecke markieren zweidimensionale Phasen-
diagramme mit je einem fixierten Metallverhéltnis. Auf der Schnitt-
linie aller 3 farbigen Dreiecke ist die Metall-Stochiometrie fiir CZT-
Se gegeben. Der Schnittpunkt mit dem Phasendreieck der binéren
Phasen (schwarz) gibt die exakte CZTSe Stochiometrie.
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Abbildung 2.3.: Schematisches terniires Phasendiagramm mit Homogenitéitsbereich
(hellblauer Kreis), der Region der effizientesten Solarzellen (roter
Kreis) und den sekundiren Phasen bei Stochiometrieabweichung:
ZnS(e) (griiner Kreis), CuyS(e) (rotes Dreieck), SnS(e)s (blaues
Dreieck) aus Ref. [72].

Die Loslichkeit der Binédrphasen in CZTSe ist ebenfalls auf 2 % beschrinkt [74, 73, 72].
Tabelle 2.1 gibt einen zusammenfassenden Uberblick iiber die Bandliicken und Gitterpa-

rameter von CZTSe und dessen sekundiren Phasen.

Tabelle 2.1.: Uberblick iiber mégliche selenhaltige Halbleiterphasen in einem Keste-
rit Co-Verdampfungsprozess.

Phase | Raumgruppe | Gitterparameter (A) | Ref. | Bandliicke (eV) | Ref.

Cus_,Se Fm3m a = 5,760 (z=0) 9] 2,0-23 [20]
a = 5,860 (z=0,25) 9]
SnSe, P-3m1 a = 3,83 [32] 1,6 [33]
c = 5,140
ZnSe F-43m a = 5,667 [35] 2,5 [46]
CuySnSeg Cc a = 6,9670 [58] 0,4 [59]
b = 12,0493
c = 6,9453
£ = 109,19°
CusZnSnSey I-4 a = 5,68 |68] 0,95 - 1,05 [70]
c= 11,36
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2.2. Thermodynamik der Schichtbildung

In diesem Abschnitt wird die Thermodynamik der Schichtbildung erldutert. Dazu wird
zundchst der Gasphase-Festkorper Phaseniibergang betrachtet, anschlieBend die Bildung

einzelner Keime und am Ende die Segregation von Mischkristallen.

2.2.1. Grenzflachenprozesse des Gasphase-Festkorper

Phaseniibergangs

Bei Annédherung von gasformigen Atomen oder Molekiilen an eine Festkorperoberfliche
kann es zu einem Zusammenstofl beider kommen und verschiedene Elementarprozesse
hervorrufen. Die Auftreffrate der Atome R ist dabei unabhéngig von der Substrattempe-
ratur und héngt nur von der Quellentemperatur 7, der Masse des Atoms 1 4¢om, und dem
Dampfdruck an der Substratoberfliche pg,; ab. Mit einem Proportionalititsfaktor 5 und

der Boltzmann-Konstante kp folgt fiir die Auftreffrate:

\/QWmAtom kBTQ

Die Atome konnen direkt von der Oberfliche reflektiert werden oder Sorptionsereignisse
hervorrufen. Sorptionsereignisse geschehen innerhalb eines Zeitintervalls von zwei Git-
terschwingungen mit einer Frequenz v, von 102 bis 10'® Hz, was der Phononenfrequenz
eines Festkorpers entspricht [75]. Die Adsorption beschreibt die lose Bindung von Ato-
men. Diese Atome werden als Adatome bezeichnet und konnen nun wiederum von der
Oberfliche desorbieren. Dazu muss vom Festkoper thermische Energie aufgebracht wer-
den, um den Desorptionsprozess zu aktivieren. Die Desorption ist abhéngig von der Tem-
peratur des Festkorpers 7s,, und der aufzubringenden Energie £;.s, welche abhidngig

vom Adatom ist. Desorptionsereignisse konnen mit einer Frequenz von
Vdes = o e*Edes/kBTSub (22)

auftreten [76, 77, 78]. Ein weiterer Elementarprozess ist die Oberflichendiffusion ausge-
16st durch Bewegungen bzw. Spriinge der Adatome. Fiir die Diffusion muss, wie bei der
Desorption, thermische Energie vom Festkorper aufgebracht werden, damit das Adatom

ein materialabhéngiges Potential Ey; ¢, liberwinden kann [79, 80]. Fiir die Diffusionsfre-
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2.2. THERMODYNAMIK DER SCHICHTBILDUNG

quenz v ¢ ¢ folgt:

Vaiff = Vo e Eaifr/kBTsub (2.3)

Die Linge der im Mittel zuriickgelegten Strecke eines Adatoms /4 ¢ ist durch die Bezie-
hung
D

Vdif f

lairy = (2.4)

tiber den Diffusionskoeffizient D und die mittlere Frequenz von Diffusionsereignissen
Vi definiert.

Fiir die Adsorption folgt ein dhnlicher Ansatz wie fiir die Diffusion und Desorption. Der
limitierende Faktor ist die Phononenfrequenz 1/, des Substrats, welche angibt, in welchem
Zeitintervall die Energie der adsorbierten Teilchen an den Festkorper abgegeben werden
kann. Die Oberflichenkonzentration adsorbierter Atome N,4s hingt jedoch ebenfalls von

der Auftreffrate R der einzelnen Atome und der Adsorptionsenergie F, 45 ab [76, 77].

R
N,gs = _G—Eads/kBTSub (25)

g
Die Adsorptionsenergie F, 45 entspricht genau dem negativen Betrag der Desorptionsener-
gie Fyes mit E g5 = — Eyes. Ist die Adsorptionsfrequenz v,y grofler als die Desorptions-
frequenz, kommt es zum Schichtwachstum und zur dauerhaften Absorption von Teilchen

mit einer definierten Absorptionsfrequenz v,;s. Es gilt:

Vabs = Vads — Vdes- (26)

2.2.2. Nukleation und kritische KeimgroRe

Die Nukleation bzw. Keimbildung ist eine grundlegende Vorrausetzung fiir das Wachstum
von diinnen Schichten. Die Nukleation hidngt mageblich von der Grofle der Keime ab.
Sind diese zu klein, kommt es zur Zersetzung und moglichen Desorption wie in Abschnitt
2.2.1 beschrieben. Uberschreiten die Keime jedoch einen kritischen Radius r*, kommt es
zum fortgesetzten Wachstum der Keime durch Bindung weiterer Atome. Das Tropfchen-
oder Kapillaritdtsmodel beschreibt dieses Verhalten als ein Durchschreiten eines Ener-
giemaximums der freien Bildungsenergie AG [82, 83, 84]. Abbildung 2.4 zeigt dieses
Durchschreiten des Energiemaximums am kritischen Radius r*. Die freie Bildungsener-

gie wird im Tropfchenmodel durch Beitrige der Oberflichenenergie und Volumenenergie

11



KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

Zersetzung Wachstum

Radiusr

Bildungsenergie AG

Abbildung 2.4.: Freie Bildungsenergie AG eines Keimes (griin) in Abhéngigkeit der
Keimgroke basierend auf den Beitridgen der Oberflichenenergie (rot)
und der Volumenenergie (blau) [81].

wie folgt berechnet:
AG = ]{33T3AGV + k1T20'1 + ]{727’20'2 + ]{727"20’3 (27)

mit den GroBen: mittlerer Radius eines kugelférmigen Keims r, der Dampfphase aus-
gesetzte Keimoberflidche k7%, Kontaktfliche zwischen Keim und Substrat kyr?, Keim-
volumen ksr3, Oberflichenenergie des Keims o4, Oberflichenenergie zwischen Keim
und Substrat o5, Oberflachenenergie des Substrats o3 und Kondensationsenergie des ver-
dampften Materials AG\y [79, 84, 80]. Bei Zusammenfassung der einzelnen Oberflichen-
energien zur Oberflichenenergie o und der quadratischen Terme des Radius folgt aus GI.

2.7 fiir die freie Bildungsenergie AG:

AG = (lﬁ + k?g + k/’g)T‘QO' + ]’CgTSAGv. (28)

12



2.2. THERMODYNAMIK DER SCHICHTBILDUNG

Zur weiteren Vereinfachung von Gleichung 2.8 wird das Wachstum kugelférmiger Keime

angenommen. Damit folgt:
2 4 3
AG = 4nrio + 37" AGy. (2.9)

Die Ableitung von Gleichung 2.9 in Bezug auf die KeimgroBe fiihrt zu:

0AG

5 = 8ro + 4’ AGYy . (2.10)

Dabei wird angenommen, dass die Form des Keims mit Anderung der Keimgrofe erhal-
ten bleibt und dass AGy und o ebenso bei Anderung der KeimgroRe erhalten bleiben.

Aus Gleichung 2.10 folgt fiir die kritische Keimgrofe 7* und die korrespondierende freie

Bildungsenergie AG*:
—20
= 2.11
"= xa, (2.11)
16703
AG" = —. 2.12
3AGE (2.12)

Aus der freien Bildungsenergie ldsst sich der Volumenanteil AGy von AG wie folgt
berechnen [75]:

kBTSub Rdes kBTSub Vdes
AGy = l = l : 2.13
v VAtom " ( R ) VAtom " ( Vads ) ( )

2.2.3. Nukleation von CZTSe

Bei der Priparation von CZTSe Absorberschichten mittels Co-Verdampfung treffen meh-
rere verschiedene Atome oder Molekiile auf die Oberfliche. Aufgrund der Komplexitit
des Materialsystems sind fiir das Schichtwachstum wichtige Konstanten und Koeffizien-
ten unbekannt und experimentell schwer zugédnglich. Zur Vereinfachung des Systems wer-
den daher verschiedene, in Abschnitt 2.2.1 eingefiihrte GroBen fiir die einzelnen Elemente
separat behandelt und definiert. Fiir jedes Element sei die Adsorptionsfrequenz v, durch
die Messungen der Aufdampfrate R., liber Frequenzmessung mittels eines Schwingquar-
zes auf einem Substrat bei Raumtemperatur bekannt. Dabei wird angenommen, dass bei
Raumtemperatur alle auftreffenden Atome adsorbiert und nicht wieder desorbiert werden.
Des Weiteren wird angenommen, dass diese Adsorptionsfrequenz auch bei Prozesstem-

peraturen um 500 °C erhalten bleibt. Lediglich die Desorptionsverhéltnisse dndern sich.

13



KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

Die Adsorptionsfrequenz hingt somit von der gemessenen Aufdampfrate R.,, dem Git-
terparameter a der elementaren Metallverbindung und der Anzahl an Atomen pro Ele-
mentarzelle Z ab:

R@’U
Z. 2.14
- (214

Vads =

Kupfer verdampft durch seinen vergleichsweise niedrigen Dampfdruck [85] bei Tempe-
raturen, welche wesentlich groBer sind als die Substratemperatur 7’s,;. Auf dem Sub-
strat kann Kupfer in die Kesterit-Struktur (CZTSe) eingebaut werden oder Kupferselenid
(Cus_,Se) bilden. Sofern es zur Zersetzung des CZTSe Komplexes kommt, geschieht
dies nur unter Bildung bindrer Phasen, also wiederum Cu,_,Se. Kupferselenide besitzt
ebenfalls einen niedrigen Dampfdruck [86, 9]. Somit kann angenommen werden, dass
Kupfer bei Substrattemperaturen zwischen 400 °C und 600 °C nicht vom Substrat desor-
biert (v$* = 0). Die Einbaurate von Kupfer in den Festkorper, die Absorptionsfrequenz,
entspricht dann nach Gleichung 2.6 der Adsorptionsfrequenz:

Vo = vSL. (2.15)
Samtliches nicht im CZTSe gebundes Kupfer bildet unter hohem Seleniiberschuss Cu,_, Se.
Fiir die Bildungfrequenz /< %2-=5¢

nuc

von Cu,_,Se gilt somit:

Vi (2 — @) = wgs — vl /2. (2.16)
Zink verdampft bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen und hat einen hohen Dampf-
druck [87]. Auf der Substratoberfliche reagiert Zink zu Zinkselenid (ZnSe), CZTSe oder
desorbiert von der Oberfliche. Wird das CZTSe zersetzt, geschieht dies ebenfalls unter der
Bildung von ZnSe, welches einen niedrigen Dampfdruck hat und bei wesentlich htheren
Temperaturen als den iiblichen Substrattemperaturen verdampft [88]. Somit desorbiert
nur elementares Zink von der Oberfliche. Die Desorptionsfrequenz bezieht sich somit
ebenfalls auf elementares Zink (v7"). Wihrend des Verdampfungsprozesses wird konti-
nuierlich ZnSe neben CZTSe gebildet. Die absorbierten Zink Teilchen werden dann an-
teilweise in ZnSe oder CZTSe gebunden. Die Bildungsfrequenz des ZnSe kann analog zu
Cu,y_,Se durch die Absorptionsfrequenz (Gleichung 2.6) von Zink und der Bildungsfre-

quenz von CZTSe beschrieben werden als:

ZnSe __ ,Zn CZTSe
Viue = Vabs — Viue . (217)

14



2.2. THERMODYNAMIK DER SCHICHTBILDUNG

Elementares Zinn hat wie Kupfer einen geringen Dampfdruck und desorbiert nur bei ho-
hen Temperaturen deutlich oberhalb der Substrattemperatur [89]. Adsorbiertes Zinn rea-
giert mit adsorbiertem Selen zu Zinnselenid SnSe, oder bildet CZTSe. Zerfillt der quater-
nire Halbleiter, wird wieder SnSe; oder SnSe gebildet. Zinnselenide besitzen, im Gegen-
satz zu elementarem Zinn, einen hohen Dampfdruck und dampft bei den genutzten Sub-
strattemperaturen vollstdndig vom Substrat ab [90, 91]. Fiir die Absorptionsfrequenz von
Sn gilt Gleichung 2.6, wobei die Desorptionsrate 5" das Abdampfen von Zinn als gebun-
denes Zinnselenid bei CZTSe Co-Verdampfungsprozessen beschreibt. Zinn kann folglich
nur in gebundener Form im CZTSe aufwachsen und ist somit das Ma8 fiir das Wachstum
dieser Verbindung. Fiir das Wachstum des CZTSe Halbleiters gilt als Bildungsfrequenz:

Viue = Vabs-

CZTSe Sn (218)

Selen hat den vergleichsweise hochsten Dampfdruck und desorbiert schon bei geringe-
ren Temperaturen als der Substrattemperatur von 400 °C bis 600 °C [92, 93]. Selen kann
somit nur in gebundener Form auf der Oberfliche aufwachsen, steht aber durch starkes
Uberangebot geniigend zur Verfiigung. Die Absorptionsrate des Selens ist deshalb abhiin-
gig vom Wachstum anderer Elemente und Verbindungen. Fiir die Absorption von Selen
gilt:

VSe — UCZTSe/4 + VZnSe + VCug_zSe‘ (219)

abs nuc nuc nuc

Das Wachstum des terndren Halbleiters kann durch zinkreiche Prédparationsbedingungen
und die Nutzung hoher Substrattemperaturen nahezu komplett verhindert werden. Des-
halb wurde bei dieser Betrachtung der Nukleation von CZTSe die Bildung von CTSe
nicht beriicksichtigt.

2.2.4. Mischkristalle

In Multikomponentensystemen, wie beispielsweise Cu-Zn-Sn-Se, kommt es hédufig zur
Separation verschiedener Phasen. Zur Bestimmung von Phasengleichgewichten und Pha-
senzusammensetzungen in Mischkristallsystemen ist es notig, die Gibbs’sche Energie des
gesamten Systems G'** mit allen moglichen Phasen zu betrachten und zu minimieren [94].

Diese ist definiert als:

G = nG; (2.20)
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mit der Molzahl n; und der Gibbs’schen Energie GG; jeder einzelnen Phase i. Die Gibbs’sche
Energie G; = G;(T, p, z) ist definiert als Funktion der Temperatur 7', des Drucks p und
dem Kompositionsanteil z. Dementsprechend folgt diese Abhingigkeit fiir jede Phase ¢
im Mischkristallsystem:

Gi=GH(T,2) + G (p, T, ). (2.21)

Der Term G7 (T, x) in Gleichung 2.21 beschreibt die Temperatur- und Konzentrations-
abhingigkeit der Gibbs’schen Energie. G¥(p, T, x) ist der druckabhingige Beitrag zur
Gibbs’schen Energie. Ref. [95] beinhaltet Ausdriicke fiir den druckabhingigen Betrag
zur Gibbs’schen Energie. Fiir kondensierte Systeme wird der druckabhéngige Beitrag
G?(p, T, x) jedoch vernachlissigt.

Der Temperaturbeitrag in G7 kann iiber Koeffizienten a, b, c und d,, beschrieben werden:
GT)=a+b-T+c-T-In(T)+ Y d,-T" (2.22)

Die GroB3e n ist ganzzahlig und reprisentiert fiir pure Elemente typische Werte von 2,3,-1
und 7 oder -9 [95]. Im Folgenden wird die Konzentrationsabhiingigkeit von G7 (T, z) ana-
lysiert. Dabei unterliegen alle folgenden Gibbs’schen Energien G auf den rechten Seiten
der Gleichungen der Temperaturabhiingigkeit in Gleichung 2.22. Diese werden der Uber-
sicht halber jedoch weggelassen. Auf der linken Seite wird die Temperaturabhéngigkeit
zur Markierung beibehalten.

Fiir Multikomponentensysteme kann die Konzentrationsabhiingigkeit der Gibbs’schen Ener-
gie durch das ,,regular solutions Modell beschrieben werden [96]. Die Gibbs’sche Ener-

gie einer Phase G wird darin durch 3 Terme beschrieben:
G (z) = G(z) + G + G¢". (2.23)

Der Term G beschreibt die Gibbs’sche Energie der einzelnen Komponenten von Phase
i ohne Mischung. G beschreibt die Anderung der Gibbs’schen Energie aufgrund der
Mischung fiir ,,ideal solutions** durch eine Anderung der Mischungsentropie AS, ;. G&*
beschreibt die Erhohung der Gibbs’schen Energie fiir ,,regular solutions* durch den Ener-
giebeitrag der Bildungsenthalpie der Mischphase A H,,,;,. Es gilt fiir eine Phase i:

G4 = AGHY = —TASn (2.24)

G = AH..
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2.2. THERMODYNAMIK DER SCHICHTBILDUNG

Im Folgenden wird nun die Mischung von binédren Systemen beschrieben. Anschlieend
wird die Extrapolation auf ternire Verbindungen gezeigt. Aus der statistischen Definition
der Entropie S = kg - InW mit der Wahrscheinlichkeit W folgt fiir bindre Systeme:

AS iz = —R{zxalnz s + xplnzp}. (2.25)

Die Mischungsentropie wird dabei durch die allgemeine Gaskonstante 12 und die Kom-
positionen x4, zp der Elemente A und B beschrieben. Die Mischungsenthalpie wird im
,regular solutions" Modell durch einen kompositionsabhdngigen Term mit dem ,,regular

solutions* Parameter {2 beschrieben:
AH i = xa2580. (2.26)

Fiir die Definition von (2 gibt es verschiedene Ansitze. Stringfellow hat fiir III-V Halb-
leiter das ,,delta lattice parameter (DLP) Modell entwickelt [97]. In diesem Modell wird
Q2 iiber die Gitterkonstanten der einzelnen Elemente definiert. Ein weiterer Ansatz ist die
Definition durch die Bindungsenergien ¢ benachbarter Atome und der Anzahl néchster
Nachbaratome Z,,,, [96]:

$aa+ BB

Q= Zn| 5

— dasl. (2.27)

Kister und Redlich konnten durch die Definition von €2 als Polynom experimentelle Er-

gebnisse gut beschreiben [98]:
Q=) Gjlza+azp). (2.28)
J

Neben dem Kister-Redlich Polynomialansatz gibt es weitere Definitionen von (2 durch
Polynome. Diese konnen jedoch héufig auf Kister-Redlich Polynome zuriickgefiihrt wer-
den [99]. Im Folgenden wird zur Definition von €2 der Ansatz von Kester und Redlich

verwendet. Fiir die Gibbs’sche Energie einer Bindrphase folgt damit:

GT(x) = x4G% +23GY + RT(zalnx s + xpinzp) (2.29)

+T47p ZG]-(ZEA + ).

J
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KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

Die Bildung einer terndren Phase wird nun iiber Extrapolation des Ansatzes fiir Binér-
systeme beschrieben. Hillert [100] hat verschiedene solcher Extrapolationen analysiert.
Die beste Beschreibung lieferte dabei der Ansatz von Muggianu [101]. Dabei wird die

Interaktion aller 3 Atome miteinander durch die Koeffizienten G;‘B"“ beriicksichtigt:

Gl(z) = 24G% +25G% +20G% + RT (2 4lnx s + vplnap + zolnze)

+raxp ZG;‘B(xA + ) + 120 ZG;‘C(xA + z¢)!
J J

+apre Y GPO(vp + xc) (2.30)
J

+TATRTC Z G+ 25+ 2c) .
J

Die Erweiterung auf quaterndre Phasen erfolgt analog zur Extrapolation von bindren zu
terniren Phasen. Die Ausbildung von sekundidren Phasen bei Abweichung von der CZTSe
Stochiometrie ist demnach abhingig davon, ob dies eine Minimierung der Gibbs’schen

Energie hervorbringt.

2.3. Rontgenstrukturanalyse

Experimente mit Rontgenbeugung (XRD) werden vorrangig genutzt, um Kristallstruk-
turen und strukturelle Eigenschaften von kristallinen Materialien zu bestimmen. Ront-
genstrahlen haben eine Wellenlidnge von 10 pm bis 1 nm, was der GroBenordnung von

typischen Kristallstrukturen entspricht.

2.3.1. Rontgenquellen

Rontgenstrahlen entstehen durch starke Beschleunigung geladener Teilchen. Dies ge-
schieht durch Bremsung oder Ablenkung von Elektronen, oder durch energetische Uber-
ginge von Elektronen in der Elektronenhiille von Atomen unter Emission von Photonen.
In einer Rontgenrohre, welche meist aus Kupfer, Molybdin oder Wolfram besteht, wird
dies durch Glithemission und Beschleunigung der Elektronen auf eine Anode realisiert.

Abbildung 2.5 zeigt die charakteristische Strahlung, die in einer solchen Rontgenroh-
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Abbildung 2.5.: Schematisches Rontgenspektrum einer Rontgenquelle mit charakte-
ristischer Strahlung und Bremsstrahlung [102].

re entsteht, zusammen mit der Bremsstrahlung als Untergrund. Die innerste Schale der
Elektronenhiille wird mit K bezeichnet, gefolgt von L, M und fortlaufend. Der Uber-
gang eines Elektrons aus der L Schale in die K Schale kennzeichnet den K, Peak im
Spektrum. Beim Ubergang von M in K wird entsprechend K3 Strahlung emittiert. Durch
die Wechselwirkung des Elektronenspins mit dem durch die Umkreisung des Kerns indu-
zierten Magnetfeld, erfolgt eine Spaltung der Energieniveaus. Dadurch werden auch die
charakteristischen Linien gespalten, wie beispielsweise K, in K,; und K,5. Die Energie
der K ,-Linie kann durch das Moseley’sche Gesetz beschrieben werden:

fx = R(Zx — 04)? (% - i) : (2.31)

2
ny o n

Dabei sind R, die Rydbergkonstante, 7 die Kernladungszahl, o 4 die Abschirmkonstante

und n ¢ bzw. ng sind die Hauptquantenzahlen der inneren bzw. du3eren Schale.

2.3.2. Rontgenstreuung

Die Streuung von Rontgenstrahlung erfolgt an den Elektronen eines Atoms. Die Thom-

son’sche Streuformel beschreibt den klassischen Streuvorgang einer elektromagnetischen
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Welle an einem geladenen Teilchen. Fiir die Streuung an Elektronen folgt:

I (1 + c032(20)> 1

Lo 2 REp

(2.32)

mit der gestreuten Intensitédt /, der eingestrahlten Intensitét /;, dem Streuwinkel beziig-
lich der Einfallsrichtung 6, dem Querschnitt eines Elektrons o., dem Abstand zwischen
Probe und Detektor Rgp. Diese Beschreibung der Streuung erfordert, dass die Streuung
der Photonen elastisch und kohirent erfolgt. Fiir freie Elektronen ist diese Art der Streu-
ung aufgrund der Energie- und Impulserhaltung nicht moglich. Die Compton-Streuung
beschreibt einen unelastischen, nicht kohédrenten Streuvorgang. Dieser Streuvorgang er-
zeugt das Untergrundsignal bei Beugungsexperimenten. Da die Majoritit der Elektronen
aber durch die Kristallatome gebunden ist, ist im Kristall elastische Streuung moglich.
Diese elastische und kohérente Streuung fiihrt zur Beugung nach Bragg.

Die Elektronen eines Atoms sind jedoch nicht lokalisiert, weshalb die quantenmechani-
sche Natur der Elektronen beriicksichtigt werden muss. Die Verteilung der Elektronen
eines einzelnen Atoms wird durch die Elektronendichte p.(r) bestimmt. Der Vektor r
heiBt Ortsvektor mit Ursprung im Atommittelpunkt. Der Atomformfaktor f(q) beschreibt
die Amplitude und relative Phasendnderung der an einem Atom gestreuten Rontgenwelle
mit dem Wellenvektor q. Der Atomformfaktor entspricht der Fourier-Transformation der
Elektronendichte:

fla) = [ pulr)eapenita e (2.33)

Fiir Rontgenstreuung an einzelnen Atomen kann die Elektronenverteilung p(r) als ku-
gelformig angenihert werden. Somit folgt fiir den Atomformfaktor f(q) = f(¢) mit ¢ =
sinf /A. Das Maximum von f(q) ergibt sich fiir ¢ = 0 und entspricht der Ordnungszahl des
Atoms Z. Mit groBBer werdendem Streuwinkel bzw. mit groer werdender Wellenzahl ¢
wird f(q) kleiner. Diese Form von f(q) spiegelt sich in den aufgenommenen Beugungs-
diffraktogrammen wieder. Die hochsten Beugungsintensititen befinden sich bei kleinen
Streuwinkeln und die Beugungsintensitidt nimmt mit zunehmendem Streuwinkel ab. Klei-
ne Wellenzahlen ¢ beschreiben vorwirts streuende Winkel, wihrend gro3e Wellenzahlen
q riickwirts streuende Winkel beschreiben.

Beim Ubergang vom einzelnen Atom zu einer periodischen Anordnung von Atomen, ei-
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2.3. RONTGENSTRUKTURANALYSE

nem Einkristall, wird die Elektronendichte als Fourierreihe geschrieben:

1

el\l) = 5
Pe(r) Vs

> Fuexp(—2mi(h -r))). (2.34)
h

Dabei ist V7 das Volumen der Einheitszelle, h sind die reziproken Gittervektoren und

Fy, die Fourier Koeffizienten bzw. die Strukturfaktoren. In Analogie zur Streuung am ein-

zelnen Atom folgt der Strukturfaktor iiber eine Fouriertransformation aus der Elektronen-

dichte:

F(h) = /Vpe(r)exp(Qm'(h -1)))dr. (2.35)

Aus den Ergebnissen der Formfaktoren der einzelnen Atome folgt, dass die Streuung
niherungsweise an der Position der Atome im Kristall stattfindet. Diese Formfaktoren
konnen genutzt werden, um iiber alle Formfaktoren f; von N Atomen der Einheitszelle

Zu summieren.
N

F(h) =" fi(gn)exp(2mi(h-a;))). (2.36)

i=1
Der Vektor h beinhaltet die Millerschen Indizes (hkl) und r wird durch die Basisvektoren
fiir jedes Atom a; ersetzt. Die Interferenz zwischen den Streuzentren des Kristalls bestim-
men die gestreute Intensitiit. Die gestreute Intensitét entspricht dem Betragsquadrat des
Strukturfaktors:

I(h) = |F(h)|* = F(h)F*(h). (2.37)

Messungen der gestreuten Intensitiit erlauben jedoch nur die Bestimmung des Betrags
des Strukturfaktors. Die Information iiber den Phasenunterschied geht verloren, wodurch
die Streuzentren nicht rekonstruiert werden konnen. Weitere Informationen zur Rontgen-

streuung konnen der Ref. [103] entnommen werden.

2.3.3. Rontgenbeugung

In Abschnitt 2.3.2 wurde auf die mogliche Anderung der gestreuten Intensitit einer Ront-
genwelle eingegangen. Die Richtung, in welcher Beugungsreflexe beobachtet werden
konnen, wird durch die Bragg-Bedingung definiert [104, 103]. Im eindimensionalen Fall
beschreibt die Bragg-Gleichung die Beugung von Rontgenstrahlen am Kristallgitter wie
folgt:

n\ = 2dsinf. (2.38)
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KAPITEL 2. GRUNDLAGEN

Eine schematische Darstellung der Beugung nach Bragg zeigt Abbildung 2.6. An einem
periodischen Kristallgitter reflektiert jede Gitterebene nur einen sehr geringen Anteil der
einfallenden Rontgenstrahlung der Wellenldnge A. Die reflektierte Strahlung paralleler
Ebenen interferiert und erzeugt fiir spezifische Winkel 6 konstruktive Interferenz. Die
Wellenldnge der Rontgenstrahlung muss dabei ein ganzzahliges Vielfaches n des Gang-
unterschiedes 2dsinf sein.
Eine gleichwertige Beschreibung fiir die Beugung im 3-dimensionalen, reziproken Raum
liefert die Laue Bedingung.

k-k=Ak=G (2.39)

Dabei sind k und k’ die Wellenvektoren des einfallenden und gebeugten Rontgenstrahls.
Der Winkel zwischen k und K’ ist der Beugungswinkel 2. Ak ist die Anderung des
Wellenvektors und G ist ein reziproker Gittervektor. Konstruktive Interferenz tritt auf,

wenn die Anderung des Wellenvektors genau einem reziproken Gittervektor entspricht.

Netzebenen und Millersche Indizes

Die Rontgenbeugung erfolgt an den Netzebenen des Kristalls, was praktisch jede belie-

bige Ebene im Gitter sein kann. Zur eindeutigen Definition einer bestimmten Netzebene

Konstruktive Interferenz:
nA=2dsin B

Abbildung 2.6.: Beugungsbedingung nach Bragg: Fiir konstruktive Interferenz muss
die Wellenlinge der Rontgenstrahlung ein ganzzahliges Vielfaches
des Optischen Weges d - sinfl betragen.
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2.3. RONTGENSTRUKTURANALYSE

werden die Schnittpunkte der Ebene mit den Kristallachsen verwendet. Abbildung 2.7
zeigt einige ausgewdhlte Netzebenen eines kubischen Gitters. Die Schnittpunkte der Ebe-
ne mit den Kristallachsen werden zunéchst ermittelt. AnschlieBend wird das Reziproke
dieser Werte bestimmt und die nédchsten ganzzahligen Vielfachen bestimmt. Liegt ein
Schnittpunkt im Unendlichen, ist der Kehrwert entsprechend 0. Die Kennzeichnung der
Ebenen erfolgt durch Einklammerung: (hkl) bzw. zukiinftig hkl. Diese Notation der Net-

zebenen wurde erstmals von Miller vorgeschlagen [105]. Der Abstand spezifischer Netze-

(100) (200) (110) (111)

Abbildung 2.7.: Netzebenendefinition mittels Miller’schen Indizes hkl fiir einige Ebe-
nen in einem kubischen Gitter.

benen ist abhédngig vom Kristallsystem. Im Allgemeinen gilt fiir kubische und tetragonale

Kristalle folgender Zusammenhang [103]:

(2.40)

dhkl - 2 2 2'
JEP B )
2.3.4. Beugungsgeometrien

Durch Rotation der Komponenten des Rontgensystems konnen verschiedene Beugungs-
ebenen des Kristalls detektiert werden. Abbildung 2.8 zeigt die mogliche Rotation um den
Winkel w zwischen einfallendem Rontgenstrahl und Substratoberfliche bzw. dem Winkel
6 zwischen Strahl und Beugungsebene und dem gebeugten Strahl 26. Eine weitere Rotati-
on bzw. Drehung des Substrats um ¢ veridndert die relative Lage der Beugungsebenen zum
Rontgenstrahl. Dementsprechend werden andere Beugungsebenen im reziproken Raum
erreicht. Diese Messmethoden sind in Abbildung 2.9 dargestellt. Die Ringe sind Debye-
Scherrer Ringe, welche die Diffraktogramme einer kristallinen Probe auf einem Fotofilm
reprisentieren. Diese konnen durch das Debye-Scherrer Verfahren erhalten werden. Heu-

tige Messmethoden fiir diinne Filme werden ohne Fotofilm in Bragg-Brentano Geometrie
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gungsebene
N

Substratoberflache

Abbildung 2.8.: Geometrie der Winkel der Réntgenbeugung: w zwischen einfallen-
dem Rontgenstrahl und Substratoberfliche, 6 zwischen Strahl und
Beugungsebene, 20 dem gebeugten und einfallendem Strahl und ¢
der Drehung des Substrats.

oder auch w-26 Geometrie durchgefiihrt. Messungen in dieser Geometrie entsprechen
dem Scan einer Linie im reziproken Raum, die den Ursprung schneidet. Dafiir wird der
Kristall oder die Rontgenquelle zusammen mit dem Detektor rotiert. Ein Spezialfall der

Bragg-Brentano Geometrie ist der #-26 Scan, in dem die Beugungsebenen parallel zur

Debye-Scherrer Ringe

20 Scan

Abbildung 2.9.: Schematische Darstellung der XRD Scan-Methoden: #-26 Scan par-
allel zum Streuvektor Ak, w Scan senkrecht zum Streuvektor auf
dem Debye-Scherrer Ring Ak und 26 Scan entlang der Ewald-Kugel.
Die schwarzen Ringe entsprechen Debye-Scherrer Ringen bei der
Detektion gebeugter Rontgenstrahlen auf einem Fotofilm im Debye-
Scherrer Verfahren.
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Oberfliche des Substrats sein miissen. Fiir diese Messmethode befindet sich die Probe im
Zentrum. Die Quelle und der Detektor haben den gleichen Abstand zur Probe und befin-
den sich auf dem Goniometer-Ring. Der Vorteil dieser Geometrie liegt in der Parafokus-
sierung des gebeugten Strahls auf den Detektor [106]. Die Messung erfolgt im reziproken
Raum entlang des Streuvektors AK. Eine weitere Analysemoglichkeit bietet der 26 Scan,
welcher primédr zur Messung mit streifendem Einfall verwendet wird. In dieser Mess-
methode sind die Probe und die Quelle fixiert, wihrend nur der Detektor bewegt wird.
Dadurch wird nur der Streuvektor im reziproken Raum verédndert, so dass dieser nur auf
der Ewald-Kugel wandert (hellblau in Abbildung 2.9). Die komplementire Messmethode
mit fixiertem Detektor und bewegter Quelle heit w Scan. Dieser wird primér genutzt,
um die Textur des Materials iiber Anderungen der Halbwertsbreite zu analysieren. Die
Messung erfolgt immer parallel zum Streuvektor AK. Die in dieser Arbeit verwendete
Messmethodik entspricht anndhernd einem 26 Scan und wird im Abschnitt 3.2 genauer
behandelt.
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3. Experimentelles

Zur Praparation der Kesterit Schichten wurde eine Vakuum-Aufdampfkammer konstru-
iert und gebaut. In Abschnitt 3.1 wird diese vorgestellt. Im Abschnitt 3.2 wird das Ver-
fahren der in-situ Analyse mittels Rontgenbeugung genauer erldutert. AbschlieBend wird
in Abschnitt 3.3 die Kombination von in-situ Analysemethoden, wie in-situ ADXRD und
in-situ Laserlichtstreuung (LLS) zur genauen Quantifizierung des Wachstums der ein-
zelnen Phasen beschrieben. Die zu untersuchenden Proben werden mittels thermischen
Verdampfens hergestellt. In Abschnitt 3.4 wird die Praparationsmethodik durch Bestim-
mung von stochiometrischen Punkten, an denen charakteristische Anderungen der Probe
stattfinden, vorgestellt.

3.1. Aufbau

In Abbildung 3.1 ist der Aufbau der Vakuum-Aufdampfkammer mit integrierter in-situ
XRD Diagnostik schematisch dargestellt. Grundlegende Vakuumbauteile, wie beispiels-

weise Vakuummesssonden (WRG der Firma Edwards), Quarzwaagen (Inficon) und dem

Heizer Substrat

Kapton \

Fenster

Réntgen- Detektor-
quelle feld
Effusionszellen
Rot+IR Laser Rot+IR Detektor

Abbildung 3.1.: Schematischer Aufbau der Vakuum-Aufdampfkammer mit integrier-
ter in-situ Laserlichtstreuung und in-situ Rongendiffraktometrie.
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Vakuumsystem aus Vorpumpe (XDS 5 der Firma Edwards), Turbomolekularpumpe (STP
201 der Firma Edwards) und Kiihlfallen wurden der Ubersicht halber nicht eingezeichnet.
An der Unterseite der Kammer wurden Effusionszellen vom Typ "DFC-40-10-180-MO-
WK-SHE-SC” der Firma Createc, Verdampferquellen der Firma LUXEL des Typs Radak
IT und eigens konzipierte Quellen eingebaut. In diesen Verdampferquellen werden die
verwendeten Elemente thermisch verdampft. Als Tiegelmaterial wird Bornitrid fiir die
Luxel und Createc Quellen verwendet. Um ein homogenes Abscheiden der Schicht zu
ermoglichen, wurden alle Verdampferzellen gewinkelt in die Kammer eingebaut und auf
die Substratmitte ausgerichtet. Der Winkel zwischen der Flichennormalen des Substrates
und dem erzeugten Dampfstrahl betrédgt bei dieser Anordnung 10°.

Auf beiden Seiten der Aufdampfkammer sind 150 x 12 mm? groBe Ausschnitte als Fens-
ter fiir die Rontgenstrahlung integriert. Bei Verwendung von Edelstahlblenden als Fenster
konnen mit diesem System kleinere Driicke als p = 1,0 - 10~7 mbar erreicht werden. Die
Nutzung von Kapton Fenstern verschlechtert den Basisdruck auf rund 1,0 - 10~% mbar.
Der Arbeitsdruck wiihrend der Priiparation betriigt dann ca. p = 1,0 - 1075 mbar.

An der Oberseite der Kammer befindet sich ein Substratheizer mit Probenhalter. Der
Probenhalter ist an der Aufdampfkammer fixiert. Der Substratheizer besteht aus einem
Kohlenstoff-Faserverbundwerkstoff. Die Temperatur des Heizers wird riickseitig durch
ein Thermoelement gemessen, welches auf diesem aufliegt und durch ein diinnes Keramik-
Plittchen elektrisch isoliert ist. Ein weiteres Thermoelement misst die Temperatur direkt
auf der Riickseite des Substrats. Wihrend der Prédparation wird die Substrattemperatur
eingestellt und eventuell auftretende Anderung der Heizertemperatur werden gemessen.
Zur Prozesskontrolle und spéteren Charakterisierung sind zwei Laserlichtstreuungen eben-
falls an der Unterseite der Kammer installiert. Die Laserstrahlen sind auf das Substrat
fokussiert, wobei die Spotgrofle ca. 3 - 5 mm betrédgt. Der Einfallswinkel zwischen der
Flichennormalen des Substrats und dem Laserstrahl betrigt 15°. Die Einkopplung der La-
serstrahlen und Detektion der diffusen Streuung wird durch Vakuumschauglidser ermog-
licht. Diese werden wiederum durch heizbare Schutzrohre mit Schutzgldsern geschiitzt,
so dass keine Materialablagerungen die Laserintensitdten abschwicht. Die Ein- und Aus-
kopplung der beiden Laserstrahlen erfolgt iiber jeweils das gleiche Fenster, was durch
einen wellenldngenselektiven Beamsplitter FMO03 der Firma ThorLabs ermoglicht wird.
Die Funktionsweise und Nutzung der LLS wird in Abschnitt 3.3.1 im Detail beschrie-
ben. Zur Strukturaufkldrung mittels in-situ Rontgenbeugung wurde ein eigens konzipier-

tes und von der Firma EFG GmbH Berlin konstruiertes Diffraktometer verwendet. Eine
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2,2 kW Kupferanode (55 kV, 40 mA) generiert den Rontgenstrahl bestehend aus Kupfer
K,- und Kg-Strahlung. Kupfer K,-Strahlung hat eine Wellenlidnge von A\ = 1,541874 A.
Die Bremsstrahlung und der GroBteil der Kupfer-Kg-Strahlung wurde durch eine 0,05
mm dicke Nickelfolie gefiltert. Der Einfallswinkel zwischen einfallendem Rontgenstrahl
und Substrat kann zwischen 0° und 29° frei eingestellt werden. Die Strahlformung wird
iber vier unabhingig bewegbare Edelstahlplittchen in einem JJ X-RAY 1B C30 AIR Slit
realisiert. Die Einkopplung des Strahls in die Kammer erfolgt durch eine 125 pm dicke
Kapton Folie. Diese ermdglicht ebenfalls die Auskopplung der gebeugten Rontgenstrah-
len am gegeniiberliegenden Rontgenfenster, welche iiber ein Detektorfeld detektiert wer-
den. Die Geometrie dieses Feldes ist in Abbildung 3.2 dargestellt. Dieses Feld besteht aus
drei linearen, nicht gekriimmten Dectris Mythen 1K Detektoren, welche in einer gewin-
kelten Konfiguration angeordnet sind. Mit diesem Messfeld kann ein 26-Winkelbereich
von 3 = 28,0477° observiert werden, welcher frei zwischen 0° und 69° gewihlt werden
kann. Zwischen den einzelnen Modulen des Detektorfelds befinden sich nicht observier-

bare Blindwinkelbereiche von v = 0,3° aufgrund der Detektorgeometrien.

Goniometer
Zentrum

pI3j10191ed AUXAav

Abbildung 3.2.: Schematischer Aufbau des Messfeldes des in-situ ADXRD Diffrak-
tometers mit dem Goniometerradius R = 400 mm, dem Abstands-
winkel zwischen der Mitte des mittleren Detektors und den Mitten
der duferen Detektorena — 9,1407°, dem Gesamtwinkelbereich § —
28,0477° und Blindwinkelbereich zwischen 2 Detektormodulen v =
0,3128°.
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3.2. In-situ Rontgenbeugung

Fiir die ADXRD Analysen wihrend der Verdampfungsprozesse ist ein w-26 Scan auf-
grund einer zu geringen Zeitauflosung ungiinstig. Wihrend der Messungen wird der Ein-
fallswinkel w nicht verdndert. Durch die Nutzung des Lineardetektorfeldes ist es jedoch
moglich, mehrere Beugungswinkel 26 zu analysieren. Die Messung entspricht somit an-
nihernd einem 26 Scan (siehe Abschnitt 2.3). Dadurch ist die Bragg-Brentano Bedingung
mit dem parafokussierenden Ring nur in einem sehr kleinen Bereich des Detektors erfiillt,
genau am Schnittpunkt zwischen Goniometer-Ring und Parafokus-Ring. Abbildung 3.4
zeigt diese Parafokussierung. Die einfallenden Strahlen sind divergent. Dadurch variiert
fiir einen festen Beugungswinkel 26 der Austrittswinkel zur Oberflache minimal, abhin-
gig vom Ort auf dem Substrat. Entspricht der Einfallswinkel w dem Beugungswinkel 6,

werden die gebeugten Strahlen in dem gleichen Abstand wie zwischen Quelle und Gonio-

Goniometerkreis

Pleji0 21 gUYXav

Rontgen-
quelle

Parafokussierung

Abbildung 3.3.: Parafokussierung in der Mitte des Detektorfeldes nach Brentano
(rot) und Defokussierung abseits des Feldes (griin).
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metermitte fokussiert. Andere Beugungswinkel fokussieren auf anderen Stellen auf dem
Parafokus-Ring. Da das Detektorfeld jedoch fixiert ist, liegen diese Fokus-Bereiche nicht
auf dem Detektor. Dadurch wird die Halbwertsbreite w, dieser Beugungspeaks erhoht, da
die gebeugten Strahlen noch nicht fokussiert oder bereits wieder aufgeweitet sind.

Die Rontgengeometrie des in-situ ADXRD Diffraktometers ist fiir schnelle 260 Messungen
mit Messintervallen von mindestens 15 Sekunden optimiert. Dabei ist der Einfallswinkel
w bzw. 0 konstant und die Variation des Messwinkels 20 wird durch das Detektorfeld
realisiert, welches ebenfalls fixiert ist. Die bestrahlte Flache aller Proben betrigt 10 mm
(senkrecht zum Strahl) x 0,2 mm (parallel zum Strahl). Die geringe Ausdehnung des
Strahls in paralleler Richtung ist ndtig, um die auftretende Defokussierung des Systems
zu minimieren (Abbildung 3.4). Andernfalls wire eine Erhohung der Halbwertsbreite die
Folge. Dass die Defokussierung dennoch einen Einfluss auf die Halbwertsbreite hat, ist in
Abbildung 3.4 zu sehen. Dabei wurde der Mo Beugungspeak einer 400 nm dicken Mo-
Schicht an verschiedenen Positionen des Detektorfeldes aufgenommen. Die ermittelten
Halbwertsbreiten wy zeigen, dass es in den Randbereichen zu einer Erhohung um bis zu
Awg = £ 0,03° kommt.

Detektor
un'ten ' Mitte . _ obgn
0,40+ . - -
B’ L] n . .I
= 039 ™ - -
s . U
i " = a"
© 0,38 . - " 4
o) n
2] ™ u []
= 0,37} L . o i
o) n
E .I.
I
0’36 . 1 " 1 " " | " 1
-10 -5 0 5 10

Detektionsort Detektorfeld (°)

Abbildung 3.4.: Bestimmung der Defokussierung anhand einer 400 nm dicken Mo-
Schicht. Die ermittelte Halbwertsbreite wq ist nahe der Mitte des
Detektorfeldes geringer als in den Randbereichen des oberen und
unteren Detektors. Die roten Messwerte zeigen Uberlappungen der
Beugungspeaks mit den Blindbereichen.
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Durch die Nutzung dieses Setups wird die Peakform mafgeblich veréindert. Idealerweise
wiirde das detektierte Signal einem Dirac-Peak bzw. einer d-Funktion entsprechen. Da
jedoch kein idealer Kristall und kein ideales Setup vorliegen, kommt es aufgrund dieser
zwel Faktoren zu Peakverbreiterungen und -profilinderungen. Der Einfluss dieser Effekte

kann als Faltung des experimentell gemessenen Peaks aufgefasst werden:
hz)=f*g= / fy)g(z —y)dy. (3.1)

Dabei ist g(x) der instrumentelle Abbildungsfehler, welcher wiederum eine Faltung ein-
zelner Instrumenteneffekte wie Rontgenquelle, Geometrie oder anderer instrumenteller
Fehler ist. Die Funktion f(z) beschreibt Effekte des analysierten Materials, wie beispiels-
weise Absorption, Kristallgrole oder Verzerrungen. Weitere hier nicht betrachtete Fakto-
ren sind Untergrundsignale und Polarisationsfaktoren. Ein wéihrend der Messung aufkom-
mender Untergrund kann durch Anpassung mit Polynomen separiert werden.

Die charakteristische Rontgenlinie der Rontgenquelle entspricht einem Lorentzprofil. Auf-
grund von Effekten der Dopplerverbreiterung wird das Lorentzprofil zusétzlich mit einem
Gaulprofil gefaltet. Die resultierende Funktion heif3t Voigtprofil. Zur Vereinfachung wer-
den die Beugungspeaks jedoch mit Pseudo-Voigtprofilen angepasst. Diese setzen sich aus
gewichteten Mittelwerten der Gau3- und Lorentzprofile zusammen. Die detektierten Beu-
gungsreflexe sind jedoch aufgrund der Messgeometrie unsymmetrisch. Eine Unsymme-
trie kann beispielsweise durch den Einfallswinkel auf das Detektorfeld, welcher abhédngig
vom 260-Winkel ist, hervorgerufen werden. Deshalb wird die Anpassung gesplittet, so dass
26 Beugungswinkel, welche kleiner sind als der gefittete Beugungswinkel (26,) separat
von Beugungswinkeln mit 26 > 26, angepasst werden.

Die Datenverarbeitung der einzelnen Diffraktogramme erfolgt durch die Data Analysis
Software PDXL2 der Firma Rigaku. Die Software erlaubt das gleichzeitige Behandeln
und Analysieren von ganzen Datensitzen an Diffraktogrammen. Im Programm werden
Doublets aus K,; und K5, sowie eine Untergrundfunktion angepasst. Die extrahierten
Daten aus den Split-Pseudo-Voigtprofilen sind die Halbwertsbreite wy, die integrierte In-
tensitit /7, die Peakhohe H, die Peakposition 6, der Asymmetriefaktor A und die Abfille
Nz und 7.

Die Datenbehandlung erfolgt in mehreren Schritten. In einer ersten Analyse werden alle
relevanten Beugungsreflexe aller aufgenommenen Diffraktogramme mit komplett freien

Parametern angepasst. Aus dieser Analyse werden alle Daten extrahiert. Uber die Werte
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des Asymmetriefaktors und der Abfille der entsprechend gleichen Beugungspeaks wird
anschlieend gemittelt. Die gemittelten Werte werden dann in einer zweiten Analyse als
fixierte Werte zum Anpassen verwendet. Dies wird fiir jeden zu analysierenden Beu-
gungspeak durchgefiihrt. Diese Routine ist insofern sinnvoll, da der Asymmetriefaktor
und die Abfille mageblich durch das verwendete Diffraktometer und die Beugungsgeo-
metrie beeinflusst werden. Daher ist eine Anderung iiber den Prozess nicht zu erwarten.
Die extrahierten Daten der zweiten Analyse sind die transiente Entwicklung der integrier-
ten Intensitét /7, der Peakposition y, der Peakhohe H und der Halbwertsbreite w.

Alle ADXRD Daten, welche in dieser Arbeit gezeigt werden, wurden wihrend der Pripa-
ration der Schichten bei einer Substrattemperatur von 500 °C aufgenommen. Alle folgen-
den Daten wie die Konturdarstellungen aller Diffraktogramme einer Préiparation, einzelne
Diffraktogramme, transiente Entwicklungen von Beugungsintensititen, Peakpositionen
und Halbwertsbreiten, sowie extrahierte Gitterkonstanten wurden fiir eine Temperatur von
500 °C bestimmt.

3.3. Kombination von in-situ Analysemethoden

3.3.1. Laserlichtstreuung

Die in-situ Analytik mittels Laserlichtstreuung wird zur Priparation von CIGSe Schich-
ten in 3-stufigen Co-Verdampfungsprozessen bereits seit Jahren erfolgreich eingesetzt
[107, 108, 109]. Daher ist die Nutzung dieser Technik zur Priparation von CZTSe Schich-
ten naheliegend. In Abbildung 3.5 ist der prinzipielle Aufbau einer LLS dargestellt. Die
LLS kann sowohl zur Schichtdickenmessung als auch zur Schichtcharakterisierung ver-
wendet werden. Im CIGSe Bereich wird hiaufig mit Laserwellenlingen von A = 650 nm
gearbeitet. Laserlicht der Wellenldnge A = 650 nm entspricht einer Energie von E e,
= 1,9 eV und fiihrt zur Fundamentalanregung in CZTSe, wodurch die Intensitéit des ge-
streuten Lichtes durch Absorption von Photonen abnimmt. Somit wird nur das an der
Oberfliche diffus gestreute Laserlicht detektiert. Diese gestreute Intensitit wird wéhrend
der Priparation groBer, da die Oberflichenrauheit zunimmt. Die Rauheit wird mal3geblich
durch den Uberschuss an Kupferselenid bestimmt [110].

Eine Alternative zur roten LLS bietet die Nutzung eines Infrarot-Lasers mit einer Wellen-
lange von A = 1550 nm und eines Germanium-Detektors mit Maximal-Empfindlichkeit
bei ebenfalls A = 1550 nm. Mit diesem IR-Laser kann CZTSe nicht angeregt werden. Die
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Wellenldnge von A = 1550 nm entspricht einer Energie von Ej ... = 0,8 eV. Somit kann,
wie Tabelle 2.1 zu entnehmen ist, lediglich die Bandliicke von CTSe angeregt werden.
Dementsprechend bedeutet eine Dimpfung des IR-LLS-Signals die mogliche Kristallisa-
tion von CTSe. Die Bildung dieses Halbleiters wird jedoch durch Zn-reiche Préparations-
bedingungen weitgehend verhindert [74].

Das IR-Laserlicht kann an der Oberfliche der Schicht nur reflektiert oder transmittiert
werden. Nach der Transmission durch die Schicht wird es am Molybdidn-Riickkontakt
reflektiert und durchdringt die Schicht nochmals. An der Oberfliche kommt es zur In-
terferenz mit dem an der Oberfliche reflektierten Laserlicht. Je nach Gangunterschied
wechseln sich mit voranschreitendem Schichtwachstum konstruktive und destruktive In-
terferenz ab. Dies ist durch Oszillationen im detektierten Signal beobachtbar. Anhand
dieser Oszillationen kann mit Hilfe der Bragg-Gleichung das Schichtdickenwachstum be-

stimmt werden [108]. Fiir eine Schwingungsperiode folgt:

A 1
Ady= 5| — 3.2
2 (COS%,L) + tan(¥) ) sin(Vp) sin(90° — w4 + gpz)> (3:2)

mit ¥, = arcsin(n; ' sin(Jy)).

o
=4 / Wachsende
Q / .
3 / Schicht
. /
o /
- /
K /
®
o}
v

Abbildung 3.5.: Schematische Darstellung des Aufbaus und der Funktionsweise der
Laserlichtstreuung.
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Die Anderung der Schichtdicke A\d; einer Halbleiterphase i pro Maximum kann somit
aus der bekannten Laserwellenlinge A\, dem Einfallswinkel des Laserlichts ¥ = 15°,
dem Detektorwinkel ¥/, = 15°, dem Polarwinkel ¢, = 45°, dem Azimutwinkel @4 = 45°
und dem Brechungsindex n; berechnet werden. Der Brechungsindex n; ist materialabhin-
gig und variiert fiir die jeweiligen Halbleiterphasen. Somit miissen alle Brechungsindizes
der binidren, ternidren und der CZTSe-Verbindung bekannt sein. In Tabelle 3.1 sind diese
zusammen mit den entsprechenden Schichtdickenénderungen fiir eine Schwingungspe-

riode aufgelistet. Alle Verbindungen haben einen Einfluss auf das LLS-Signal. Es wird

Tabelle 3.1.: Brechungsindizes n; und Schichtdickenéinderung pro Maximum der
beim Aufdampfen entstehenden binéren, terndren und quaterniren
Verbindungen bei A = 1550 nm.

Material ¢ || Brechungsindex n; | Schichtdickenéinderung Ad; (nm) || Quelle

CZTSe 2,80 274 [111]
CTSe 2,95 260 [112]
ZnSe 2,45 312 [113]
SnSe 4,15 186 [114]
CuSe 2,50 306 [115]

jedoch davon ausgegangen, dass der iiberwiegende Beitrag durch die gewiinschte CZTSe-
Verbindung geliefert wird. Somit liegt die Schichtdickenénderung im Mittel bei ca. 280
nm pro Maximum. Eine genauere Bestimmung der exakten Schichtdickendnderung wird

im folgenden Abschnitt 3.3.2 gezeigt.

3.3.2. Analyse des Phasenwachstums mittels in-situ LLS und
in-situ ADXRD

In Kombination beider in-situ Methoden werden das IR-LLS und das ADXRD genutzt,
um beispielsweise die Anteile der Halbleiterphasen zu bestimmen und somit den Schicht-
dickenzuwachs im LLS-Signal genau zu berechnen. Andererseits kommt es infolge des
fortlaufenden Schichtwachstums zu einer transienten Intensititszunahme im ADXRD, da
die Rontgenstrahlen an immer mehr Netzebenen gebeugt werden konnen (Abschnitt 2.3.2
und 2.3.3). Bleibt die Wachstumsrate der Schicht konstant, kommt es zu einem linearen

Anstieg der Beugungsintensitit. Mittels linearer Regression konnen diese Anstiege der
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3.3. KOMBINATION VON IN-SITU ANALYSEMETHODEN

Beugungsintensititen m,; der einzelnen Phasen i (1 = K,Z,C mit K = CZTSe, Z = Zn-
Se und C = Cu,_,Se) fiir diinne Schichten bestimmt werden. Die Anteile der jeweiligen

Verbindung pp; in der aufwachsenden Schicht werden dann wie folgt berechnet:

m;C;
Pp; = .
> Mmic

(3.3)

Die Konstante c; ist ein Korrekturfaktor, welcher die Dichten, optische Konstanten und
Strukturfaktoren auf eine Halbleiterphase normalisiert. Dabei ist ¢; vom analysierten Beu-
gungspeak abhingig. Fiir die in dieser Arbeit hauptsidchlich analysierte 220 Beugungs-
ebene gelten folgende Faktoren: cx = 1; ¢z = 1,27 und ¢ = 1,19. Texturierungseffekte
werden bei dieser Betrachtung vernachlédssigt. Die exakte Schichtdickeninderung einer
Oszillation im IR-LLS-Signal Ad kann iiber die bestimmten Phasenanteile pp; und die

jeweiligen Schichtdickendnderungen der einzelnen Phasen Ad; bestimmt werden:

Fiir die gesamte Schichtwachstumsrate 12, (Als) folgt mit der Anzahl an Oszillationen
no und dem zugehorigen Zeitintervall ¢o:
Ad?’LO

Ry = =2 (3.5)

Aus dieser Wachstumsrate kann wiederum das Wachstum einer Phase R; (A/s) berechnet
werden:
Ri == Rgrppi- (36)

Aus den Wachstumsraten der einzelnen Phasen kann die Desorptionsrate l/ées eines Ele-
ments berechnet werden. Dazu wird zunéchst die Teilchenabsorptionsrate einzelner Ele-
mente v

abs

zahl an Atomen pro Elementarzelle der Phase Z; und den Elementaranteil p;; des Teil-

iber die Phasenwachstumsrate R;, den Gitterparameter der Phase a;, die An-

chens j (j=Cu,Zn,Sn,Se) in der Strukturformel der Phase 7 berechnet:

. R,
Vaps = Z ZZz'pijV (3.7)

35



KAPITEL 3. EXPERIMENTELLES

Die Absorptionsfrequenz gibt an, mit welcher Frequenz ein Teilchen dauerhaft in die
wachsende Schicht integriert wird. Da die Adsorptionsrate v,,s mit Gl. 2.14 ebenfalls

experimentell zugénglich ist, folgt fiir die Desorptionsrate nach Gleichung 2.6:

‘ . . pi .
J o — 5] J o evry ]

Vies = Vads — Vabs — s ZJ Vabs: (38)
J

In Tabelle 3.2 sind die Gitterparameter a; und die Elementaranteile p;; angegeben. Da das

Tabelle 3.2.: Gitterparameter a; und Anteil der einzelnen Elemente p;; an den do-
minierenden Halbleiterphasen eines Cu- und Zn-reichen CZTSe Co-
Verdampfungsprozesses.

Parameter Cug_,Se ZnSe CZTSe
a; (A) 5,739 5,669 5,688
Di,Cu 0,66-(1 —x) + 0,5-x 0 0,25
Di,zn 0 0,5 0,125
Pi,sn 0 0 0,125
Di,Se 0,33:(1 —x) + 0,5 0,5 0,5

Verhiltnis von Cu zu Se in der Cu,_,Se Verbindung nicht genau bekannt ist, jedoch ver-
mutlich nah an der Cu,Se Verbindung liegt, wird im den Rechnungen zur Vereinfachung

angenommen, dass x = 0 gilt und stochiometrisches CuySe gebildet wird.

3.3.3. Temperaturmessung

Eine weitere Moglichkeit der in-situ Kontrolle eines CZTSe Co-Verdampfprozesses ist
die Messung der Substrat- und Heizertemperatur. Werden bestimmte Phasen wihrend der
Préparation gebildet, kann es zu einer Verdnderung der Abstrahlcharakteristik der Ober-
flaiche kommen. Die Emission von Kupferselenid ist beispielsweise im infraroten Spek-
trum groBer als die anderer Phasen [116]. Wird bei der Praparation Kupferselenid voll-
standig konsumiert, strahlt die Substratoberfliche weniger Wéarme ab und die Substrat-
temperatur steigt. Das Substrat wird aber auf konstanter Temperatur gehalten, wodurch
stattdessen die Heizertemperatur sinkt, um die geringere Wirmeemission zu kompensie-
ren.

Diese Methode der Quantifizierung der Stochiometriednderung ist jedoch sehr ungenau.
In dem Augenblick, in dem die Probe stochiometrisch ist, kommt es zu keiner weite-

ren Anderung der Oberfliichenemission. Da der Wirmestrom immer von der Oberfliche
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durch das Glas diffundieren muss, dauert es eine gewisse Zeit bis diese Andemng auch
Einfluss auf die Heizertemperatur nimmt. Die Temperaturmessung eignet sich daher nur

zur Bestitigung des stochiometrischen Ubergangs.

3.4. Probenpraparation

Die Préparation aller Schichten dieser Arbeit erfolgt auf ein heiles Substrat mit einer
Temperatur von 500 °C bzw. initialer Temperatur von 450 °C und anschlie3ender Erho-
hung auf 500 °C. Es wird ein 2-stufiger Prozess mit einer Cu-reichen ersten Stufe und
einer Cu-freien zweiten Stufe verwendet. In der ersten Prozessstufe werden alle Ele-
mente Cu, Zn, Sn, Se und wahlweise In oder Ga mit stochiometrischem Cu- und Zn-
Uberschuss verdampft. Aufgrund der Cu-reichen Wachstumsbedingungen ist die Bildung
von Cu,_,Se moglich und beabsichtigt, da diese Phase fordernd fiir das Wachstum von
groBen Kristallen ist [117]. Selen wird mit der 6-fachen Metallaufdampfrate in deutlichem
Uberschuss verdampft. In der zweiten Prozessstufe wird die Verdampfung von Cu unter-
brochen. Die Verdampfung der anderen Elemente bleibt unverindert. In dieser Stufe soll
tiberschiissiges Cuy_,Se durch anhaltendes Wachstum in den Kesteritkristall integriert
werden. Das Uberangebot von Zn und Se bleibt erhalten. Die Priiparation wird dann so
lange fortgesetzt, bis die Stochiometrie der Schicht Cu-arm ist. Dann wird die Préaparation
beendet. AnschlieBend wird wihrend des Abkiihlens des Substrats noch kurzzeitig Sn und
Se nachgedampft, um ein Abdampfen beider Elemente von der Oberflache zu vermeiden.
Dieser Prozess basiert auf dem 2012 vorgestellten 2-stufigen Prozess der Gruppe um In-
grid Repins [117]. Im Unterschied zur eben erlduterten Praparationsmethodik werden je-
doch beim Repins-Prozess die Raten von Zn und Sn zu Beginn der zweiten Préprations-
stufe verringert. Diese Anderungen der Raten wird hier nicht durchgefiihrt, um eine bes-
sere Kontrolle iiber die Priparation zu erlangen. Abbildung 3.6 zeigt eine schematische
Darstellung des Priiparationsprozesses mit konstanten Absorptionsraten v/5,“”™*"%¢ Der
Kupfergehalt [Cu] der Schicht am Ende der ersten Stufe wird durch die Priparationszeit
t, und die Cu-Absorptionsrate vG*

“be bestimmt:

[Culy = V5" - 1. (3.9)
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~ Vaps(S€) Stochiometrischer Ubergang '
< i [Cu)/[Zn+Sn] = 1 = .
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Abbildung 3.6.: Schematischer Verlauf der Absorptionsraten der Elemente Se, Cu,
Zn und Sn in einem 2-stufigen Priparationsprozess mit 3 charak-
teristischen Zeiten zur Kontrolle der stéchiometrischen Zusammen-
setzung.

Analog folgt fiir den kombinierten Zn- und Sn-Anteil [Zn+Sn]:
[Zn + Sn]y = (V27 +v50) - 1. (3.10)

Am Ubergang von Cu-reicher zu Cu-armer Schichtstéchiometrie nach dem Zeitraum t,
ist samtliches tiberschiissiges Kupfer in den Kesteritkristall integriert. Somit ist der Cu-
Gehalt [Cu] der Schicht genau so grofl wie der kombinierte Zn- und Sn-Gehalt [Zn+Sn].
Der Cu-Gehalt ist immer noch durch die Zeit ¢; definiert. Der kombinierte Zn- und Sn-
Gehalt wird nun jedoch durch die Zeit bis zum Erreichen des stochiometrischen Uber-
gangs 11 + to bestimmt. Es folgt:

[Culstoicn vSE -t

abs
= =1. 3.11
[Zn + Snlsoicn (VAR +v57) - (t + ty) (3.11)

abs abs

Die Kombination der Gleichungen 3.9 - 3.11 gibt Auskunft iiber das Verhiltnis vom Kup-
fergehalt zum kombinierten Zn- und Sn-Gehalt C'ZT" wihrend der ersten Prozessstufe.

Zum Ende der ersten Prozessstufe kann damit das folgende Verhéltnis C'ZT; gefunden
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werden:
[C u]1 . tQ + tl

ZT) = =
¢ ! [Zn—l—th tl

(3.12)

AuBerdem ist die Variable C'ZT} ein Indikator fiir den Cu-Uberschuss. Ein hoher Wert
von C'ZT, ist gleichbedeutend mit einem groBen Cu-Uberschuss wihrend der 1. Pro-
zessstufe. Aus C'ZT; kann das Verhiltnis von [Cu]/([Zn]+[Sn]) am Ende der zweiten

Prozessstufe C'ZT, bestimmt werden:

.
CZTy = CZT, — (CZT, — 1) 2: i3 (3.13)

2

Der zweite Term in Gleichung 3.13 (C'ZT; — 1) beschreibt die Reduktion des C'ZT' wih-
rend der Zeit ¢, durch die Integration von Cus_,Se in den Kesterit-Kristall. Der dritte
Term % bezieht diese Reduktion des C'Z7T auf den Zeitraum 5.

Im Prozess sind die Priparationszeiten ¢, und ¢, bekannt, sofern der stochiometrische
Ubergang genau bestimmt werden kann. Folglich kann die Schichtstdchiometrie am En-
de der zweiten Prozessstufe C'Z7T, durch die Zeit ¢3 variiert werden. Dieses Vorgehen
erlaubt die definierte Einstellung der finalen Schichtzusammensetzung wihrend des Pro-
Zesses.

Diese Prozessierungsmethodik wird in dhnlicher Weise auch fiir die 2-stufige Prépara-
tion von CIGSe Schichten eingesetzt [116]. Dabei wird jedoch nur Cu,_,Se als sekun-
dire Phase gebildet. Bei der Prédparation von Kesterit-Schichten kommt es ebenfalls zur
Bildung von ZnSe. Eine zu Zn-reiche Priparation fiihrt zu einer Verfidlschung der Varia-
blen C'ZT; und C'ZT5, so dass die definierte Einstellung der Schichtstéchiometrie nicht
mehr moglich ist. Die Zusammensetzungen der Schichten weichen dann stirker vom Wert
CZT, ab. Abbildung 3.7 zeigt die aus dem LLS bestimmten C'Z7T, Werte im Vergleich
zum mittels EDX bestimmten Verhiltnis von [Cu]/([Zn]+[Sn]) aller in dieser Arbeit vor-
gestellten Proben. Eine Ubereinstimmung beider Werte wird durch die rote Linie markiert.
Die rot markierten Proben sind extrem Zn-reich. Dadurch kann die Schichtstéchiometrie
nicht mehr mittels des in diesem Abschnitt vorgestellten Priparationsmodells eingestellt

werden.
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Abbildung 3.7.: CZT; aus LLS-Signal im Vergleich zum C'ZT aus den EDX Ana-
lysen. Die rote Linie markiert CZT5/CZT = 1. Die rot markier-
ten Proben sind extrem Zn-reiche Proben der Zn-Variation aus Ab-
schnitt 5.3.
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Solarzellpraparation

In Abbildung 3.8 ist der Aufbau einer Diinnschichtsolarzelle mit Kesterit-Absorber sche-
matisch dargestellt. Als Substrat fiir die Kesterit-Zelle dient ein ca. 2 bis 3 mm dickes
Natron-Kalksilicatglas. Auf dieses Substrat wird mittels Sputter-Verfahren oder Elektronenstrahl-
Verdampfung ein Molybdin-Film abgeschieden [118]. Der aufgedampfte Mo-Film ist 0,5
bis 1 pm dick und dient aufgrund seiner guten Haftung und seines geringen Widerstandes
von 0,2 Qcm 2 als Riickkontakt [119]. Ein weiterer Vorteil von Molybdén ist die geringe
Reaktivitdt mit Selen [120]. Trotzdem entsteht beim Aufdampfen von CZTSe ein diinner
Film aus MoSe, mit einer Bandliicke von 1,06 - 1,16 eV [121]. Dieser erzeugt fiir die
Locher eine Barriere zwischen Molybdédn und CZTSe. Die Barriere ist jedoch klein, wo-
durch der Kontakt als ohmsch betrachtet werden kann [122].

Auf den Riickkontakt wird der Kesterit-Absorber durch Co-Verdampfung aufgedampft
[6]. Die Absorberschicht ist 1,5 bis 3 um dick. Der Kesterit-Absorber ist durch intrinsi-
sche Defekte p-dotiert. Die Akzeptorkonzentration in CZTS-Schichten betréigt 5 - 10
cm™2 [123]. Durch die direkte Bandliicke des CZTSe konnen Elektronen direkt und oh-
ne Impulsinderung aus dem Valenzband in das Leitungsband angeregt werden. Mit einer
Bandliicke von Eg = 0,95 - 1,05 eV [70] kann im CZTSe-Absorber Licht mit einer Wel-
lenlénge bis ca. A = 1239 nm absorbiert werden. Der Absorptionskoeffizient oo von CZTSe
ist bis zu diesem Wellenlingenbereich groBer als 5 - 10* cm™! [124].

Auf den Absorber wird in einem nasschemischen Bad eine ca. 50 nm dicke Pufferschicht

Ni/Al/Ni 30nm/1,7um/30nm

4

Al-ZnO 0,4mm
i-ZnO 0,1 um
CdS 50 nm

_ 1’5_3 um
Mo 0,5-1 um
Glassubstrat 2-3 mm

Abbildung 3.8.: Schematischer Aufbau einer Diinnschichtsolarzelle mit Kesterit-
Absorber.
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aus Cadmiumsulfid (CdS) abgeschieden. Diese Schicht ist n-dotiert und sorgt fiir eine bes-
sere Bandanpassung der Zelle. Fiir den Frontkontakt wird mittels Sputter-Verfahren eine
ca. 0,1 pm dicke intrinsische Schicht aus Zinkoxid und eine 0,4 pm dicke Al-dotierte
Zinkoxid-Schicht aufgedampft [125]. Durch das Aluminium ist der Frontkontakt (TCO)
n-dotiert. Die CdS-Pufferschicht bzw. der ZnO Frontkontakt haben eine Bandliicke von
Eq=25eV [126] bzw. Eg = 3,5 eV [127]. Zur besseren Sammlung der Ladungstriger
wird auf das TCO ein Kontaktgitter bestehend aus 30 nm Nickel, 1,7 gm Aluminium und
30 nm Nickel mittels Elektronenstrahl-Verdampfung aufgedampft.
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4. Kesterit Wachstum

In diesem Kapitel wird zunichst ein Priparationsprozess mit konstanter Substrattempe-
ratur im Abschnitt 4.1 exemplarisch vorgestellt. Dieser Prozess entspricht in den Grund-
ziigen dem Repins-Prozess [117]. Dabei wird die Verwendung des in-situ LLS und des
in-situ ADXRD Systems gezeigt und das Wachstum in charakteristische Stadien unter-
teilt. Eine weitere Pridparationsroutine mit verdndertem Substrattemperaturprofil wird in
Abschnitt 4.2 primér mittels ADXRD analysiert. In Abschnitt 4.3 wird basierend auf den
Erkenntnissen aus Abschnitt 4.2 eine weitere mogliche Prozessmoglichkeit gezeigt. In
Abschnitt 4.4 wird die Bildung der sekundédren ZnSe Phase untersucht. Die Kompositi-
onsidnderung wihrend der Priparation wird mit Hilfe der in-situ ADXRD Daten anhand

von Phasendiagrammen im Abschnitt 4.5 nachvollzogen.

4.1. Verzogertes Kesterit Wachstum

Abbildung 4.1 zeigt alle aufgenommenen Diffraktogramme eines CZTSe Priparations-
prozesses mit konstanter Substrattemperatur von 500 °C als farbcodierte Karte in einem
Winkelbereich zwischen 26 = 23° und 51°. Die 112 und 220 bzw. 220/204 Beugungsrefle-
xe von Cu,y_,Se, ZnSe und CZTSe, sowie der 110 Beugungspeak des Molybdén-Substrats
sind gekennzeichnet. Des Weiteren sind die extrahierten transienten Intensititsverldufe
der 220/204 bzw. 220 Beugungspeaks von CZTSe, Cu,_,Se und ZnSe dargestellt. Das ro-
te LLS-Signal (rot), das infrarote LLS-Signal (schwarz) und die Temperatursignale (blau
und griin) sind ebenfalls in Abbildung 4.1 enthalten. Es zeigt sich, dass das Wachstum in
vier verschiedene Stadien 1A, 1B, 2A und 2B unterteilt werden kann. Abbildung 4.2 a)
und b) zeigen charakteristische Ausschnitte von normierten Diffraktogrammen am Ende
des Wachstumsstadiums 1A (rot), mitten im Stadium 1B nach 130 s (violett), am Ende von
1B (schwarz) und am Ende von 2B (griin). Die Normierung erfolgt auf die 220/204 Inten-
sitdt des CZTSe Reflexes am Ende von 2B. Diese extrahierten Diffraktogramme bzw. die
entsprechenden Zeitabschnitte sind in den Abbildungen 4.1 und 4.2 a) ebenfalls farblich
markiert. Die Priparation erfolgte Zn-reich mit einem mittel EDX bestimmten Verhiltnis
von [Zn]/[Sn] (ZT) von 1,60. Die exakte Zusammensetzung der Probe kann der Tabelle

A.8 im Anhang entnommen werden.
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Wachstumsstadium 1A

Im ersten Wachstumsstadium 1A erfolgt zunichst nur die Bildung von bindren Phasen
aus Cusy_,Se und ZnSe. Ein Beugungspeak von CZTSe ist bis zum Ende des Stadiums
1A (Abbildung 4.2 a)) nicht erkennbar. Im infraroten LLS-Signal ist eine Oszillation mit
einer Periodendauer von ca. 325 Sekunden zu beobachten. Das rote LLS-Signal weist 3
Oszillationen mit kiirzerer Periodendauer auf. Beide LLS-Signale zeigen einen mittleren
Anstieg der Intensitit iiber mehrere Grof3enordnungen durch erhohte diffuse Reflexion, da
die Oberflichenrauigkeit durch das Kristallwachstum zunimmt. Die Temperaturmessung
des Heizers indiziert die Bildung bindrer Phasen, primér das Wachstum von Cu,_,Se. Die
Heizertemperatur steigt wihrend des Wachstumsstadiums 1A monoton an. Diese Tempe-
raturdnderung kann durch die Bildung von Cus_,Se, welches eine hohere Emissivitit
im infraroten Spektralbereich aufweist [117, 116], erklart werden. Dabei wird die Wir-
meabstrahlung der Oberfliche durch das Cu,_,Se groBer, wodurch die Heizleistung des
Probenheizers steigt, um die Substrattemperatur von 500 °C zu erhalten.

Durch die Kombination von in-situ LL.S und ADXRD konnen die Wachstumsraten der bi-
niren Phasen, wie in Abschnitt 3.3.2 gezeigt, berechnet werden. Cu,_,Se wichst mit Ro
=69 A/s und ZnSe mit Rz =6,0 A/s. Die exakte Vorgehensweise nach Abschnitt 3.3.2

kann im Anhang in Tabelle A.2 bis tab:4Ergebnisse-Kombil nachvollzogen werden.

Wachstumsstadium 1B

Mit Beginn des Wachstums von CZTSe wird das Wachstumsstadium 1B eingeleitet. Da-
bei wichst das Kesterit mit einer Rate von R = 10,8 A/s auf. Dieses Wachstum ist in
der farbcodierten Abbildung 4.1 anhand des CZTSe 220/204 Beugungspeaks neben dem
ZnSe 220 Beugungspeak erkennbar. Das Diffraktogramm nach 130 s Wachstum in Sta-
dium 1B in Abbildung 4.2 a) zeigt nun zusitzlich zu den binidren Phasen den CZTSe
220/204 Peak. Dieser ist deutlich vom ZnSe 220 Beugungspeak unterscheidbar. Diese
Trennbarkeit beider Peaks ist durch die Detektion wihrend der Priaparation bei einer Sub-
strattemperatur von 500 °C moglich. Da CZTSe und ZnSe unterschiedliche thermische
Ausdehnungskoeffizienten haben, kommt es zu einer unterschiedlichen Anderung der Git-
terparameter bei Temperaturerhhung [128, 129]. Damit werden die bei Raumtemperatur
tiberlappenden CZTSe und ZnSe Peaks bei Substrattemperaturen von 500 °C separiert.

Im IR-LLS-Signal sind in 1B Oszillationen mit kiirzerer Periodendauer von ca. 200 Se-
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Abbildung 4.1.: Priaparationsprozess von CZTSe mit konstanter Substrattempera-
tur von 500 °C mit markierten Endpunkten der Wachstumsstadien
1A (rot), 1B (schwarz), 2A (orange) und 2B (griin): Farbcodier-
te transiente Darstellung der in-situ Diffraktogramme, transiente
Intensitatsentwicklung der 220/204 Beugungspeaks und Laserlicht-
signale mit Temperaturprofilen.
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kunden zu beobachten. Durch den Einbau von SnSes; wird das Schichtwachstum in 1B
beschleunigt, wodurch die verkiirzte Schwingungsperiode im IR-LLS-Signal folgt. Die
Cu-reiche erste Wachstumsstufe wird nach 3 Oszillationen im IR-LLS-Signal beendet.
Die Wahl des Abschlusses dieser Stufe kann prozessbedingt verschoben werden, bei-
spielsweise nach 4 oder 5 Oszillationen. Es wird der Einfachheit und Reproduzierbar-
keit halber aber immer ein Maximum oder Minimum gewihlt. CZTSe absorbiert rotes
Laserlicht mit einer Wellenlidnge von 650 nm, wodurch das rote LLS-Signal eine starke
Déampfung der Schichtdickenoszillationen aufweist. Lediglich die Erhohung der Streuin-
tensitit ist zu beobachten, welche im Mittel auch im IR-LLS-Signal zu finden ist. Die
Heizertemperatur steigt wihrend des Stadiums 1B weiter an, bis die Temperatur am Ende
der 1. Stufe konstant bleibt.

Durch den Einbau von Kupfer in den Kesteritkristall sinkt die Wachstumsrate von Cu,_,Se
von R = 6,9 Als auf Ro=19 Als. Die Bildung von ZnSe sinkt ebenfalls stark auf R,
=04 A/s ab. In 1A wird Zn adsorbiert und in eine ZnSe Schicht umgewandelt. Diese

Schicht wichst mit einer Rate von R; = 6,0 A/s, wovon ungefihr 3,0 A/s aus Zink be-
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Abbildung 4.2.: Normierte Diffraktogramme des Cuy_,Se 220, ZnSe 220 und CZTSe
220/204 Beugungspeaks mit angepassten K,-Doublet Profilen: a)
am Ende des Wachstumsstadiums 1A (rot) und mit beginnendem
Zinneinbau mitten inStadium 1B (violett) und b) am Ende von 1B
(schwarz) und 2B (griin). Die Normierung erfolgt auf den 220,204
Beugungsreflex von CZTSe des Diffraktogramms am Ende von 2B.
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stehen. Mit dem Wachstum von CZTSe mit einer Rate von Rx = 10,8 A/s, wovon der
Zinkanteil ca. 12,5 % ausmacht, ist eine Zink-Absorption von ca. 1,35 Als verkniipft. Un-
ter Beriicksichtigung des ZnSe-Wachstums folgt somit eine Gesamtabsorption von 1,55
A/s fiir Zink, was deutlich geringer als der Wert von 3 A/s aus Stadium 1A ist. Da die
Adsorptionsrate auf Grund gleicher Fliisse konstant ist, muss daher die Desorptionsrate

von Zn aufgrund des CZTSe Wachstums signifikant erhoht sein.

Wachstumsstadium 2A

Die Wachstumsstadien 1A und 1B zeichnen sich durch eine Cu-reiche Priparation aus,
wodurch der Anteil an Cu,_,Se kontinuierlich zunimmt. Mit dem Ubergang zur Cu-freien
Priparation beginnt das Wachstumsstadium 2A. Aufgrund der Unterbrechung der Cu-
Zufuhr ist der Anteil von Cu,_,Se zu Beginn von 2A maximal und wird dann kontinuier-
lich abgebaut und mit einer Rate von R¢ = -2,6 Als in den Kesteritkristall integriert. Ist
der Cu-Uberschuss vollstindig abgebaut, welches den stochiometrischen Ubergang kenn-
zeichnet, endet das Wachstumsstadium 2A. Im Gegensatz zum Cu, werden Zn, Sn und
Se unveridndert angeboten, weshalb die Wachstumsraten von CZTSe und ZnSe in diesem
Stadium unverindert bleiben ((Abbildung 4.1).

Die Periodendauer der IR-LLS-Oszillationen wird in diesem Wachstumsstadium wieder
langer, da die Schichtwachstumsrate, durch den gestoppten Cu-Fluss, sinkt. Die mittle-
re Intensitidt des IR-LLS-Signals steigt nur noch marginal an. Das rote LLS-Signal zeigt
wieder Oszillationen, allerdings mit einer sehr langen Periodendauer von ca. 400 Sekun-
den. Diese Oszillationen werden durch den Abbau des Cu,_,Se hervorgerufen, da die-
ses primir an der Substratoberfliche aufwéchst [116]. Das rote Laserlicht wird dabei an
der CZTSe-Oberflache diffus reflektiert und interferiert konstruktiv oder destruktiv mit
dem am Cu,_,Se reflektierten Licht nach dem gleichen Prinzip wie in Abschnitt 3.3.1
beschrieben. Ein weiterer Effekt des Cu,_,Se Abbaus ist das Sinken der Intensitit des
roten LLS-Signals wihrend des Stadiums 2A. Da in diesem Stadium die Bedeckung der
CZTSe Oberfliche mit Cus_,Se immer mehr abnimmt, wird die Flidche, an der das rote

LLS-Signal diffus reflektiert werden kann, ebenso geringer.
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Wachstumsstadium 2B

Im Stadium 2B kann nur noch das Wachstum von ZnSe, weiterhin mit einer Rate von
R; =04 A/s, beobachtet werden. Da das Cuy_,Se-Reservoir aus der ersten Cu-reichen
Wachstumsstufe aufgebraucht ist, kann kein weiteres Wachstum des Kesterits stattfin-
den. Stattdessen kann sogar ein kleiner Abfall der CZTSe Intensitit in Abbildung 4.2 a)
gefunden werden. Dieser ist jedoch nicht die Ursache von Desorption, sondern die Fol-
ge der fortlaufenden Kondensation von Verdampfungsmaterial auf den Kapton-Fenstern.
Dies mindert die detektierte Intensitit. Ein entsprechender Intensitédtsabfall kann auch
beim 110 Beugungspeak des Molybdin beobachtet werden. Der 220 Beugungspeak von
Cu,y_,Se ist in Abbildung 4.2 b) zum Ende von 2B wie schon zum Ende von 2A nicht
mehr vorhanden.

Am stochiometrischen Ubergang (Ende von Stadium 2A und Beginn von Stadium 2B)
ist samtliches Cu,_,Se in den Kesteritkristall integriert, wodurch kein weiteres CZTSe
wachsen kann. Dadurch kommt es im IR-LLS- und roten LLS-Signal zu keinen weiteren,
durch CZTSe Wachstum verursachten, Oszillationen im Stadium 2B. Dies ist charakte-
ristisch fiir den stochiometrischen Ubergang und dient in Kombination mit dem in-situ
ADXRD zu dessen Identifizierung. Im IR-LLS-Signal folgt nach dem Ubergang lediglich
eine stetige Erhohung der Intensitit, welche Teil einer Schichtdickenoszillation mit sehr
groBer Periodendauer durch das weitere Wachstum von ZnSe ist. Die Heizertemperatur
sinkt vor Erreichen des stochiometrischen Ubergangs um ca. 6 K durch den Cu,_,Se Ab-
bau. Auch hier ist der Grund die sich dndernde Emissivitdt der Oberfliche. Nach dem
Ubergang sinkt die Heizertemperatur weiter aufgrund der Verzégerung durch die Wirme-
diffusion durch das Glassubstrat (Abschnitt 3.3.3).

Anwendung des Prdparationsmodells

Die Dauer der ersten Cu-reichen Wachstumsstufe (Wachstumsstadium 1A und 1B) betréigt
fiir diesen Prozess t; = 728 s. Die Zeit bis zum vollstindigen Abbau des Cu,_,Se am Ende
von Stadium 2A betrigt o = 1025 s. Das nach dem Préiparationsmodell aus Abschnitt 3.4
bestimmte Verhiltnis von [Cu]/([Zn]+[Sn]) am Ende von Stufe 1 ist CZT} = 2,41, was
ein extrem Cu-reiches Wachstum indiziert. Die verbleibende Zeit nach dem stéchiometri-
schen Ubergang bis zum Ende von Stadium 2B betriigt ¢35 = 196 s. Die Schichtkomposition
am Ende des Prozesses, bezogen auf den Kupfergehalt, wiirde somit nach dem Préparati-
onsmodell C'ZT, = 0,73 betragen. Die EDX Analysen der Bulk-Komposition der Schicht
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haben gezeigt, dass das C ZT Verhiltnis 0,71 betriigt, was in guter Ubereinstimmung mit
dem vorhergesagten Wert C'ZT5 ist.

4.2. Initiales Kesterit Wachstum

In diesem Abschnitt wird die Préparation von Kesterit-Absorberschichten bei verbesser-
ter Handhabung der Substrattemperatur gezeigt. Der gezeigte Prozess resultiert aus meh-
reren Experimenten mit variierter Substrattemperaturen. Die Substrattemperatur betragt
zu Beginn der Priparation 450 °C und wird nach dem Wachstum einer ca. 150 nm di-
cken Keimschicht (1/2 Oszillation IR-LLS) auf 500 °C erhoht. Die Verdampfungsraten
der Elemente werden im Vergleich zum Prozess aus Abschnitt 4.1 nominell nicht geén-
dert. Abbildung 4.3 zeigt die Diffraktogramme des Prédparationsprozesses mit geringerer
initialer Substrattemperatur von 450 °C als farbcodierte Karte. Die 112 und 220 bzw.
220/204 Beugungsreflexe von Cusy_,Se, ZnSe und CZTSe, und der 110 Beugungspeak
des Molybdén-Substrats sind gekennzeichnet. Die transiente Intensitdtsentwicklung des
220/204 bzw. 220 Beugungspeaks von CZTSe, Cu,_,Se und ZnSe, sowie das rot und
IR-LLS-Signal zusammen mit den Temperaturprofilen sind ebenfalls in Abbildung 4.3
enthalten. Charakteristische Ausschnitte von normierten Diffraktogrammen nach 270s
Wachstum in Stadium 1B (violett), am Ende von 1B (schwarz), von 2A (orange) und
von 2B (griin) sind in Abbildung 4.4 a) und b) dargestellt. Die Prédparation erfolgte Zn-
reich mit einem Z7" von 1,33. Die Zusammensetzung der Probe kann der Tabelle A.8 im
Anhang entnommen werden.

Der 220/204 Beugungspeak von CZTSe ist in Abbildung 4.3 bereits zu Beginn des Schicht-
wachstums sichtbar. Das Schichtwachstum beginnt bei diesem Prozess somit bereits di-
rekt im Stadium 1B ohne vorhergehendes Stadium 1A. Das Diffraktogramm in Abbildung
4.4 a) nach 270 s Schichtwachstum im Stadium 1B zeigt das Wachstum von CZTSe,
Cuy_,Se und ZnSe. Das initiale Wachstum des CZTSe erfolgt mit einer Rate von Ry =
11,3 A/s. Dadurch findet kein starkes initiales Wachstum der Binérphasen statt. Cuy_,Se
wichst mit Ro = 2,1 A/s und ZnSe mit R 7z=0,5 Al/s. Diese Wachstumsraten aller Phasen
im Stadium 1B sind vergleichbar mit denen aus Stadium 1B bei konstant hoher Tempera-
tur (Abschnitt 4.1).

Die Dicke der Vorschicht zum Zeitpunkt der Temperaturerhohung betrdgt 150 nm (halbe
Oszillation im IR-LLS-Signal). Anschlieend wichst das CZTSe mit unverdnderter Rate

weiter. Im Prozess in Abschnitt 4.1 ist jedoch eine 400 nm dicke Cu,_,Se-ZnSe Vor-
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Abbildung 4.3.: Priaparationsprozess von CZTSe mit variabler Substrattemperatur
von 450/500 °C mit markierten Endpunkten der Wachstumsstadien
1B (schwarz), 2A (orange) und 2B (griin): Farbcodierte transien-
te Darstellung der in-situ Diffraktogramme, transiente Intensitéts-
entwicklung der 220/204 Beugungspeaks und Laserlichtsignale mit
Temperaturprofilen.
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Abbildung 4.4.: Normierte Diffraktogramme des Cus_,Se 220, ZnSe 220 und CZT-
Se 220/204 Beugungspeaks mit angepassten K,-Doublet Profilen:
a) nach 270 s Wachstum in 1B (violett) und am Ende der Wachs-
tumsphase 1B (schwarz) und b) am Ende von 2A (orange) und von
2B (griin). Die Normierung erfolgt auf den 220/204 Beugungsreflex
von CZTSe des Diffraktogramms am Ende von 2B.

schicht notig, um das Kesteritwachstum zu ermoéglichen. Das CZTSe dient hier direkt als
Keimschicht fiir das anhaltende Wachstum nach der Temperaturerh6hung.

Das Diffraktogramm am Ende von Wachstumsphase 1B sowie der transiente Intensitéts-
verlauf in Abbildung 4.4 a) und 4.3 zeigt, dass insgesamt weniger Cu,_,Se als im Prozess
in Abschnitt 4.1 gebildet wird.

Das Wachstum in den Stadien 2A und 2B erfolgt analog zu den Stadien bei konstanter
Substrattemperatur in Abschnitt 4.1. Die Rate des Cu,_,Se-Abbaus betrigt Ro = -2,4
A/s. Die Wachstumsraten von CZTSe und ZnSe bleiben unverindert. Lediglich die ge-
messene Intensitidt des ZnSe 220 Beugungsreflexes ist wesentlich geringer (Abbildung
4.4 a)). Dies ist auch in den Diffraktogrammen in Abbildung 4.4 b) deutlich erkennbar.
Die Ursache fiir diese Verringerung der Intensitét des ZnSe Peaks ist das fehlende initiale

Wachstum der bindren Phasen aufgrund des Ausbleibens des Wachstumsstadiums 1A.
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4.3. Manipulation des initialen Kesteritwachstums

Theoretische Aufdampfrate

Aus dem Vergleich der Prozesse aus Abschnitt 4.1 und 4.2 folgt, dass Sn bei 7T’s,,, =450 °C
sofort absorbiert und in die CZTSe Schicht integriert wird, wihrend bei einer Temperatur
von 7g,, = 500 °C erst in spiteren Wachstumsstadien eine Integration von Sn erfolgt. Die
Desorptionsrate fiir Sn ist iiber die vorher bestimmte Adsorptionsfrequenz (Gleichung
2.14) und die nach Abschnitt 3.3.2 bestimmte Wachstumsrate von CZTSe experimentell
zuginglich. Somit kann mit Gleichung 2.2 die Desorptionsenergie, unter Annahme einer

mittleren Phononenfrequenz von vy = 5 - 10'? Hz, berechnet werden:

51012
1,7

Vdes

ES" = kpTeu - In ( 7o ) = kp - 723K - In ( ) = 1,79V, (4.1)
Fiir eine Substrattemperatur von 450 °C konnte eine Desorptionsfrequenz von v (450
°C) = 1,7 Hz bestimmt werden (siehe Tabelle A.4 im Anhang). Damit betrigt die Desorp-
tionsenergie s = 1,79 eV fiir Sn. Dabei ist zu beachten, dass diese Energie zwar die
Desorption von Zinnteilchen von der Oberfldche beschreibt, dies jedoch nur als gebun-
denes Zinnselenid unter Selen-Atmosphire geschieht. Elementares Zinn wiirde bei einer
Temperatur 500 °C von nicht vom Substrat desorbieren [89].

Wird mit dieser Desorptionsenergie und der Substrattemperatur von 500 °C die Desorpti-
onsfrequenz nach Gl. 2.2 berechnet, folgt fiir die Desorptionsfrequenz v4.s(500 °C') = 10,7
Hz. Somit wiirden bei 500 °C 10,7 Desorptionsereignisse pro Sekunde stattfinden, was der
sechsfachen Desorptionsrate im Vergleich zu 450 °C Substrattemperatur entspricht. Dies
erklért den verringerten Einbau von Sn bei erhohten Temperaturen. Die Verdampfungsrate
von Sn betriigt RS" = 4 A/s was einer Teilchenrate von ca. v =355 Teil /s entspricht.
Eine Erhohung des Sn-Flusses um das Dreifache fiihrt demnach bei theoretisch gleich
bleibender Desorption dazu, dass auch bei 500 °C Substrattemperatur Sn absorbiert wird

und das CZTSe somit unmittelbar aufwachsen kann.

Experimentelle Anwendung

Zur Verifizierung der theoretischen Betrachtung wurde der Aufdampfprozess aus Ab-
schnitt 4.1 bei konstanter Substrattemperatur von 7s,;, = 500 °C mit entsprechend hoherer

Sn Verdampfungsrate wiederholt. Die Sn Verdampfungsrate wurde auf das fiir die Radak
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Abbildung 4.5.: Normiertes, nach 130 s Schichtwachstumszeit aufgenommenes Dif-
fraktogramm eines Praparationsprozesses mit konstanter Substrat-
temperatur von Ty, — 500 °C und auf RS" = 13,1 A/s erhchter
Sn-Verdampfungsrate. Die Vergroferung zeigt den Ausschnitt des
Diffraktogramms fiir den CZTSe 220 Beugungspeak entsprechend
den Abbildung 4.2 a) und 4.4 a).

I Quelle mdgliche Maximum von R5" = 13,1 Als erhoht. Abbildung 4.5 zeigt ein nor-
miertes Diffraktogramm dieses Prozesses, aufgenommen nach 130 s Schichtwachstum.
Dies entspricht ungefdahr der halben Wachstumszeit des Stadiums 1A des Prozesses in
Abschnitt 4.1. Dabei ist die Bildung der 112 und 220/204 Beugungspeaks des CZTSe zu
erkennen. AuBlerdem ist der 110 Peak des Mo-Substrates als K, und Kz Peak zu beob-
achten. Beugungspeaks der bindren Phasen von Cu,_,Se und ZnSe bei 43,6° und 45,0°
sind jedoch nicht vorhanden. Somit fiihrt die extreme Erhéhung der Sn Verdampfungsra-
te in Ubereinstimmung mit den theoretischen Berechnungen ebenso direkt zum initialen
Wachstum des CZTSe.

4.4. ZnSe Bildung als sekundare Phase

Die préparierten Schichten aus beiden gezeigten Prozessen in Abschnitt 4.1 und 4.2 ent-

halten am Ende zwei Phasen. Die gewiinschte Kesteritphase ist bei beiden Prédparationen
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Abbildung 4.6.: a) SEM BSE-Querschnittsaufnahmen und b) [Zn|/[Cu| Verhéltnis
iiber den Schichtquerschnitt aus EDX Linienscans fiir die Prapara-
tionen mit konstant hoher Substrattemperatur (Abschnitt 4.1) und
geringerer initialer Substrattemperatur (Abschnitt 4.2). Die Mo-
CZTSe Grenzflache befindet sich in b) bei einer Schichtdicke von
0,0 um. Die CdS Position dient der Orientierung.

dominierend. Jedoch wird immer ein relevanter Anteil an ZnSe gebildet. Durch das starke
Wachstum der Binédrphasen zu Beginn des Prozesses mit konstant hoher Substrattempera-
tur im Stadium 1A (Abschnitt 4.1) ist der Verbleib einer initialen ZnSe Schicht zwischen
CZTSe und der Molybdén Grenzschicht moglich.

Abbildung 4.6 a) zeigt SEM-Querschnittsaufnahmen der beiden Prozesse aus Abschnitt
4.1 und 4.2. In Abbildung 4.6 b) ist das zugehorige Verhiltnis von Zink zu Kupfer iiber
den Querschnitt dargestellt. Das Verhiltnis wurde mittels EDX Linienscans bestimmt. Der
Prozess bei 500 °C zeigt in den SEM-Aufnahmen eine deutliche ca. 200 nm dicke Schicht
zwischen dem Molybdén und den CZTSe Kristallen. Die EDX Analyse belegt die deutlich
hohere Konzentration an Zn nahe am Riickkontakt. Die Zwischenschicht in Abbildung 4.6
a) besteht somit aus ZnSe. Auflerdem ist eine geringe Erhohung des Zinkgehalts nahe der
CZTSe-Oberfliche zu sehen. Dies ist durch das weitere ZnSe Wachstum nach dem sto-
chiometrischen Ubergang (Stadium 2B) verursacht. Durch die ZnSe Zwischenschicht am
Riickkontakt zeigt die integrale EDX Analyse, gemittelt iiber die gesamte Schichtdicke,
ein [Zn]/[Sn] Verhiltnis von Z7T = 1,60. Dieser hohe Zn-Uberschuss ist deutlich iiber dem
angestrebten Verhiltnis von 1,25, welches als Optimum in vielen Verdffentlichungen be-
schrieben wird [6]. Das mittels EDX bestimmte Verhéltnis C'Z7T" betrigt 0,71.

Der Prozess mit initialer Substrattemperatur von 450 °C und Temperaturschritt auf 500
°C zeigt die ZnSe Zwischenschicht in den SEM-Aufnahmen nicht. Auch die EDX Analy-

se zeigt nur eine geringfiigig hohere Zn-Konzentration am Riickkontakt. Auch bei diesem
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Prozess ist eine Erhohung des Zn-Gehalts nahe der Oberfldche zu finden, verursacht durch
das Wachstumsstadium 2B. Durch die verhinderte Bildung der ZnSe Grenzschicht unter-
liegt der Zn-Uberschuss bei diesem Prozess einer starken Anderung. Das Verhiltnis von
Zink zu Zinn betriagt Z'I' = 1,33. Durch den geringeren Zn-Gehalt steigt auch das mittels
EDX bestimmte integrale C'ZT" Verhiltnis auf 0,75.

4.5. Phasendiagramm

Abbildung 4.7 zeigt die Anderung der Schichtkomposition wihrend der Priparation fiir
die in Abschnitt 4.1 und 4.2 gezeigten Prozesse. Die eingezeichneten Punkte entsprechen
dabei den Enden der Wachstumsstadien. Der Prozess mit konstanter Substrattemperatur
von 500 °C startet dabei auf der ZnSe-CusSe Achse und dndert wihrend des Wachstums-

stadiums 1A die Schichtkomposition nicht. Wihrend des Wachstumsstadiums 1B dndert

ZnSe
0,0

0,8

LN
06 /CusZnsnse,/ 450/500°C
7/ 7 T 7 7 0,2
SnSe2 0.2 04 0,6 08 Cu28e

Abbildung 4.7.: Anderung der Schichtkomposition wihrend der Préparation fiir den
in Abschnitt 4.1 (schwarz) und in Abschnitt 4.2 (blau) gezeig-
ten Prozess. Die Anderung der Komposition wird mittels in-situ
ADXRD und IR-LLS jeweils zu den Enden der Wachstumsstadien
bestimmt.
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KAPITEL 4. KESTERIT WACHSTUM

sich die Schichtkomposition in Richtung des stochiometrischen Cu;ZnSnSey, also von
der ZnSe-Cu,_,Se Achse in Richtung SnSe,. Im Stadium 2A néhert sich die Schicht wei-
ter dem stochiometrischen CusZnSnSe, an und entfernt sich weiter von der CusSe Ecke.
Im Stadium 2B éndert sich die Komposition nur geringfiigig, wodurch die Punkte von 2A
und 2B im Phasendiagramm iiberlappen.

Der Prozess mit Tg,;, = 450/500 °C beginnt mit einer anderen Schichtkomposition im Pha-
sendiagramm nahe dem stochiometrischen CuyZnSnSe,, da der Prozess mit Stadium 1B
startet. Wihrend der Stadien 2A und 2B dndert sich die Position im Phasendiagramm nur
geringfiigig im Vergleich zum Prozess mit konstanter Substrattemperatur. Dabei bleibt
die Schichtkomposition wihrend des gesamten Prozesses immer nahe beim stochiometri-
schen CuyZnSnSe;,.

Dennoch ziehen beide Prozesse unter Zn-reichen Wachstumsbedingungen (Z71" > 1,25)
die Bildung der ZnSe Phase nach sich.
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5. Kesterit-Chalkopyrit Mischkristall:
CZTSe-ClSe

In Kapitel 4 wurde anhand von zwei unterschiedlichen Prozessen gezeigt, dass das Keste-
ritwachstum unter Zn-reichen Wachstumsbedingungen ZnSe als sekundire Phase ausbil-
det. Der verbesserte Prozess mit initialer Substrattemperatur von 450 °C (Abschnitt 4.2)
mindert die ZnSe Bildung durch Verhinderung des initialen Wachstums der Bindrphasen
zu Beginn des Prozesses (Stadium 1A). Dennoch kommt es zur Kristallisation von ZnSe
Clustern innerhalb der Kesteritschicht. Die Bildung einer vollstindig einphasigen Keste-
ritschicht ist somit unter Zn-reichen Bedingungen mit Z7" > 1,25 nicht moéglich. Griinde
hierfiir sind beispielsweise die exotherme Zersetzungsreaktion von CZTSe in binére Pha-
sen am Riickkontakt [130] und der schmale Homogenititsbereich des CZTSe (Abschnitt
2.1.5).

CulnSe, (CISe) zeigt eine groBere Stabilitit in Bezug auf die Bildung konkurrierender
Sekundirphasen. Die Zersetzungsreaktion am Riickkontakt in binédre Phasen ist fiir CISe
endotherm [130]. AuBerdem ist der CISe Homogenitétsbereich deutlich groBer als der
des CZTSe [131]. Um diese positiven Aspekte des CISe auf das CZTSe zu transferieren,
werden in diesem Kapitel Mischverbindungen aus Cu;ZnSnSe,-CulnSe, (CZTSe-ClISe;
CZTISe) analysiert. Die Priparation aller Schichten erfolgt analog zu der in Abschnitt
4.2 behandelten Priparationsmethode. Indium wird dabei wie Zink und Zinn im gesam-
ten Prozess verdampft. In Abschnitt 5.1 wird zunédchst das Mischverhalten von CZTISe
Schichten mit geringem In-Gehalt mittels in-situ ADXRD analysiert. AnschlieBend wird
in Abschnitt 5.2 das Mischverhalten in Bezug auf variierende In-Gehilter untersucht. In
Abschnitt 5.3 werden CZTISe Mischhalbleiter beziiglich ihres Zink Gehalts untersucht.
Die gewonnenen Erkenntnisse iiber das CZTISe Mischsystem werden in Abschnitt 5.4

anhand von Phasendiagrammen zusammengefasst.

5.1. Wachstum des CZTISe Mischkristalls

Abbildung 5.1 zeigt die farbcodierten Diffraktogramme, die transienten Intensitétsent-
wicklungen der 220/204 Beugungspeaks und Laserlichtsignale zusammen mit Tempera-
turprofilen der Priparation eines CZTISe Mischkristalls mit einem Verhiltnis von 1/ZT
= 0,07. I1ZT kennzeichnet das Verhiltnis von [In]/([In]+([Zn]-[Sn])/2+2[Sn]), wobei
I den Chalkopyrit-Anteil [In], Z den Zn-Uberschuss ([Zn]-[Sn])/2 und T den Kesterit-
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KAPITEL 5. KESTERIT-CHALKOPYRIT MISCHKRISTALL: CZTSE-CISE
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Abbildung 5.1.: Priparation eines CZTISe Mischkristalls (I7ZT — 0,07 und TIZT
= 0,87) mit markierten Endpunkten der Wachstumsstadien 1B
(schwarz), 2A (orange) und 2B (griin): Farbcodierte transiente Dar-
stellung der in-situ Diffraktogramme, transiente Intensitatsentwick-
lung der 220/204 Beugungspeaks und Laserlichtsignale mit Tempe-
raturprofilen.
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5.1. WACHSTUM DES CZTISE MISCHKRISTALLS

Anteil 2[Sn] reprisentiert. Auf die Bedeutung dieses Verhéltnisses wird in Abschnitt 5.4
niher eingegangen. Zunichst sei nur erwihnt, dass Proben mit geringem 12T CZTISe
Mischkristalle mit geringem Indium-Gehalt beschreiben, wihrend hohe I1ZT Verhilt-
nisse hohe Indium-Gehilter bedeuten. Die gezeigte Probe ist Zn-reich prépariert worden
mit einem Verhiltnis von T/ZT = 0,87 (ZT = 1,29). Das TIZT Verhiltnis ist dabei in
Analogie zum I1Z7T ein MaB fiir den Kesterit-Anteil der Probe. Auch dieses Verhiltnis
wird in Abschnitt 5.4 nédher betrachtet. Die exakte Zusammensetzung der Probe kann in
Tabelle A.5 im Anhang nachvollzogen werden. Die Abbildung 5.2 zeigt charakteristische
Ausschnitte von normierten Diffraktogrammen in verschiedenen Wachstumsstadien. Die
Normierung erfolgt auf das Diffraktogramm am Ende von 2B. Der Zeitpunkt der Aufnah-
me dieser Diffraktogramme ist in Abbildung 5.1 farblich markiert.

Das Wachstum des CZTISe Mischkristalls beginnt bereits im Wachstumsstadium 1B oh-
ne das initiale Wachstum binirer Phasen. Daher fehlt das Stadium 1A auch bei diesem
Prozess. Das Wachstum der CZTISe Phase und der Cu,_,Se Phase in den Stadien 1B,
2A und 2B erfolgt analog zum CZTSe Wachstum im Prozess mit 450/500 °C Substrat-

a) b)
T T T T ] T ] i T T T T T T
| ZnSe 220 I 1L : ZnSe ]
}
~| :/220 _
; i : 1T : -
A CupxSe | czmise | | CZTISe | ]
T 220 ' 220204 | | 220/204 !
g —Ende1B ,:/ 4 F SN ! i
§) / | 17T |
£ ! 1 FEnde 2B
E S VAR
g .1B nach 11
L 270 s ! 1L
s J\\ - | LEnde 2A
by ih A v IA hrdedeAd X

43,2 44,0 44,8 456 43,2 440 448 45,6
Beugungswinkel 26 (°)

Abbildung 5.2.: Normierte Diffraktogramme mit angepassten K,-Doublet Profilen
des Cuy_,Se 220 und CZTISe 220/204 Peaks: a) nach 270 Sekunden
im Wachstumsstadium 1B (violett) und am Ende von 1B (schwarz),
und b) am Ende von 2A (orange) und von 2B (griin). Die erwartete
ZnSe 220 Position ist blau markiert. Normierung auf das Diffrakto-
gramm am Ende von 2B.
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KAPITEL 5. KESTERIT-CHALKOPYRIT MISCHKRISTALL: CZTSE-CISE

temperatur (Abschnitt 4.2). Ein Beugungspeak von ZnSe ist in Abbildung 5.1 in keinem
Wachstumsstadium erkennbar. Die Diffraktogramme in Abbildung 5.2 a) und b) zeigen
ebenso keinen Beugungspeak von ZnSe. Die erwartete Position des 220 ZnSe Peaks ist
blau markiert.

Zum Vergleich zeigt Abbildung 5.3 a) Diffraktogramme der Kesterit Probe (griin) aus
Abschnitt 4.2 und des CZTISe Mischkristalls (cyan) mit einem In-Anteil von [1Z7T =
0,07 in einem 20 Winkelbereich zwischen 43° und 46° zum Ende des Wachstumsprozes-
ses (Ende 2B). Die durchgezogenen Linien sind die angepassten Split Pseudo-Voigt K,,
Doubletprofile fiir den 220/204 CZTSe bzw. CZTISe und den 220 ZnSe Beugungsreflex.
Die Kesteritprobe hat, wie schon in Abschnitt 4.2 gezeigt, einen CZTSe und einen ZnSe
Beugungsreflex. Die CZTISe Probe mit einem In-Anteil von I1ZT = 0,07 zeigt diesen
220 ZnSe Beugungspeak bei 26 = 45,00° trotz Zn-reicher Priaparationsbedingungen nicht.
Zum Vergleich ist dieser nochmals eingezeichnet. In Kapitel 4 wurde jedoch gezeigt, dass
mittels in-situ ADXRD bei hohen Substrattemperaturen von 7’s,;, = 500 °C eine Unter-
scheidung zwischen der Kesterit-Phase und der ZnSe-Phase moglich ist. Folglich bedeutet

a) , , , b) ,
I CZTISe ] |C#TSe__ czTise
220/204 A \ 11ZT=0,07
i N[\ znse220 | F 1 s
—~ ' 2. Ordnung
= (Vergleich) ZnSg CZTSe ZnSe
ST ] f A\ /
@ | czTISe
L HIZT =0,07 .
L= A D
£t CZTSe - AN
51 220/204 2 L
c _CZ_T Se 4 | Referenz 1
LIZT = 0,00 | [ znse
43,2 44,0 448 456 150 200 250 400 60

Beugungswinkel 26 (°) Raman Verschiebung (1/cm)

Abbildung 5.3.: a) Diffraktogramme und Anpassungen eines CZTSe Kristalls mit
ZT = 1,33 (griin) und eines CZTISe Mischkristalls mit einem In-
diumanteil von I7ZT = 0,07 und einem Zn-Anteil von ZT = 1,29
(cyan) bei Tg,, — 500 °C und b) Raman-Spektren eines CZTSe und
CZTISe Kristalls, sowie einer ZnSe Referenz (blau) bestrahlt mit
einer Anregungswellenlinge von A = 442 nm.
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5.2. VARIATION DES INDIUM GEHALTS

die fehlende Detektion des ZnSe Peaks, dass die Kristallisation der bindren ZnSe Verbin-
dung durch die Mischung von CZTSe mit CISe deutlich reduziert wird.

Zur Verifizierung der in-situ ADXRD Daten sind in Abbildung 5.3 b) Messungen mit
Raman-Spektroskopie der CZTSe und CZTISe Probe sowie einer ZnSe Referenzprobe
dargestellt. Die CZTSe und CZTISe Probe zeigen beide die CZTSe A; Mode und die
Moden 2. Ordnung. Die CZTSe Probe zeigt auBerdem Peaks, welche den Moden 1. und
2. Ordnung des ZnSe bei 250 cm ™! und 500 cm™! zugeordnet werden konnen. Die CZ-
TISe Probe zeigt diese Moden nicht. Somit zeigt auch die Raman-Spektroskopie keinen

Hinweis auf die Ausbildung einer ZnSe Phase.

5.2. Variation des Indium Gehalts

Zur weiteren Analyse des Mischverhaltens von CZTSe-CISe Mischkristallen werden in
diesem Abschnitt Proben mit variierendem In-Gehalt behandelt. Die Préaparation der Schich-
ten erfolgte unter Zn-reichen Bedingungen (Z7" > 1,09). Tabelle A.5 im Anhang gibt
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Abbildung 5.4.: a) Beugungswinkel 20 und b) Halbwertsbreite wy des 112 und
220/204 Reflexes in Abhiingigkeit von ITZT aufgenommen bei ei-
ner Substrattemperatur von T, = 500 °C. Die blaue Linie markiert
zum Vergleich den Beugungswinkel 260 des ZnSe 220 Reflexes. Die
schwarze und die rote Linie markiert die Anderung gemif der Ve-
gard’schen Regel.
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KAPITEL 5. KESTERIT-CHALKOPYRIT MISCHKRISTALL: CZTSE-CISE

einen Uberblick iiber die Zusammensetzung der priparierten CZTISe Mischschichten die-
ser Serie. Im Folgenden werden die Proben anhand des 11 Z7T Verhiltnisses klassifiziert.
Abbildung 5.4 a) zeigt den 20 Beugungswinkel des 112 und 220/204 Reflexes der CZTISe
Mischverbindung in Abhiingigkeit des //ZT der priparierten Schicht. Die Peakposition
verschiebt sich zwischen CZTSe und CISe linear gemif der Vegard’schen Regel, abhiin-
gig vom Indium Anteil. In Abbildung 5.4 b) sind die zugehdrigen Halbwertsbreiten wy
dargestellt. Fiir geringe In-Anteile bis 1/ ZT ~ 0,4 (Bereich I) bleibt die Halbwertsbreite
der Mischkristalle so grof8 wie fiir CZTSe mit wy(112) = 0,12° und w,(220/204) = 0,14 -
0,16°.

Fiir groBere Indiumanteile bis ca. I/ZT ~ 0,8 kann eine Erhchung der Halbwertsbreite
im gesamten Bereich II gefunden werden. Fiir Indium-Gehilter oberhalb von 17Z27T=0,8
(IIT) konnen wiederum Schichten mit geringerer Halbwertsbreite gefunden werden. Da
die anwendungstechnisch interessanten Proben jedoch im Bereich I liegen, wird der Fo-
kus bei der Priparation in diesem Bereich I mit geringem In-Anteil gesetzt. Deshalb ist in

Bereich III nur die CISe Probe als Referenz préipariert worden.

a) b)

. WZT= 1ZT= 1ZT= 11 IZT= IZT= |IZT=

5 [ 17 1 0,51 0 ]
o ! 030 0 c7rige | | CZTISe
= cise 2201204 1 [ oise 220/204 1
@ | 220 CZTSe 1 | 220 C7TSe -
19 220/204 1 [ 220/204 ]
c | . i
= ZnSe] |

S |

c

432 436 440 444 448 452 456 432 436 440 444 44.8 452 456
Beugungswinkel 260 (°)

Abbildung 5.5.: Diffraktogramme und Anpassungen von CZTISe Mischkristallen
(cyan) im Vergleich zu CZTSe (griin) und CISe (lila/gelb). a) CZ-
TISe Mischkristall aus Bereich T (I1ZT = 0,3) welcher in Peakform
und Halbwertsbreite mit CZTSe und CIS iibereinstimmt. b) Misch-
kristall aus Bereich I (ITZT = 0,51) welcher eine Peakverbreiterung
und gednderte Peakform aufweist.
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5.2. VARIATION DES INDIUM GEHALTS

Die Abbildung 5.5 a) zeigt das Diffraktogramm eines CZTISe Mischkristalls (/2T =
0,3) aus dem Bereich I im Vergleich zu den Diffraktogrammen reiner CZTSe (/1 7T =
0) und CISe (/1ZT = 1) Kristalle. In Abbildung 5.5 b) ist das gleiche fiir einen Misch-
kristall (/IZT = 0.51) aus dem Bereich 1I dargestellt. Die Peakform des 220 CZTISe
Beugungspeaks der Schicht aus Bereich I in Abbildung 5.5 a) entspricht dabei denen der
CZTSe und CISe Schicht. Der CZTISe Mischkristall in Abbildung 5.5 b) zeigt jedoch
nicht die urspriingliche K, Doubletaufspaltung, sondern eine verzerrte Peakform. Dies
und die Peakverbreiterung der Proben in Bereich II lassen auf Anderungen der Kristall-
struktur schlieen. Die naheliegendste Erkldrung ist die Ausbildung von zwei separaten
Phasen, welche zur Verzerrung des Peaks und somit ebenso zur Peakverbreiterung fiih-
ren.

Abbildung 5.6 a) zeigt die aus den Diffraktogrammen mittels Gleichung 2.40 und 2.38
extrahierten Gitterparameter a und c. Abbildung 5.6 b) zeigt das daraus berechnete c¢/a
Verhiltnis. Da zunidchst vermutet wurde, dass die Proben in Bereich II aus zwei Phasen
bestehen, konnen diese mit der Anpassung von einem Peakprofil nicht erfasst werden.
Dadurch konnen die Gitterparameter dieser Phasen nicht extrahiert werden. Die Gitterpa-

rameter folgen wie die Beugungswinkel der Vegard’schen Regel. Die Anderung des c/a
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Abbildung 5.6.: a) Gitterparameter @ und ¢ und b) c¢/a Verhiltnis der CZTISe
Mischkristalle extrahiert aus den 20 Beugungswinkeln. Die Fehler-
balken fiir ¢/a sind als Maximalfehler der Gitterparameter a und ¢
von der Vegard’schen Regel bestimmt.
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KAPITEL 5. KESTERIT-CHALKOPYRIT MISCHKRISTALL: CZTSE-CISE

Verhiltnisses der Mischkristalle ist marginal und liegt innerhalb des bestimmten Fehler-
bereichs. Die groBte relative Anderung des c¢/a Verhiltnisses der CZTISe Mischkristalle
bezogen auf CZTSe betrigt 0,05 %. Die CISe Schicht hat eine groere tetragonale Ver-
zerrung als die CZTISe Mischkristalle aus Bereich 1. Die relative Anderung im Vergleich
zu CZTSe betrigt 0,3 %.

Abbildung 5.7 zeigt charakteristische Raman-Spektren der CZTISe Mischkristalle. Die
Anregungswellenlinge betrigt A = 532 nm. Das Spektrum der Kesterit Probe (I1ZT = 0)
zeigt zwei charakteristische Peaks bei 171,1 cm~! und 194,5 cm™*! [132, 133]. Mit zuneh-
mendem In-Anteil wird die Intensitit der charakteristischen CZTSe Mode bei 171,1 cm™!
schwicher. Diese Schwingungsmode korrespondiert zu Cu-Zn und Cu-Sn Schwingungen,
deren Anzahl durch die Ersetzung von Zink und Zinn durch Indium sinkt. Folglich sinkt
die Intensitit. AuBerdem zeigt die Kesterit A; Hauptschwingungsmode eine Verschie-
bung zu kleineren Wellenzahlen. Diese Verschiebung wird durch die Vergroferung der
Gitterkonstante verursacht (vgl. Abbildung 5.6 a)).

Das Raman-Spektrum der 7/ ZT = 0,51 Probe aus Bereich II zeigt zwei A; Schwin-

gungsmoden. Eine A; Mode korrespondiert zu der Selenschwingung im Kesterit Gitter
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Abbildung 5.7.: Raman-Spektren von CZTISe Mischkristallen der Proben der In-
Variation bestrahlt mit Laserlicht einer Anregungswellenlédnge von
A = 532 nm.
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5.3. BINDUNG VON ZINK

bei A;(CZTSe) = 190,7 cm™!. Die andere Selenschwingungsmode bei A;(CISe) = 175,8
cm~! korrespondiert zur A; Mode im Chalkopyrit Gitter. Die entsprechende A; Mode der
Selenschwingung im Chalkopyrit Gitter liegt fiir die CISe Probe bei 174,5 cm™! [134].
Das Auftreten mehrerer A; Schwingungsmoden ist fiir Chalkopyrit Mischsysteme nicht
ungewohnlich. Im Fall von CIS-CISe Mischungen kommt dieses Zwei-Moden-Verhalten
ebenfalls vor [135]. Dabei handelt es sich um Schwingungen von zwei verschiedenen
Atomen, Selen und Schwefel, innerhalb der gleichen Struktur. Die gewachsenen Schich-
ten konnen somit einphasig sein und trotzdem zwei A; Schwingungsmoden haben. Im
hier vorliegenden Fall schwingt jedoch nur eine Atomsorte, welche jedoch ebenfalls zwei
Moden erzeugt. Die Existenz zweier Strukturen, einer Kesterit Struktur und einer Chal-
kopyrit Struktur innerhalb des Mischkristalls, kann dieses Verhalten erkldren. Folglich
weisen alle Proben in Bereich II die Ausbildung von zwei Strukturen auf.

Die Mischungsliicke fiir das Mischsystem CZTSe-CISe wurde mittels in-situ ADXRD
zwischen 0,44 < [TZT < 0,67 bestimmt. Nach dem Verlauf der Halbwertsbreite in Abbil-
dung 5.5 b), ist eine VergroBerung dieses Entmischungsbereichs auf 0,40 < I1ZT < 0,80
zu erwarten. Vergleichbare Ergebnisse wurden fiir Pulverproben aus CulnS,-CusZnSnSy
gefunden [136]. Eine andere Arbeit von Kuo an CZTISe duBert die Vermutung, dass an
den unteren und oberen Schranken der Mischungsliicke eine Indium-Sittigung der Kes-
terit Struktur bzw. eine Zink-Zinn-Sittigung der Chalkopyrit Struktur stattfindet [137].

5.3. Bindung von Zink

In Abschnitt 5.2 wurde gezeigt, dass durch die Integration von Indium in die Kesteritstruk-
tur die Bildung von ZnSe verhindern kann. Eine Moglichkeit zur Erklidrung dieses Phi-
nomens ist die Bildung von Zn-reichen Tetraedern. Abbildung 5.8 zeigt ausgehend vom
Kesterit Tetraeder mogliche entstehende Tetraederkonfigurationen durch In-Integration.
Bei der Ersetzung von Zink und Zinn durch den Einbau von zwei Indium Atomen entsteht
der Chalkopyrit Tetraeder. Eine weitere Moglichkeit ist die Ersetzung von Zinn durch In-
dium. Dadurch muss zur Erhaltung der Oktettregel ein Kupferatom durch ein Zinkatom
ersetzt werden. Somit kann mehr Zink im Gitter gebunden werden. In diesem Abschnitt
soll analysiert werden, wie viel iiberschiissiges Zink durch Integration von Indium gebun-
den werden kann.

Zur Priparation von Proben mit variablem Zink Gehalt ist das T/ ZT Verhiltnis bei dieser
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KAPITEL 5. KESTERIT-CHALKOPYRIT MISCHKRISTALL: CZTSE-CISE

Abbildung 5.8.: Mogliche Tetraederkonfigurationen ausgehend vom Kesterit Tetra-
eder: Die Ersetzung von Zn und Sn durch In fiihrt zum Chalkopyrit
Tetraeder und die Ersetzung von Cu und Sn durch In und Zn zu
einer weiteren Tetraederkonfiguration.

Probenserie sukzessive reduziert worden, indem die Zn Verdampfungsrate erhoht wur-
de. Der In-Fluss wihrend der Priparation wurde entsprechend angepasst, um Proben mit
moglichst gleichem In-Anteil 7/ZT ~ 0,05 zu priparieren. In Tabelle A.6 im Anhang
sind die stochiometrischen Zusammensetzungen der Proben der Zink Variation mit zu-
gehorigen Elementverhiltnissen 11ZT, TIZT, ZT und CIZT zusammengefasst. Die
Probenpriparation erfolgt wieder nach dem Model aus Abschnitt 3.4. Es wird jedoch das
CZT durch das [Cu]/([In]+[Zn]+[Sn]) Verhéltnis (C'I ZT) ersetzt. Dabei wird ein C'1 ZT5
= 0,90 Elementverhiltnis angestrebt. Die EDX Analyse zeigt jedoch, dass die Zn-reichste
Probe mit dem kleinsten T1ZT einen deutlich reduzierten Cu-Anteil von CIZT = 0,50
aufweist. Dieser Fehler entsteht durch die extrem Zn-reiche Préaparation, welche aufer-
halb des Bereichs liegt, in welchem das C'I ZT Verhiltnis mit dem verwendeten Modell
eingestellt werden kann.

Die Abbildungen 5.9 a) und b) zeigen den Beugungswinkel 26 bzw. die Halbwertsbrei-
te wo des 112 und 220/204 Beugungspeaks der Probenserie in Abhingigkeit vom T1ZT
Verhiltnis. Abbildung 5.10 zeigt Diffraktogramme des 220/204 Beugungspeaks der CZ-
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Abbildung 5.9.: a) Beugungswinkel 26 und b) Halbwertsbreite wy des 112 und
220/204 Beugungspeaks aufgenommen bei einer Temperatur von
Tsuy = 500 °C. Der 220/204 Peak der TIZT — 0,61 Probe ist mit
einem (roter Punkt) und mit zwei Peaks (magenta Dreieck) ange-
passt worden.

TISe Mischverbindungen fiir Proben mit einem TIZT Verhiltnis von 0,89; 0,78: 0,75
und 0,61. Zusitzlich ist zum Vergleich der ZnSe Fit einer CZTSe Probe eingezeichnet.
Dabei stimmen die Beugungsreflexe der Proben mit 7/ZT = 0,89 (Abbildung 5.10 a))
und T1ZT = 0,78 (Abbildung 5.10 b)) nahezu perfekt iiberein. Es ist keine Verschiebung
oder Verbreiterung des Peaks erkennbar. Diese Charakteristik ist fiir alle Proben bis zu
einem T1ZT von 0,78 in Abbildung 5.9 zutreffend.

Die Probe mit dem groBten Zinkiiberschuss 7127 = 0,61 (Abbildung 5.10 d)) zeigt je-
doch eine starke Verbreiterung des 220/204 Peaks bei Anpassung mit einem Peak, was in
Abbildung 5.9 b) durch den roten Kreis markiert ist. Diese Verbreiterung kann wieder-
um durch eine Phasenseparation verursacht sein. Im Diffraktogramm in Abbildung 5.10
d) sind zwei Phasen fiir diesen Peak angepasst. Der Hauptreflex bei einem Winkel von
260 = 44.81° bleibt erhalten. Jedoch ist die Bildung eines Nebenpeaks bei 260 = 44,91°
erkennbar. Diese Anpassung ist in Abbildung 5.9 (magenta) dargestellt. Die Probe mit ei-
nem T1ZT von 0,75 zeigt in Abbildung 5.9 b) ebenfalls eine Verbreiterung des 112 und
220/204 Beugungspeaks. Dies ist ebenso in Abbildung 5.10 c) erkennbar.

Somit scheint die CZTISe Mischverbindung einen gewissen Uberschuss an Zink binden
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Abbildung 5.10.: Diffraktogramme von Proben der Zink-Variation: Das I1ZT Ver-
hiltnis der Proben ist nahezu konstant (I1ZT =~ 0,05), wihrend
das TIZT Verhiltnis von a) nach d) kleiner wird, d.h. die Proben
werden Zn-reicher.

zu konnen. Dafiir wird weniger Kupfer in den Kristall integriert, wodurch das C'I ZT" Ver-
hltnis sinkt (siche Tabelle A.6). Bei zu groBem Zn-Uberschuss erfolgt jedoch wieder ei-
ne Aufspaltung in zwei Phasen. Die 2. Phase ist jedoch kein reines ZnSe. Der observierte
Beugungspeak bei einem Winkel von 260 = 44,91° entspricht nicht dem 220 Beugungswin-
kel 260590 (ZnSe) = 45,00° des ZnSe der CZTSe Priparation (Abschnitt 4.1). Somit muss
die Bildung einer weiteren Mischkristallverbindung mit ZnSe erfolgen. Eine Moglichkeit
dafiir ist die Bildung eines (2ZnSe),(CulnSe,);_, Mischkristalls.

Zur Verifizierung der in-situ ADXRD Daten sind in Abbildung 5.11 Messungen mit
Raman-Spektroskopie der einphasigen T1Z7T = 0,78 und der zweiphasigen TIZT = 0,61
CZTISe Probe, sowie einer CZTSe Referenzprobe dargestellt. Es wurde eine Anregungs-
wellenliinge von A =442 nm genutzt. Beide CZTISe Mischkristallproben zeigen die CZT-
Se Moden 1. und 2. Ordnung wie schon die Probe in Abbildung 5.3 b). Die Moden 1. und
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Abbildung 5.11.: Raman-Spektren eines CZTSe und zweier CZTISe Kristalle der
Zn-Variation bestrahlt mit Laserlicht einer Anregungswellenldnge
von A\ = 442 nm.

2. Ordnung des ZnSe bei 250 cm~! und 500 cm~! sind bei den CZTISe Proben im Gegen-
satz zur CZTSe Probe nicht ausgeprigt. Somit konnen auch die Raman-Spektren keinen
Hinweis auf die Existenz einer ZnSe Phase fiir die CZTISe Probenserie der Zn-Variation

erbringen.

5.4. Phasendiagramm

Experimentelle Bestimmung

Die in Abschnitt 5.2 und 5.3 préparierten Probenserien haben gezeigt, dass es im Misch-
kristallsystem CZTSe-CISe in bestimmten Mischungsverhiltnissen zu einer Phasense-
paration kommt. Da alle Proben mit Cu-armer Endstéchiometrie pripariert wurden, ist
Cu,y_,Se keine mogliche sekundédre Phase. Auch SnSe; und CTSe scheiden aufgrund der
hohen Substrattemperatur und Zn-reichen Priparationsbedingungen aus. InsSes ist eine
weitere mogliche sekundire Phase. Co-verdampfte In,Ses Schichten zeigen eine bevor-
zugte 110 Orientierung bei einem Beugungswinkel von 20 = 25° [141]. Mittels in-situ
ADXRD konnte jedoch kein In,Ses 110 Beugungspeak detektiert werden (Abbildung
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5.1). Eine binédre Sekundirphase mit Indium wird somit nicht gebildet.

Somit spannen CZTSe, CISe und ZnSe ein mogliches Phasendreieck fiir das CZTISe Sys-
tem auf. Abbildung 5.12 zeigt das pseudo-ternire Phasendreieck fiir das CZTISe Misch-
kristallsystem mit allen préaparierten Proben der In-Variation (Abschnitt 5.2) und der Zn-
Variation (Abschnitt 5.3). Die Proben der Zn-Variation aus Abbildung 5.10 sind entspre-
chend mit a - d markiert.

Dabei besteht jedoch das Problem, dass Zn in zwei Phasen in jeweils unterschiedlichem
stochiometrischen Anteil gebunden ist. AuBBerdem beachtet diese Darstellung der Pha-
senbeziehung nur die Gruppe II, III und IV Elemente. Die Méglichkeit der Bildung von

beispielsweise Cu-Leerstellen im CZTSe und CISe wird vernachlissigt. Diese Stochio-

Einphasig
(ADXRD)
Mehrphasig
(ADXRD)

o b L \0,2
’1,0/'l Ta . e e/, ™ 0
00 02 04 _06 08 10

CZTSe ’ y ) _ ) )

HZT
Abbildung 5.12.: Pseudo-ternédres Phasendiagramm des Cu-armen, Zn-reichen CZ-
TISe Systems mit mdglichen sekundiren Phasen CZTSe, CISe und
ZnSe. Die rot markierten Proben und Bereiche kennzeichnen Ent-
mischungen. Die Entmischungsbereiche auf den Achsen sind aus
Literaturdaten der Mischsysteme der Achsen entnommen (1): Ab-
schnitt 5.2 und Ref. [136]; (2): Ref. [74]; (3): Ref. [138, 139, 140].
Die Proben aus Abbildung 5.10 sind entsprechend der Bildnum-
merierung von a-d markiert.
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metrieabweichung kann fiir CZTSe 1-2 % [73, 74, 71, 131, 142] und fiir CISe bis zu 4 %
betragen [143, 144]. Samtliche stochiometrischen Abweichungen werden fiir diese Dar-
stellung jedoch zur Vereinfachung nicht beriicksichtigt.

AuBlerdem wird davon ausgegangen, dass im CZTSe der Anteil an gebundenem Zn dem
Sn-Anteil entspricht und beide zusammen 25 % Anteil im CZTSe haben (nachfolgend
T = 2[Sn]). Der stochiometrische Anteil von In im CISe ist ebenfalls 25% (nachfolgend
I = [In]), wodurch CZTSe und CISe direkt in Bezug zueinander gesetzt werden konnen.
Samtliches nicht in CZTSe gebundenes Zn kann ZnSe ausbilden und ist als die Differenz
aus Zn- und Sn-Anteil definiert. Der stochiometrische Anteil von Zn im ZnSe betragt je-
doch 50 %. Um einen Bezug dieser Phase zum CZTSe und CISe zu schaffen, muss der im
ZnSe gebundene Zn Anteil halbiert werden (nachfolgend 7 = ([Zn]-[Sn])/2). Zur Kon-
struktion des Phasendiagramms bestehend aus drei unabhiingigen Koordinaten wird nun
der Ausdruck IZT": = [In]+([Zn]-[Sn])/2+2[Sn] definiert. Die Verhiltnisse IIZT, TIZT
und ZI1ZT dienen als unabhingige Koordinaten und definieren jeden Punkt im Phasen-
diagramm in Abbildung 5.12.

Die Kanten des Phasendreiecks beinhalten weitere Mischsysteme, welche teilweise be-
reits in der Vergangenheit von anderen Gruppen analysiert wurden. Das Mischverhalten
von CZTSe-ZnSe ist bekannt [74]. Einphasige CZTSe Mischkristalle unter Zn-reichen
Bedingungen sind nur mit einer stochiometrischen Abweichung von 1 % moglich (Ab-
schnitt 2.1). Der Grund dafiir ist die hohe Stabilitit des ZnSe [145]. Ein kleiner Mi-
schungsbereich nahe des ZnSe existiert ebenfalls [74, 73].

Die Kante 2CISe-4ZnSe beschreibt die Mischung ohne Sn. Bei diesem Mischsystem wur-
de bereits in der Vergangenheit eine Mischungsliicke zwischen 0,1 < Z/IZT < 0,35 be-
obachtet [138, 139, 140]. Der Mischbereich nahe dem CISe bildet dabei eine Chalkopyrit
Struktur und nahe dem ZnSe eine Zinkblende Struktur aus. Im Entmischungsbereich sind
beide Strukturen gebildet. Das Mischsystem CZTSe-2CISe wurde in Abschnitt 5.2 ana-
lysiert.

Auffillig ist, dass der Einbau von geringen Mengen an Indium die Préparation von ein-
phasigen Proben auch nahe der CZTSe-ZnSe Achse ermoglicht. Eine Entmischung erfolgt
jedoch auch hier fiir sehr Zn-reiche Proben mit Z'7" > 2,03 (c,d).
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Theoretische Bestimmung

Erst theoretische Daten konnten die experimentellen Ergebnisse bestitigen. In Ref. [146]
wurden ab initio Rechnungen mittels Dichtefunktionaltheorie (DFT) zur Bestimmung
der thermodynamischen Stabilitit in Abhéngigkeit von der Zusammensetzung durchge-
fiihrt. Die Stabilitit einer Phase wird dabei durch die Bildungsenergie im Hinblick auf
alle anderen konkurrierenden Phasen betrachtet. Diese Ergebnisse der ab initio Rechnun-
gen aus Ref. [146] sind in Abbildung 5.13 in einem Phasendiagramm fiir das CZTISe
Mischkristallsystem dargestellt. Die farbliche Kontur markiert die Stabilitit des CZTISe
Mischkristalls von stabil (schwarz) bis instabil (wei). In Ubereinstimmung mit bisheri-
gen Ergebnissen ist die Achse CZTSe-ZnSe abseits der Ecken instabil, was bei der CZTSe
Préparation unter Zn-reichen Bedingungen zur Bildung von ZnSe fiihrt. Weiterhin kann
einphasiges Zn-reiches CZTSe gebildet werden, wenn kleine Anteile von CISe in den
Mischkristall integriert werden. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit den experimen-
tell gefundenen Daten. Die theoretischen Rechnungen zeigen, dass der Homogenitétsbe-

reich nahe des CZTSe fiir geringe In-Anteile stabil bis zu einem Verhiltnis von T1ZT

0.0% 1.0 18

—_ —_
(\9) )
)

Epunn (meV/atom

_/
0.0
CZTSe
Abbildung 5.13.: CZTISe Phasendiagramm mit berechneter thermodynamischer
Stabilitdt von CZTISe aus Ref. [146] iibernommen. Die Kontur

markiert die Stabilitdt von stabil (rot) bis instabil (weif).Die Ska-
len entsprechen denen in Abbildung Fig:CZTISe-Phasendiag.
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= 0,85 ist. Dies entspricht einem Zn-Uberschuss von ZT = 1,4. Die Mischungsliicke auf
der CZTSe-CISe Achse konnte ebenfalls bestitigt werden. Generell gilt, dass durch die
weitere Erhohung des In-Gehalts im CZTISe bis zur CZTSe-CISe Mischungsliicke auch
entsprechend mehr Zn (ZT > 1,4 bzw. TIZT < 0,85) in den Mischkristall integriert

werden kann, ohne eine Phasenbildung von ZnSe hervorzurufen.
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6. Mischkristall CZTSe-CGSe

In Kapitel 5 wurde gezeigt, dass die Bildung einphasiger Mischkristalle aus CZTISe mog-
lich ist. CISe hat allerdings eine Bandliicke von E; = 1,04 eV [67]. Mischungen zwischen
CZTSe und CISe sollten daher diese Bandliicke nicht iiberschreiten. Dies ist jedoch deut-
lich unterhalb der theoretisch optimalen Bandliicke von E;, = 1,3 eV [147] und unterhalb
der realen optimierten Bandliicke fiir CIGSe mit £,(CIGSe) = 1,15 eV [1].

In diesem Kapitel werden Mischung zwischen CZTSe-CGSe analysiert, da CGSe eine
Bandliicke von 1,7 eV [67] hat. Dies konnte die Bandliicke eines CZTGSe Mischkristalls
erhohen. Auflerdem soll analysiert werden, ob die Bildung von ZnSe im CZTGSe Misch-
kristall, dhnlich wie im CZTISe, verhindert wird. Die Probenpriparation erfolgt analog
zu den Priparationen der CZTISe (Abschnitt 5.1) und CZTSe Schichten (Abschnitt 4.2).
Dabei wird Gallium wie Zink und Zinn in beiden Wachstumsstufen verdampft.

Dazu wird in Abschnitt 6.1 zunichst das Wachstum eines CZTGSe Mischkristalls analy-
siert. In Abschnitt 6.2 folgt eine Analyse der Abbhingigkeit des CZTGSe Mischkristalls
vom Ga-Gehalt. Die Ergebnisse werden in Abschnitt 6.3 zu einem Phasendiagramm zu-

sammengefiihrt.

6.1. Wachstum des CZTGSe Mischkristalls

Abbildung 6.1 zeigt die farbcodierte Darstellung der in-situ Diffraktogramme, die tran-
siente Intensitidtsentwicklung der 220/204 Beugungspeaks und die Laserlichtsignale mit
den Temperaturprofilen der Priparation eines CZTGSe Mischkristalls mit einem Verhilt-
nis von GGZT =0,09. GGZT beschreibt das Verhiltnis von [Ga]/([Gal+([Zn]-[Sn]/2)+2[Sn])
und hat im CZTSe-CGSe Mischsystem die analoge Bedeutung des //Z7T im CZTSe-CISe
Mischkristall. In Abbildung 6.2 sind charakteristische Ausschnitte normierter Diffrakto-
gramme der in Abbildung 6.1 markierten Wachstumsstadien dargestellt. Die hier gezeigte
Probe ist Zn-reich pripariert worden (TG'ZT = 0,83). Die exakte Zusammensetzung der
Probe kann in Tabelle A.7 im Anhang gefunden werden.

Das Wachstum des CZTGSe Mischkristalls beginnt im Stadium 1B ohne das initiale
Wachstum binédrer Phasen. Das Wachstum der CZTGSe Phase und der Cu,_,Se Phase in
den Stadien 1B, 2A und 2B erfolgt analog zum CZTSe (Abschnitt 4.2) und CZTISe (Ab-
schnitt 5.1) Wachstum. Durch eine Verkleinerung der Gitterkonstante wird der CZTGSe

Beugungspeak zu groBeren 26 Winkeln verschoben. Es kommt zu einer Uberlappung mit
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Abbildung 6.1.: Priparationsprozess eines CZTGSe Mischkristalls (GGZT — 0,09

und TGZT = 0,83) mit markierten Endpunkten der Wachstums-
stufen 1B (schwarz), 2A (orange) und 2B (griin): Farbcodierte tran-
siente Darstellung der in-situ Diffraktogramme, transiente Intensi-
tatsentwicklung der 220/204 Beugungspeaks und Laserlichtsignale
mit Temperaturprofilen.
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Abbildung 6.2.: Diffraktogramme mit angepassten K,-Doublet Profilen des Cusy_,Se
220 und CZTGSe 220/204 a) nach 270 s Wachstum in Stadium 1B
(violett) und am Ende von 1B (schwarz) sowie b) am Ende von 2A
(orange) und von 2B (griin). Normierung auf das Diffraktogramm
am Ende von 2B.

dem 220 ZnSe Peak. Die erwartete 20 Position des 220 ZnSe Peaks ist zum Vergleich
markiert. Somit ist die separate Detektion eines isolierten ZnSe Beugungspeaks in den
Diffraktogrammen in Abbildung 6.2 nicht moglich.

Zur Identifikation einer separat gebildeten ZnSe Phase kann wiederum Raman-Spektroskopie
unter Nutzung eines Lasers mit einer Anregungswellenldnge von A =442 nm genutzt wer-
den. Abbildung 6.3 zeigt die Raman-Spektren einer CZTSe und der CZTGSe Probe mit
GGZT = 0,09, sowie einer ZnSe Referenzprobe. Die CZTSe Probe zeigt wie schon in
Abbildung 5.3 b) CZTSe und ZnSe Moden 1. und 2. Ordnung. Die CZTGSe Probe hinge-
gen zeigt nur die CZTSe Moden 1. und 2. Ordnung. Die ZnSe Mode 2. Ordnung bei 500
cm~! ist nicht ausgebildet. Die Mode 1. Ordnung bei 250 cm™! iiberlappt mit mdglichen
Ga Schwingungsmoden [134]. Somit kann mittels Raman-Spektroskopie die Bildung ei-
ner ZnSe Phase im GG ZT = 0,09 CZTGSe Mischkristall nicht gefunden werden werden.
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Abbildung 6.3.: Raman-Spektrum eines CZTSe und CZTGSe Kristalls mit GGZT
= 0,09 bestrahlt mit Laserlicht einer Anregungswellenlinge von A
= 442 nm. Beide Proben wurden Zn-reich (Z7 > 1,33) prépariert.

6.2. Gallium Variation

In diesem Abschnitt werden CZTSe-CGSe Mischkristalle mit variierendem Ga-Gehalt
GGZT beziiglich ihres Mischverhaltens analysiert. Die Priparation erfolgte unter Zn-
reichen Wachstumsbedingungen mit Z7' > 1,22. Die Zusammensetzungen der priparier-
ten CZTGSe Proben dieser Serie sind anhand des GG ZT Verhiltnisses im Anhang in
Tabelle A.7 zusammengefasst. Abbildung 6.4 a) zeigt die 20 Beugungswinkel der 112,
220 und 204 Reflexe der Verbindungen im Mischsystem CZTSe-CGSe in Abhédngigkeit
vom Gallium Anteil GG ZT. Die zugehorigen Halbwertsbreiten wy sind in Abbildung 6.4
b) dargestellt. Abbildung 6.5 a)-d) zeigt Diffraktogramme der 220/204 Beugungsrefle-
xe von charakteristischen CZTGSe Proben. Dabei dient Abbildung 6.5 a) als Referenz
fiir die Chalkogenide CZTSe und CGSe ohne Mischung, wihrend in den Abbildungen
6.5 b)-d) Mischkristalle mit sukzessive erhohtem Ga-Gehalt GGZT dargestellt sind. Fiir
geringe Ga-Anteile in Bereich I kommt es zu einer Verschiebung der 112 und 220/204
CZTGSe Beugungspeaks. Die Anderung erfolgt entsprechend der Vegard’schen Regel in
Abhiingigkeit vom GG ZT. Der 220 und 204 Beugungsreflex der CZTGSe Proben mit
einem GG ZT < 0,1 iiberlappen in den Diffraktogrammen (Abbildung 6.5 b)), genau wie
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KAPITEL 6. MISCHKRISTALL CZTSE-CGSE

die CZTSe Beugungspeaks (Abbildung 6.5 a)). In diesem Bereich bleiben die Halbwerts-
breiten von wq(112) ~ 0,12 ° und wy(220/204) ~ 0,15 ° unverindert.

Ab einem Galliumgehalt von GGZT > 0,1 kann die Aufspaltung des 220 und 204
CZTGSe Beugungspeaks mittels in-situ ADXRD beobachtet werden. Abbildung 6.5 ¢)
zeigt diese Aufspaltung des 220 und 204 Peaks anhand der Probe mit einem GG'ZT von
0,27. Diese Separation des 220 und 204 Peaks ist fiir CZTSe nicht erkennbar, ist jedoch
bei der CGSe Probe in Abbildung 6.5 a) ebenso zu sehen. Eine signifikante Anderung der
Halbwertsbreiten wy ist bis zu einem GGZT von 0,3 jedoch nicht erfassbar.

Fiir einen groBeren Ga-Gehalt als GGZT > 0,3 erfolgt eine Verbreiterung der Beu-
gungspeaks im gesamten Bereich II. Die Ursache dieser Verbreiterung kann basierend
auf den Erkenntnissen aus Abschnitt 5.2 in einer Phasenseparation liegen. Abbildung 6.5
d) zeigt diese Verbreiterung anhand der Probe mit einem GG ZT von 0,74. Die Bildung ei-
ner CGSe-basierenden Chalkopyrit Struktur zusitzlich zur Kesterit Struktur im CZTGSe
Mischkristall ist somit wahrscheinlich. AuBlerdem ist die fortlaufende Verschiebung des
Peaks sowie die weitere Separation des 220 und 204 Beugungspeaks zu erkennen. Diese
ist im Vergleich zur GGZT = 0,27 Probe in Abbildung 6.5 c) viel stirker ausgeprigt.
Lediglich die Aufspaltung der 220 und 204 Beugungspeaks der CGSe Probe ist noch gro-
Ber.

Der Entmischungsbereich fiir das System CZTSe-CGSe kann mittels in-situ ADXRD
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Abbildung 6.4.: a) Beugungswinkel 26 und b) Halbwertsbreite wy der 112, 220 and
204 Beugungspeaks in Abhéngigkeit vom Ga-Gehalt GGZT.
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6.2. GALLIUM VARIATION

zwischen 0,35 < GGZT < 0,74 bestimmt werden. Dem Verlauf der Halbwertsbreite
nach zu urteilen, ist eine Ausdehnung dieses Bereichs auf 0,30 < GGZT < 0,80 zu er-
warten. Damit wire die Mischungsliicke groBer als im CZTSe-CISe System.

Abbildung 6.6 a) zeigt die aus den Beugungswinkeln 26 mittels Gleichung 2.40 und 2.38
extrahierten Gitterparameter  und ¢, und in b) ist das ¢/a Verhiltnis dargestellt. Eine ex-

akte Bestimmung der Gitterparameter der Proben in Bereich II ist jedoch nicht moglich.

a) GGZT= 6eZT= | [c)  GGzT=
0 1 0,27
CZTSe [ \
: CGSe
220/204 | 220 CZTGSe

1 [CZTGSe 204
— 220
:5: L
S
5 |
5
C
9
= [b) GGZT=0,09 d) GGZT=
£ 0,74
(@)
C

CZTGSe |
204

CZTGSe | | cztese
220/204 | | 220

445 450 455 46,0 465 445 450 455 46,0 465
Beugungswinkel 26 (°)
Abbildung 6.5.: Normierte Diffraktogramme der 220 und 204 Beugungspeaks eini-
ger charakteristischer CZTGSe Proben mit einem GGZT von b)

0,09; ¢) 0,37 und d) 0,74 im Vergleich zu a) CZTSe und CGSe. Die
Normierung erfolgt auf den 220,/204 bzw. 204 Peak.
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KAPITEL 6. MISCHKRISTALL CZTSE-CGSE

Dies ist bedingt durch die Verzerrung der Peakform aufgrund der Bildung zweier Phasen
und der zusitzlichen Aufspaltung des 220 und 204 Peaks. Die Gitterkonstanten der Pro-
ben in Bereich I dindern sich gemiB der Vegard’schen Regel in Abhingigkeit vom GGZT.
Das ¢/a Verhiltnis der CZTGSe Mischkristalle ist fiir die Proben mit GGZT < 0,1 na-
hezu gleich dem Wert fiir CZTSe. Die groBte relative Anderung betriigt 0,04 %. Fiir die
Proben im Bereich 0,1 < GGZT < 0,3 kommt es zu einer sprunghaften Verkleinerung
des ¢/a Verhiltnisses, in Folge dessen die Separation des 220 und 204 Beugungspeaks
beobachtbar wird. Die groBte relative Anderung des c/a Verhiltnisses im Vergleich zum
CZTSe betrigt 0,66 %. Das c¢/a Verhiltnis von CGSe ist mit ¢/a = 1,962 jedoch das
kleinste und weist eine relative Verkleinerung von 2,28 % bezogen auf CZTSe auf.

Abbildung 6.7 zeigt charakteristische Raman-Spektren von den Proben der Ga-Variation.
Die CGSe Probe zeigt die charakteristische Chalkopyrit A; Mode bei 183,9 cm™! [134].
Das Raman-Spektrum der CZTSe Probe zeigt wiederum die CZTSe Peaks bei 171,1 cm™!
und 194,5 cm~! [132, 133]. Mit zunehmendem Ga-Anteil wird die Intensitit der charak-
teristischen CZTSe Mode bei 171,1 cm~!, welche zu Cu-Zn und Cu-Sn Schwingungen
korrespondiert, schwicher (vgl. GGZT =0,09). Dies wird durch die Besetzung von Zn-
und Sn-Gitterplitzen durch Ga-Atome verursacht. Die Probe mit GGZT von 0,18 zeigt
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Abbildung 6.6.: a) Gitterparameter a und ¢ und b) c¢/a Verhéltnis der CZTGSe
Mischkristalle extrahiert aus den 20 Beugungswinkeln. Die Fehler-
balken fiir ¢/a sind als Maximalfehler der Gitterparameter a und ¢
von der Vegard’schen Regel bestimmt.
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6.2. GALLIUM VARIATION
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Abbildung 6.7.: Raman-Spektren von CZTGSe Mischkristallen der Proben der Ga-
Variation bestrahlt mit Laserlicht einer Anregungswellenléinge von
A = 532 nm.

kaum noch eine Ausbildung der Kesterit Schwingungsmode bei 171,1 cm™!. Stattdessen
ist neben der Kesterit A; Mode eine Schulter zu sehen. Diese ist bei der Probe GGZT
= 0,27 noch stiirker ausgeprigt. Die Probe im Entmischungsbereich II mit einem GGZT
von 0,35 zeigt zusitzlich zur Kesterit A; Mode einen weiteren Peak, welcher zur Chal-
kopyrit A; Mode des CGSe korrespondiert. Die Probe am Ga-reichen Limit des Entmi-
schungsbereichs mit einem GG ZT von 0,74 zeigt die Kesterit A; Mode nur noch als
Schulter der Chalkopyrit A; Mode. Dieses 2-Moden-Verhalten in den Raman-Spektren
der Proben aus Bereich II ist analog zu den Spektren fiir Proben aus dem Entmischungs-
bereich II der Proben der CZTISe-Variation (Abschnitt 5.2). Daher wird die Entmischung
fir GGZT von 0,35 bis 0,74, die sich schon in den in-situ ADXRD Ergebnissen zeigt,

durch Raman-Messungen zusétzlich bestétigt.
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KAPITEL 6. MISCHKRISTALL CZTSE-CGSE

Die Proben mit einem GG ZT von 0,18 und 0,27 lassen jedoch beim Vergleich mit der
Probe GGZT = 0,74 den Schluss zu, dass es sich bei der Schulter um eine Chalkopy-
rit A; Mode handelt, welche zur A;(CGSe) = 183,9 cm™~! korrespondiert. Dies bedeutet,
dass diese Proben ebenfalls entmischt sind, obwohl die Halbwertsbreite der Peaks in den
Diffraktogrammen gering ist. Bestédrkt wird diese Annahme durch die Tatsache, dass die
GGZT = 0,35 Probe, welche am Ga-armen Limit des Entmischungsbereichs liegt, dhnli-
che Intensititen beider A; Moden aufweist. Des Weiteren kann eine mogliche Phasense-
paration bei diesen Proben die sprunghafte Anderung des c¢/a Verhéltnisses in Abbildung
6.6 b) erklidren.

Basierend auf diesen Raman Ergebnissen wird der Entmischungsbereich II auf 0,17 <
GGZT < 0,8 ausgedehnt.

6.3. Phasendiagramm

Die in Abschnitt 6.2 gezeigte CZTGSe Probenserie hat gezeigt, dass es im Mischkristall-
system CZTSe-CGSe ebenfalls zu einer Phasenseparation kommen kann. Basierend auf
den Erkenntnissen aus Abschnitt 5.4 und der Ahnlichkeit der Mischsysteme CZTSe-CISe
und CZTSe-CGSe kann fiir das CZTGSe Mischkristallsystem ebenso ein pseudo-ternéres
Phasendiagramm konstruiert werden.

Abbildung 6.8 zeigt das pseudo-terndre Phasendiagramm des Zn-reichen CZTSe-CGSe
Systems mit den Proben der Gallium Variation. Die CZTSe-ZnSe Achse entspricht der
CZTSe-ZnSe Achse aus Abschnitt 5.4. Die CZTSe-CGSe Achse ist der CZTSe-CISe
Achse in Abbildung 5.12 dhnlich, jedoch mit einem groeren Entmischungsbereich. Die-
se Achse wurde im vorigen Abschnitt 6.2 analysiert. Die CGSe-ZnSe Achse wurde in der
Vergangenheit bereits von verschiedenen Gruppen analysiert [138]. Dabei wurde die voll-
standige Mischbarkeit innerhalb des CGSe-ZnSe Systems gefunden. Es kommt lediglich
zu einer strukturellen Umordnung des Gitters von der tetragonalen zur kubischen Struktur
bei einem Zn-Gehalt von ZGZT = 0.4.
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6.3. PHASENDIAGRAMM
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Abbildung 6.8.: Pseudo-terndres Phasendiagramm des Cu-armen, Zn-reichen
CZTGSe Systems mit moglichen sekundidren Phasen CZTSe, CGSe
und ZnSe. Die rot und magenta markierten Proben und Bereiche
kennzeichnen Entmischungen, wobei magenta die Erweiterung des
Entmischungsbereichs aufgrund der Raman Analysen darstellt. Das
Mischverhalten auf den Achsen (1) (vgl. Ref. [74]) und (2) (vgl. Ref.
[138]) ist aus Literaturdaten entnommen worden.
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7. Mischkristall Cuy(ZnSn,Iny)(S,Se),

In Kapitel 6 wurde versucht, durch Prdparation von Mischkristallen aus CZTSe-CGSe
die Bandliicke von CZTSe Halbleitern zu erhthen. Die Mischbarkeit dieses Systems ist
jedoch stark begrenzt. Eine weitere Moglichkeit die Bandliicke von CZTSe zu erhdhen,
ist die zusitzliche Sulfurisierung der Absorberschichten. Diese wurde bereits in mehreren
Arbeiten durch nachtrigliches Sulfurisieren des Absorbers untersucht [148, 149]. In die-
sem Kapitel wird die Sulfurisierung von CZTISe Mischkristallen wéhrend der Priparation
analysiert. Dabei werden geringe Anteile von Indium ebenso als Verdampfungsmaterial
angeboten. Die Préparation erfolgt analog zur CZTISe Pridparation (Abschnitt 5). Dabei
wurde jedoch die 1. Cu-reiche Wachstumsstufe verlingert, wihrend der Uberschuss an
Kupfer moglichst gering gehalten wurde. Das aus der LLS bestimmte CIZT; betrigt 1,30
fiir diesen Prozess. Dadurch konnte auch die Dauer der Cu-armen 2. Wachstumsstufe er-

heblich verkiirzt werden.

Co-Sulfurisierung

Die Co-Sulfurisierung wéhrend der Priparation wird durch Zugabe von Schwefel kurz vor
Ende der Cu-reichen Wachstumsstufe durchgefiihrt. Dabei wurde ein CZTISSe Misch-
kristall mit einem geringen In-Gehalt von I7ZT = 0,08 analysiert. Dieser geringe In-
Anteil wurde aufgrund des positiven Effekts auf die Solarzellergebnisse gewihlt, welche
im nédchsten Kapitel 8.2 vorgestellt werden. Das integrale Verhiltnis von [S]/([S]+[Se])
(5SSe) betragt fiir diesen Prozess 0,09. Abbildung 7.1 zeigt die farbcodierten Diffrak-
togramme der Priparation mit markierten Beugungsreflexen der aufwachsenden Phasen,
die transienten Intensitédtsverldufe der 220/204 Beugungspeaks von CZTISe bzw. CZTIS-
Se und Cu,_,Se bzw. Cu,_,SSe, sowie die LLS-Signale mit den Temperaturprofilen. Die
transiente Entwicklung der 260 Beugungswinkel und Halbwertsbreiten wy ist in Abbildung
7.2 dargestellt. Die Abbildungen 7.3 a) und b) zeigen charakteristische Ausschnitte von
normierten Diffraktogrammen in verschiedenen Wachstumsstadien, welche in den Ab-
bildungen 7.1 und 7.2 ebenfalls farblich markiert sind. Der Zeitpunkt der Zugabe von
Schwefel ist durch die blau gestrichelte Linie markiert.

Das Schichtwachstum erfolgt prinzipiell analog zum in Abschnitt 5.1 gezeigten Wachs-
tum in 3 Stadien (1B, 2A und 2B). Zunéchst wird im Stadium 1B ein CZTISe Kristall wie
in Abschnitt 5.1 aufgewachsen. Ein Beugungspeak von ZnSe wird nicht erfasst. Kurz vor
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Abbildung 7.1.: Priparationsprozess eines CZTISSe Mischkristalls (IIZT — 0,08
und SSSe = 0,09) mit markierten Endpunkten der Wachstumssta-
dien 1B (schwarz), 2A (orange) und 2B (griin), sowie dem Beginn
des Schwefelangebots (blau): Farbcodierte transiente Darstellung
der Diffraktogramme, transiente Intensitatsentwicklung der 220,204
Beugungspeaks und Laserlichtsignale mit Temperaturprofilen.
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KAPITEL 7. MISCHKRISTALL CU3(ZNSN,INy)(S,SE)4

Ende der Cu-reichen Wachstumsstufe wird Schwefel angeboten. Dies zieht eine sprung-
hafte Anderung der Cu,_,SSe Intensitit nach sich (Abbildung 7.1). Auch die 20 Peak-
position dndert sich sprunghaft (Abbildung 7.3 a)). Die Halbwertsbreite des Cus_,SSe
Peaks wird ab der Zugabe von Schwefel stetig grofer. Die Intensitidt des CZTISSe Misch-
kristalls nimmt unverdndert zu. Die Peakposition und die Halbwertsbreite des CZTISSe
Peaks dndern sich ebenso durch den Einbau von Schwefel kontinuierlich.

Schwefel scheint also zundchst vorrangig mit dem weiterhin verdampften Kupfer und
dem Cu,_,Se zu Cusy_,S bzw. Cu,_,SSe zu reagieren. Dies zieht die sprunghaften Ande-

rungen nach sich. Die groBten Anderungen in Winkel und Halbwertsbreite erfihrt der
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Abbildung 7.2.: Transiente Entwicklung des a) 20 Beugungswinkels und der b) Halb-
wertsbreite wy des Cuy_,SSe 220 und CZTISSe 220/204 mit mar-
kierten Endpunkten der Wachstumsstufen 1B (schwarz), 2A (oran-
ge), 2B (griin), dem Beginn des Schwefelangebots (blau) und nach
270 s Wachstum in Stadium 1B (violett).
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Abbildung 7.3.: Diffraktogramme mit angepassten K,-Doublet Profilen des Cusy_,Se

220 und CZTISSe 220/204 a) nach 270 s Wachstum in Stadium

1B (violett) und Ende von 1B (schwarz) und b) am Ende von 2A
(orange) und 2B (griin).

CZTISSe Mischkristall in der 2. Cu-freien Wachstumsstufe, da hier das Cu,_,SSe in
den Mischkristall integriert wird. Dies belegt, dass der obere Schichtanteil des CZTIS-
Se durch Umwandlung von Cus_,SSe entsteht. Dadurch steigt auch der Schwefel-Anteil
im Kristall. Die resultierende Verschiebung und Verbreiterung des Beugungspeaks kann
den Abbildungen 7.3 b) entnommen werden.
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8. Elektrische Charakterisierung

In diesem Kapitel werden die in Kapitel 4 - 7 behandelten Absorber hinsichtlich ihrer
Solarzelleigenschaften analysiert. Die Priparation der Solarzellen erfolgt nach Abschnitt
3.4, wobei die priparierte Laborsolarzelle eine Fliche von 0,5 x 1,0 cm? hat. Die Solarzel-
len werden beziiglich der JV-Parameter: Leerlaufspannung Vo, Kurzschlussstromdichte
Jsco, Fillfaktor F'F', Effizienz 7, Serienwiderstand Rg, Parallelwiderstand Rp, Dioden-
qualititsfaktor A, und Minorititslandungstrigerstromdichte .Jy sowie der Bandliicke F¢
charakterisiert. Die Parameter aus den JV-Dunkelkennlinien wurden mit dem Programm
“PV-jV- Analysis” extrahiert.

8.1. CZTSe

Die Strom-Spannungs-Kennlinien der jeweils besten Zelle der Pridparationen aus Ab-
schnitt 4.1 und 4.2 sind in Abbildung 8.1 a) unter Beleuchtung und in 8.1 b) in Dun-
kelheit dargestellt. Die extrahierten JV-Parameter sind in Tabelle 8.1 zusammengefasst.

Die Priéparation bei konstanter Substrattemperatur von 500 °C erzielt eine Effizienz von
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Abbildung 8.1.: a) JV-Hellkennlinien gemessen mittels kalibrierter Halogenlampe

und Vierpunktmessung und b) JV-Dunkelkennlinien der besten Zel-

len der Praparationen mit 500 °C (Abschnitt 4.1) und 450/500 °C
Substrattemperatur (Abschnitt 4.2).
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8.2. CZTISE

Tabelle 8.1.: Uberblick iiber Solarzellparameter der besten Zellen aus den beiden
Prozessen aus Abschnitt 4.1 und 4.2.

JV-Parameter ~ Messung 500 °C 450 °C / 500 °C

Voo (mv) hell 3110 293,7

Jso (mAfem?)  hell 29,0 33,7
FF (%) hell 45,4 50,8

n (%) hell 4,1 5,0

 Rs (Qem?)  dunkel 048 ] 1,26

Rp (Qcm?) dunkel 60,9 170,0

A dunkel 2,3 2,4

Jo (107° A/em?)  dunkel 1,55 1,64

n = 4.1 %. Es wurde ein geringer Serienwiderstand mit Rg = 0,48 Qcm? erreicht. Der
Parallelwiderstand ist mit Rp = 60,9 Q2cm? jedoch viel zu klein [6]. Dieser verursacht
in Kombination mit dem hohen Diodenqualititsfaktor von A = 2,3 den geringen Fiillfak-
tor, was die Effizienz mal3geblich beeinflusst. Die Priparation mit verbesserter Handha-
bung der Substrattemperatur und dem reduzierten Aufwachsen von ZnSe am Riickkontakt
zeigt als beste Effizienz 1 = 5,0 %. MaBigeblich fiir diese Steigerung ist die groere Kurz-
schlussstromdichte .Jsc sowie der groBere Parallelwidersand Rp = 170,0 Q2cm? und damit

verbunden der bessere Fiillfaktor von 50,8 %.

8.2. CZTISe

Abbildung 8.2 a) zeigt die aus JV-Hellkennlinien extrahierten Parameter der préiparierten
CZTISe Solarzellen in Abhingigkeit vom In-Gehalt 11 ZT. Die beste CZTSe Solarzelle
dieser Probenserie zeigt eine Effizienz von 1 = 5,5 %, eine Leerlaufspannung von Voo =
318 mV, eine Kurzschlussstromdichte Jgo = 33,4 mA/cm? und einen Fiillfaktor von F'F
=51 %. Die CZTISe Mischkristallschichten verzeichnen einen geringen Anstieg von Jg¢
auf im Mittel 37 mA/cm?. Ab einem In-Gehalt von I1ZT = 0,16 sinken Vo und F'F
der CZTISe Schichten. Die Schichten im Entmischungsbereich II erzielen die geringsten
Effizienzen. Die CZTISe Schicht mit der besten Effizienz von n=6,5 %, Voo =335,9 mV,
Jso = 36,6 mA/m? und einem F'F = 52,2 % wurde mit einem Indiumanteil von [/ ZT =
0,07 erreicht. Die CISe-Schicht wurde dabei ausgenommen.

Abbildung 8.2 b) zeigt die externen Quanteneffizienzen der Solarzellen unter WeiBlicht-
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KAPITEL 8. ELEKTRISCHE CHARAKTERISIERUNG
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Abbildung 8.2.: a) JV-Parameter extrahiert aus den aufgenommenen JV-
Hellkennlinien von CZTISe Mischkristallen aus den Bereichen I, 1T
und ITI. b) Externe Weiklichtquanteneffizienz (WEQE) von CZTISe
Mischkristallen aus dem Bereich 1. Die Quanteneffizienzen aus dem
Bereich II wurden ebenfalls gemessen, sind jedoch nicht dargestellt.
Die Bandliicken Fg wurden aus der 2. Ableitung bestimmt [150].

beleuchtung (WEQE) von Solarzellen mit CZTISe Absorberschichten aus Bereich I im
Wellenldngenbereich von 300 und 1400 nm. Die Schichten mit einem 7/ ZT von 0,07 und
0,16 zeigen dabei im gesamten Spektralbereich eine bessere Quantenausbeute als CZT-
Se. Aus der 2. Ableitung der wEQE nach der Wellenlidnge wurden die Bandliicken Eg
der Absorber extrahiert [150]. Die aus der wEQE berechnete minimale Bandliicke wird
mit groBerem [/ ZT zunichst kleiner. Dies ist ein Grund fiir die Abnahme von V¢ Des
Weiteren konnen dadurch auch niederenergetischere Photonen absorbiert werden, was zu
einer Erhohung von Jg fiihrt. Dies ist anhand der wEQE der Probe mit einem 7/ ZT von
0,30 sichtbar, welche bis ca. 1100nm nahezu deckungsgleich mit der der CZTSe Schicht
verlduft, dartiber hinaus jedoch eine hohere wEQE aufweist. Da die Bandliicke von CISe
grofer als die von CZTSe ist, die Bandliicke Eg jedoch mit zunehmendem /7 ZT zu-
nichst abnimmt, kommt es im Mischsystem CZTSe-CISe somit zu einer nichtlinearen
Konzentrationsabhiingigkeit der Bandliicke. Abbildung 8.3 zeigt diese Nichtlinearitit in
Abhiingigkeit vom I1ZT. Diese kann durch den Ausdruck:

Ec=(1—2)-Eqg(CZTSe)+ Eg(CISe) -z —b(1 —z)x (8.1)
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8.3. CZTGSE

T T T T T T T T T T T

1,041 Ej = (1-X)Eg(CZTSe)+XEg(CISe)+b(1-x)x T
b =0,31eV

1,00

Eg (eV)

0,92+ 4

NZT

Abbildung 8.3.: Abhéingigkeit der Bandliicke vom In-Anteil I1ZT fiir CZTISe
Mischkristalle mit angepasster Funktion nach Gleichung 8.1. Der
bowing-Parameter betrigt b = 0,31 eV.

phidnomenologisch beschrieben werden [151]. Die Grofle = représentiert die Konzentra-
tionsabhiingigkeit und entspricht hier //ZT. Der Faktor b wird als bowing-Parameter
bezeichnet und beschreibt den Grad der Abweichung von einer linearen Abhédngigkeit
der Bandliicke. Fiir b = 0 gilt dementsprechend eine lineare Abhéngigkeit. Fiir das CZ-
TISe Mischsystem wurde aus den Sollarzelldaten ein bowing-Parameter von b = 0,31 eV

gefunden.

8.3. CZTGSe

Abbildung 8.4 a) zeigt die aus JV-Hellkennlinien extrahierten JV-Parameter der besten
Solarzellen der Gallium Variation. Alle CZTGSe Mischkristalle zeigen keine signifikante
Erhohung der Leerlaufspannung Vi durch Zugabe von Gallium. Stattdessen wird der
Fiillfaktor F'F' im Bereich I mit zunehmendem GG ZT kleiner. Die Erhchung des Ga-
Anteils GGZT hat auBerdem einen negativen Einfluss auf die Kurzschlussstromdichte
Jsc. Selbst die einphasigen Proben im Bereich I zeigen einen Abfall von Jso(GGZT
=0) = 31,3 mA/cm? auf Jgo(GGZT = 0,25) = 12,8 mA/cm?. Die Effizienz zeigt einen
entsprechenden Abfall.

Fiir die Proben im Bereich II bleibt Jg¢ unterhalb von 10 mA/cm?. Auch in diesem Be-

reich ist keine Erhohung von Vo messbar. Die CGSe Referenzprobe zeigt jedoch eine
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Abbildung 8.4.: a) JV-Parameter extrahiert aus den aufgenommenen JV-

Hellkennlinien von CZTGSe Mischkristallen aus den Bereichen I
und II. b) wEQE von CZTGSe Mischkristallen aus dem Bereich I.

hohere Leerlaufspannung von Vo = 602 mV und einen F'F' von 62,0 %.

Abbildung 8.4 b) zeigt WEQE Messungen der CZTGSe Solarzellen aus dem Bereich I im
Wellenldngenbereich von 300 bis 1400 nm unter Beleuchtung. Die wEQE der CZTGSe
Mischkristalle sinkt im Spektralbereich zwischen 600 und 1300 nm schon beim Einbau
von geringen Mengen an Gallium (GG ZT = 0,04) in die CZTSe Struktur signifikant ab.
Aus diesem Grund konnten die Bandliicken E; fiir die CZTGSe Mischkristalle nicht ex-
akt bestimmt werden. Eine weitere Erhchung des GG ZT resultiert in einem weiteren

Abfall der wEQE in diesem Bereich. Dies hat den sinkenden Js- zur Folge.

8.4. CZTISSe

Die Strom-Spannungs-Kennlinien der jeweils besten Zelle aus Kapitel 4 und 5, sowie fiir
die in Abschnitt 7 gezeigte CZTISSe Priparation sind in Abbildung 8.5 a) unter Beleuch-
tung und in 8.5 b) in Dunkelheit dargestellt. Abbildung 8.6 zeigt die korrespondierende
wEQE der Proben sowie die extrahierten Bandliicken. Die extrahierten JV-Parameter sind
in Tabelle 8.2 zusammengefasst.

Die Effizienzsteigerung von CZTSe Solarzellen durch die Integration von geringen Men-

gen an Indium wurde schon in Abschnitt 8.2 gezeigt. Durch die Verhinderung der ZnSe
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Abbildung 8.5.: a) JV-Hellkennlinien gemessen mittels kalibrierter Halogenlampe
und Vierpunktmessung und b) JV-Dunkelkennlinien der jeweils bes-
ten praparierten CZTSe, CZTISe und CZTISSe Solarzelle.

Bildung konnte eine Steigerung aller JV-Hellkennlinien Parameter gefunden werden. Die

signifikantesten Verbesserungen der Dunkelkennlinien Parameter sind im Parallelwider-

stand Rp und im Rekombinationsstrom J, zu finden, welche vervierfacht bzw. um mehr

als eine Grofenordnung reduziert werden konnten. Durch die nichtlineare Abhédngigkeit

Tabelle 8.2.: Uberblick iiber Solarzellparameter der besten Zellen der CZTSe, CZ-
TISe und CZTISSe Schichten.

Parameter Messung CZTSe CZTISe CZTISSe
Voo (mV) hell 293,7  335,9 334,7
Jsc (mA/cm?) hell 33,7 36,6 35,4
FF (%) hell 50,8 52,2 60,2
n (%) hell 5,0 6,5 7,1
" Rg (Qem?)  dunkel 1,26 2,02 0,74
Rp (Qcm?) dunkel 170,0 666,7 526,3
A dunkel 2,4 2,3 1,3
Jo (1075 A/ecm?)  dunkel 1,64 0,301 0,0567
 Eg(eV) wEQE 0,97 0,95 0,99
aus Kapitel 4 5 7
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Abbildung 8.6.: wEQE der jeweils besten CZTSe (blau), CZTISe (rot) und CZTISSe
(schwarz) Solarzelle. Die Bandliicken Eg wurden aus der 2. Ablei-
tung bestimmt [150].

der Bandliicke im CZTISe Mischkristall wurde diese infolge der In-Integration mit 11 ZT
= 0,07 von Eg(CZTSe) = 0,97 eV auf E;(CZTISe) = 0,95 eV gesenkt.

Die Integration von Schwefel wihrend der Praparation von CZTISe Mischkristallen konn-
te die Effizienz nochmals auf n = 7,1 % steigern. Die groBte Verbesserung kann dabei
beim Fiillfaktor festgestellt werden, welcher um relative 15 % gesteigert werden konnte.
Eine maBigebliche Verbesserung der Parameter der JV-Dunkelkennlinien weisen dabei der
Serienwiderstand Rg, der Diodenqualititsfaktor A und der Rekombinationsstrom .J; auf.
Die Bandliicke des CZTISSe Mischkristalls mit 77Z7T = 0,08 konnte auf E(CZTISSe)
= 0,99 eV gesteigert werden. Der Bandliickenunterschied zwischen CZTSe und CZTS
betrigt ca. 0,6 eV. Die gefundene Steigerung der Bandliicke von CZTISSe im Vergleich
zu CZTISe betrigt 0,04 eV. Bei einem S-Anteil von S5 Se = 0,09 wire bei linearer Ab-
hiingigkeit eine Erhohung der Bandliicke von ca. 0,06 eV moglich.
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9. Diskussion

CZTSe Wachstum

In Kapitel 4 sind mehrere Moglichkeiten der Wachstumsmanipulation von CZTSe Kris-
tallen aufgezeigt. Dabei wichst die quaternidre CZTSe Verbindung bei hohen Priparati-
onstemperaturen nicht sofort auf. Ahnliche Erkenntnisse wurden bereits durch Redinger
et al. anhand von Abbruchexperimenten fiir Co-Verdampfungsprozesse gefunden [152].
Ein Grund dafiir ist zunédchst die aufkommende Zersetzungsreaktion des CZTSe durch
Kontakt mit dem Mo-Substrat. Scragg et al. haben bereits gezeigt, dass die CZTSe-Mo
Grenzfliche bei Temperaturen um 7g,;, = 500 °C nicht stabil ist [130]. Die Zersetzung
erfolgt unter Bildung von binéren Phasen des CZTSe und MoSes,:

2CuyZnSnSey, + Mo = 2CuySe + 2ZnSe + 25nSe + MoSes,. (9.1)

Dabei ist die SnSe Phase fliichtig und desorbiert vom Substrat. Diese Zersetzungsreak-
tion kann jedoch nicht das gesamte initiale Wachstum der binédren Phasen erkldren. Das
Mo-Substrat ist auch schon vor Bildung der 400 nm dicken Cu,_,Se-ZnSe Schicht voll-
standig bedeckt, so dass das CZTSe Wachstum ebenso frither einsetzen konnte. Diese
Verzégerung kann mit Hilfe des Teilchenmodells auf die Desorption von Sn zuriickge-
fiihrt werden. Eine weitere Unklarheit besteht in der Triggerung des CZTSe Wachstums.
Aufbauend auf Abschnitt 2.2.2 kann die Bildung der Cu,_,Se-ZnSe Vorschicht als Bil-
dung einer Keimschicht betrachtet werden. Dabei ist jedoch die Frage, welche Phase als

Keim dient. Somit kdnnen folgende Szenarien infrage kommen:

¢ Fiir das Wachstum von CZTSe ist eine ca. 400 nm dicke Vorschicht aus Cu,y_,Se-

ZnSe notig. Das Wachstum beginnt erst bei Erreichen dieser Schichtdicke.

* Fiir das Wachstum von CZTSe ist nur eine Cus_,Se Vorschicht notig. Ab einer
kritischen Schichtdicke des Cus_,Se wird Zinn in die Schicht integriert.

* Fiir das Wachstum von CZTSe ist nur eine ZnSe Vorschicht notig. Ab einer kriti-
schen Schichtdicke des ZnSe wird Zinn in die Schicht integriert.

Zur Verifizierung von Szenario 1, der Notwendigkeit einer Cu,y_,Se-ZnSe Vorschicht,

wurden Vergleichsexperimente durchgefiihrt. Dazu wurde zunichst eine reine ca. 300 nm
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dicke ZnSe Schicht aufgewachsen. AnschlieBend wurde mit der Priparation, wie in Ab-
schnitt 4.1 gezeigt, fortgefahren und alle Elemente verdampft. Ein analoges Experiment
wurde mit einer 300 nm dicken Cu,_,Se Schicht durchgefiihrt. In beiden Experimenten
begann mit der Verdampfung aller Elemente sofort das CZTSe Wachstum und somit das
Wachstumsstadium 1B. Dadurch entfillt das 1. Szenario der Cu,_,Se-ZnSe Vorschicht.
Im Folgenden werden nun die Szenarien 2 und 3 auf Grundlage der Schichtbildungstheo-
rien in Kapitel 2.2.2 diskutiert.

Aus Abbildung 2.4 und Gleichung 2.11 folgt, dass das Wachstum von CZTSe ab einem
kritischen Keimradius stattfindet. Dieser Radius wird durch die wachsende ZnSe oder
Cu,_,Se Schicht bestimmt. Somit folgt fiir die Oberflichenenergie ¢#75¢ von CZTSe:

;C2TSe _ _;AG€ZT5‘3T*‘ (9.2)
Fiir den Volumenanteil AG$#79¢ von AGY?T5¢ des CZTSe in Gleichung 9.2 kann der
Ansatz aus Gleichung 2.13 verwendet werden. Dabei wird fiir das Verhiltnis Z:—d die
Desorptionsfrequenz und Adsorptionsfrequenz der Sn Atome zum Zeitpunkt des einset-
zenden CZTSe Wachstums in Stadium 1B genutzt. Als Volumen V4, wird entsprechend
das Volumen des Sn Atoms verwendet. Dies resultiert aus den Vorbetrachtungen aus Ab-
schnitt 2.2.3, nach denen das CZTSe Wachstum durch die Absorption von Sn limitiert

wird. Somit folgt fiir die Oberfliichenenergie o°475¢:
1 kgT: van )
CZTSe B+ Sub des *
o = —= In r. 9.3
2 VSn ( VGSJLS ( )

Zur Bestimmung des ZnSe oder Cu,_,Se Keimradius zu Beginn des CZTSe Wachstums
wird angenommen, dass beide Phasen in Etappe 1A als geschlossene Schicht aus Koérnern
aufwachsen. Der Keimradius entspricht dann der halben aufgewachsenen Schichtdicke
der einzelnen Phasen. Diese wird aus der Wachstumsrate R; und der Dauer des Stadiums
1A t4, berechnet. Es gilt:

r*(ZnSe) = Rz - t14/2 =6,0/s - 270s/2 (9.4)
r*(Cug_pSe) = Ro - t14/2 = 6,9/s - 270s/2.

Der kritische Radius in Etappe 1A betriagt demnach fiir ZnSe 7*(ZnSe) = 810 A und fiir
Cuy_,Se r*(Cuy_,Se) =931,5 A. Aus den Betrachtungen in Abschnitt 2.2.3 folgt fiir Sn
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= 1,7 Teil./s zum Zeitpunkt des einsetzenden CZTSe

Wachstums und eine Adsorptionsfrequenz von v

ads

eine Desorptionsfrequenz von v5"
= 3,6 Teil./s bei einer Substrattempe-
ratur von T,;, = 773 K (siehe Tabelle A.4 im Anhang). Das Volumen eines Zinn-Atoms

betrigt Vg, =4/3 7 (1,45 A)3 = 12,77 A3. Daraus folgt schlieBlich fiir die Oberflichen-

energien:

o 4TS — —lwln (1’—7) -t (9.5)

2 12,77A3 3,6

Bei Betrachtung von Szenario 2, also dem Aufwachsen des CZTSe nach dem Erreichen
des kritischen Cu,_,Se Radius, folgt fiir die Oberflichenenergie 05275, = 1,59 eV/A?
= (0,25 J/m?. Der Fall von Szenario 3, dem Erreichen des kritischen ZnSe Radius, fiihrt
zu einer Oberflichenenergie 0571 5¢ = 1,82 eV/A2 = 0,29 J/m?. Bei dieser Betrachtung
wird das CZTSe Wachstum jedoch darauf reduziert, dass adsorbierte Sn-Atome nicht als
gebundenes SnSe oder SnSe, desorbieren, sondern durch Integration in den CZTSe Kris-
tall absorbiert werden. Der Fehler der abgeschitzten Oberflachenenergien ist dementspre-
chend grof3. Der abgeschitzte Wert schwankt bereits bei Betrachtung von Cu,_,Se oder
ZnSe als Keim um 15 %.
Die Oberflichenenergie o fiir Festkorper ist sonst nur durch quantenmechanische Rech-
nungen mittels Dichtefunktionaltheorie zugédnglich. Der Fehler dieser Werte liegt jedoch
auch teilweise bei 20 %. Tabelle A.9 gibt einen vergleichenden Uberblick iiber Ober-
flachenenergien anderer prominenter Halbleiter und Metalle [153, 154]. Die bestimmten
Oberflichenenergien von &2 5%, = 0,25 J/m? und 05 73:5¢ = 0,29 J/m? sind etwas kleiner
als die der in Tabelle A.9 angegebenen Halbleiter Germanium und Silizium. Dies ist ein
weiteres Indiz fiir die geringere Stabilitdt des CZTSe.
Basierend auf diesen Erkenntnissen der Keimbildung ist dann in Abschnitt 4.2 gezeigt,
dass auch andere Keime zum CZTSe Wachstum fiihren. Durch gesenkte Substrattempe-
raturen konnen zunichst direkt CZTSe Keime aufgewachsen werden, welche auch bei
hoheren Substrattemperaturen wiederum direkt als Keime fiir das CZTSe Wachstum die-
nen. Die eingestellte Dicke dieser CZTSe Keimschicht von 150 nm entspricht in etwa den
zuvor bestimmten kritischen Dicken fiir Cu,_,Se und ZnSe. Diese Methode des Tempe-
raturhandlings fiir Co-Verdampfungsprozesse ist nicht neu. Bei mehrstufigen CIGSe Pri-
parationen wird ebenso zu Beginn der Priparation mit geringeren Substrattemperaturen
gearbeitet [155]. Redinger et al. konnten ebenso zeigen, dass bei geringeren Substrattem-
peraturen mehr Sn in die gewachsene Schicht integriert wurde [152]. Die Temperatur-

senkung hat zur Folge, dass die Desorptionsrate von Sn in Form von SnSe oder SnSe,
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sinkt und auch die Reaktion nach Gleichung 9.1 gehemmt wird. So wichst CZTSe di-
rekt auf. Dadurch kann zunéchst eine Desorptionsenergie Fy.¢ fiir Sn bestimmt werden.
Mit dieser wird die notige Verdampfungsrate von Sn bestimmt, um ein direktes CZT-
Se Wachstum bei hoheren Temperaturen zu ermdglichen. Diese Betrachtungsweise wird
auch experimentell in Abschnitt 4.3 verifiziert. Auch hier sei zu beachten, dass das CZT-
Se Wachstum auf die Bindung von Sn reduziert wird. Des Weiteren wird zur Bestimmung
der Desorptionsenergie eine mittlere Phononenfrequenz von vy = 5 - 10'?2 Hz angenom-
men [132]. AuBlerdem ist die Desorptionsenergie fiir gebundenes Sn in Form von SnSe
und SnSe, bestimmt. Ein weiterer Fehlereinfluss auf F;.¢ ist durch die Messgenauigkeit
der Substrattemperatur zu erwarten.

Die Priparation mit erhohter Sn Rate bei 7’s,;, = 500 °C fiihrt ebenso direkt zum initialen
CZTSe Wachstum wie das verbesserte Temperaturhandling aus Abschnitt 4.2. Dabei ist
jedoch zu beachten, dass durch die Erhthung der Sn Rate die urspriinglichen Zn-reichen
Wachstumsbedingungen nicht mehr erhalten sind. Daher wére auch hier ein nachtrigli-
ches Absenken der Sn-Rate nach dem Aufwachsen der CZTSe Keime notig, um diese
Bedingungen wiederherzustellen. Zur Forderung des initialen Wachstums des CZTSe ist
das verbesserte Temperaturhandling jedoch aufgrund der einfacheren Handhabung und
der Materialersparnis zu priferieren.

Der Vorteil des initialen Wachstums von CZTSe wird in Abschnitt 4.5 anhand eines Pha-
sendiagramms deutlich, da das Schichtwachstum nahe des stochiometrischen CZTSe er-
folgt. Ohne initiales Wachstum startet das Schichtwachstum auf der Achse zwischen Zn-
Se und Cu,_,Se. Um dann Schichten nahe des stochiometrischen CZTSe zu préparieren,
miissten die bindren Phasen in den CZTSe Kristall integriert werden. Im Fall von Cus_,Se
ist die Transformation zu CZTSe recht einfach moglich, da dieses primér an der Oberfl-
che wichst [116]. Dies entspricht auch den Beobachtungen im roten LLS-Signal in allen
gezeigten Priparationen, welches Oszillationen durch den Cu,_,Se Abbau anzeigt, in al-
len gezeigten Priparationen.

ZnSe wichst ohne initiales Wachstum jedoch am Riickkontakt als separierte Schicht auf.
Fiir eine Transformation zu CZTSe bedeutet dies, dass Cu, Sn und Se Atome zum Riick-
kontakt diffundieren miissen. Die Transformation von ZnSe zu CZTSe ist jedoch aufgrund
der Diffusionskinetik und der Reaktionskinetik limitiert. Bei schnellerem Schichtwachs-
tum kann die Diffusion der Atome von der Oberfliche durch die gesamte CZTSe Schicht
nicht schnell genug erfolgen, um sémtliches ZnSe zu transformieren. Als Folge bleibt

die ZnSe-Schicht zwischen dem Mo-Riickkontakt und CZTSe erhalten. Ein langsameres
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Schichtwachstum wiirde dann aufgrund kiirzerer Diffusionswege zur Transformation des
ZnSe fiihren. Dies ist in den Co-Verdampfungsprozessen von Kaune et al. sichtbar, in de-
nen die ZnSe Schicht teilweise [156] oder sogar gidnzlich [157] umgewandelt wird.

Beim Vergleich der priparierten CZTSe Solarzellen in Abschnitt 8.1 féllt auf, dass die Ef-
fizienzsteigerung beim Prozess mit verbessertem Temperaturhandling (450/500 °C) maB-
geblich durch eine verbesserte Kurzschlussstromdichte Jg- und einen erhohten Parallel-
widerstand Rp und damit erhohten Fiillfaktor F'F' erzielt wird. Griinde fiir den h6heren
Jsc kann beispielsweise eine verbesserte Riickkontaktreflexion an der Molybddn-CZTSe
Grenzfliache sein. Diese sollte an der Grenzfliche zwischen CZTSe und initial gewach-
sener ZnSe Schicht beim Prozess mit 500 °C initialer Substrattemperatur geringer sein.
Des Weiteren kann die Riickkontaktrekombination durch die Ausbildung einer weiteren
Grenzflache beim Prozess mit 500 °C initialer Substrattemperatur groer sein. Der hohere
Rp beim Prozess mit 450/500 °C Temperaturprofil kann durch das verhinderte Wachs-
tum der bindren Phasen (Stadium 1A) verursacht sein. Speziell das starke Wachstum von
Cu,y_,Se wihrend des Stadiums 1A (500 °C Prozess) kann zur vermehrten Bildung von

Pinholes und Shunts fithren, was zu Verlusten in R p fiihrt.

CZTISe Wachstum

Kapitel 5 behandelt das Wachstum von Kesterit-Chalkopyrit Mischkristallen. Der Fokus
liegt dabei auf der Frage, ob unter Zn-reichen Wachstumsbedingungen (27" > 1,10) ein-
phasige Kristalle gewachsen werden konnen oder ob es zu Phasenseparationen kommt.
Bisherige Ergebnisse von Schorr et al. [136] zeigen fiir Mischkristalle mit Schwefel als
Chalkogenid-Atom eine Mischungsliicke zwischen 40 - 80 % Chalkopyrit-Anteil im Kes-
teritkristall. In dieser Arbeit konnte in Ubereinstimmung dazu eine #hnliche Mischungs-
liicke fiir Mischkristalle mit Selen als Chalkogenid-Atom gefunden werden. Uber die
Ausbildung weiterer sekundédrer Phasen wie beispielsweise ZnSe oder ZnS in diesen
Mischkristallen ist in der Literatur jedoch noch nicht berichtet worden.

Eine Moglichkeit, tiberschiissiges Zink zu binden, ist die Bildung zinkreicher Tetraeder
bestehend aus einem Indium, einem Kupfer und zwei Zink Atomen koordiniert mit Selen
innerhalb des Mischkristalls (Abbildung 5.8). Dies lédsst sich wie folgt im Phasendrei-
eck wiederfinden. Abbildung 9.1 zeigt eine vergroBerte Darstellung des CZTSe nahen
Bereichs von Abbildung 5.13. Darin ist die Bildung des Zn-reichen Tetraeders gemil
Abbildung 5.8 unterhalb der blau markierten Linie moglich. In diesem Modell konnen
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fiir jedes Indium-Atom 2 zusitzliche Zink Atome gebunden werden. Dies bedeutet, dass
die Proben der Serie aus Abschnitt 5.3, welche mit einem geringen Indium-Anteil von ab-
solut 1,5 % pripariert wurden (I ZT =~ 0,06), auch ca. 3,0 % iberschiissiges Zink binden
konnen. Die Probe mit einem 77127 von 0,78 (ZT = 1,82) in Abbildung 5.10 b) hat einen
Zink Uberschuss von iiber 7 % bei einem I1ZT von 0,06. Dennoch kann keine Phasense-
paration festgestellt werden. Der einphasige Bereich dieser Probenserie der Zn-Variation
aus Abschnitt 5.3 ist in Abbildung 9.1 durch die griine Linie markiert.

Dass der einphasige Bereich (griine Linie) iiber den Bereich der zinkreichen Tetraeder
(blaue Linie) hinausgeht, liegt an einem weiteren Mechanismus. Eine weitere Moglich-
keit, tiberschiissiges Zink zu binden, besteht darin im Kesterit Tetraeder Kupfer durch
Zink zu ersetzen und eine Kupfer-Fehlstelle auszubilden, wie in Abbildung 9.1 darge-
stellt. Daraus folgt eine Reduktion des Kupfergehalts (C'IZT'). Diese konnte bei der CZ-
TISe Serie mit variierendem Zink Gehalt ebenso beobachtet werden (Tabelle A.6). Dass

die Bildung von Fehlstellen jedoch auch beschriinkt ist, zeigt die Probe mit einem 71 ZT

47nSe

ing Zn
u\Se/ /’é\/
Ve 7 Nsn

u

CZTSe

Abbildung 9.1.: Vergrofserung von Abbildung 5.13: Blau markiert ist die Grenze des
Bereichs, in dem die Bildung des Zn-reichen Tetraeders nach Ab-
bildung 5.8 mdéglich ist. Oberhalb dieser Grenze ist die Bildung ei-
nes Tetraeders mit einer Kupferleerstelle und einem Zn besetzen
Cu-Platz moglich. Griin markiert ist der Bereich der nach in-situ
ADXRD einphasigen Proben der Zn-Variation aus Abschnitt 5.3.
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von 0,75 (ZT =2,03) in Abbildung 5.10 c), welche 2 separate Phasen bildet.

Dieses Mischverhaltens kann auf Basis von Abschnitt 2.2.4 nachvollzogen werden. Durch
Erweiterung von Gleichung 2.30 auf quaternédre Systeme kann die Mischung quaternirer
Verbindungen durch die Gibbs’sche Energie beschrieben werden. Diese wird im Cu-
armen, Zn-reichen CZTSe durch Bildung von ZnSe und CZTSe anstatt von Zn-reichem
CZTSe minimiert [74]. Durch weitere Anpassung von Gleichung 2.30 kann auch das
Mischverhalten von quinterndren Halbleitern beschrieben werden. So muss die Bildung
des quinternidren CZTISe Mischkristalls bis zu einem TIZT von 0,78 (ZT = 1,82) in
Abschnitt 5.10 die Minimierung der Gibbs’schen Energie zur Folge haben. Die Probe mit
einem T1ZT von 0,61 (ZT = 3,23) in Abbildung 5.10 d) zeigt eine Phasenseparation
auf. Allerdings wird kein ZnSe gebildet. Stattdessen ist die Bildung eines weiteren qua-
terndren Halbleiters bestehend aus (2ZnSe),-(CISe,);_, wahrscheinlich.

Fiir die Bandliicke der CZTISe Mischkristalle wurde eine nichtlineare Abhéngigkeit ge-
funden. Diese ist nicht ungewohnlich fiir Zn-haltige Chalkogenide [140, 158]. Der aus
der Nichtlinearitét resultierende bowing-Parameter kann beispielsweise von 0 - 0,4 eV fiir
ZnS_Se;_, bis zu 3 eV fiir ZnS_,Te,_, variieren. Fiir die CZTISe Mischkristalle wurde
ein bowing-Parameter von b = 0,31 eV fiir die Abhingigkeit vom /1 ZT-Anteil gefunden.
Dieser Wert indiziert zunéchst eine geringe Abweichung von der Linearitét. Dabei sei je-
doch zu beachten, dass die Bandliickendifferenz zwischen CZTSe und CISe hier lediglich
AFEq =0,036 eV betrigt. Der Unterschied in anderen Chalkogenid-Mischkristallen ist oft
groBer als AEg > 0,5 eV [140].

Bei Betrachtung der Ergebnisse der CZTISe Solarzellen fillt auf, dass es im Bereich I zu
einer sukzessiven Abnahme von E; und damit verbunden von Vo kommt. Dieser Zu-
sammenhang kann tiber die Shockley-Gleichung [159] nachvollzogen werden. Es folgt
[150, 160]:

(9.6)

Voc = — —
q q

Die GroBe Jy, beschreibt den temperaturunabhéngigen Teil der Minoritédtslandungstré-

Ee  AkgT ( Joo )
In .
Jsc

gerstromdichte .Jy [161]. Durch die Abnahme von Fg um ~ 0,05 eV im Bereich I kann
der Verlust Ve von =~ 70 mV nachvollzogen werden. Gleichzeitig bedeutet die Reduk-
tion von L einen moglichen Anstieg von Jg¢, da mehr Photonen in langwelligen Be-
reichen absorbiert werden konnen. Dies konnte in Form eines mittleren Anstiegs von ~
3 mA/cm? beobachtet werden. Im Entmischungsbereich II konnte ein weiteres Absin-

ken von V¢ gefunden werden. Dies kann durch erhdhte Rekombination, bedingt durch
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KAPITEL 9. DISKUSSION

die Ausbildung von zwei Phasen, nachvollzogen werden. Erhohte Rekombination erhoht

gleichzeitig Jyp, was unmittelbar zu einer Reduktion von V¢ fiihrt.

CZTGSe Wachstum

Uber die Mischung von CZTSe Kristallen mit Gallium ist in der Literatur bisher noch
nicht berichtet worden. In Kapitel 6 werden diese CZTGSe Mischkristalle in Bezug auf
ihr Mischverhalten und dem Ziel einer Erhhung der Bandliicke in Analogie zum CIGSe
analysiert. Geringe Mengen von Gallium (GGZT > 0,1) bewirken schon starke struk-
turelle Anderungen des Mischkristalls. Wihrend im CZTISe Mischkristall das ¢/a Ver-
hiltnis im einphasigen Mischbereich bis I/ZT < 0,4 mit ¢/a ~ 2,010 nahezu konstant
ist (Abbildung 5.6 b)), kommt es im CZTGSe Mischkristall zu einer tetragonalen Verzer-
rung im Gitter. Das ¢/a Verhiltnis betrigt fiir Proben mit einem GGZT < 0,1 ebenso =~
2,010. Die weitere Erhhung des Gallium Anteils bewirkt jedoch eine Reduzierung des
c/a Verhiltnisses auf ~ 1,997. Diese Reduktion des c/a Verhiltnisses durch einen gro-
Beren Gallium Anteil ist wie in CIGSe Halbleitern durch den kleineren Ionenradius des
Galliums bedingt [162].

Die gefundene Mischungsliicke im CZTSe-CGSe Kiristall, unter Einbeziehung der Ra-
man Ergebnisse, liegt zwischen 0,17 < GGZT < 0,8 und ist im Vergleich zum CZTISe
Mischkristall deutlich groBer. Ein Grund dafiir ist der kleinere Ionenradius des Galliums
im Vergleich zum Indium. Dies fiihrt auch dazu, dass es im CGSe-ZnSe System keine Mi-
schungsliicke gibt, wihrend im CISe-ZnSe System eine Mischungsliicke gefunden wurde
[138]. Dabei sind die nahezu identischen Ionenradien von Kupfer, Gallium und Zink maf3-
gebend, wihrend der grofere Ionenradius des Indiums zur Mischungsliicke im CISe-ZnSe
System fiihrt.

Eine signifikante Erhohung der Bandliicke konnte aus den wEQE Messungen nicht gefol-
gert werden. Stattdessen zieht bereits die Integration von kleinen Anteilen von Gallium
(GGZT > 0,04) eine starke Verringerung der wEQE mit sich. Der dadurch resultieren-
de Verlust im Jg¢c senkt den Wirkungsgrad der CZTGSe Solarzellen relativ um iiber 45
%. Des Weiteren folgt durch die Reduktion des Jg¢ eine Verringerung von V¢ . Fiir die
GGZT = 0,27 Probe sinkt Jgo von 33,4 auf 12,8 mA/cm? und Ve von 318,7 mV auf
202 mV im Vergleich zum CZTSe. Dieses Verhalten kann durch die Shockley-Gleichung
bzw. Gleichung 9.6 begriindet werden. Dabei fiihrt der massive Einbruch im Jg¢ zu ei-

nem starken Absinken der Leerlaufspannung Vo Gleichzeitig kann es fiir die Proben mit
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einem GGZT > 0,17 Phasenseparation kommen. Dies kann wiederum zu erhohter Re-
kombination und damit einem erhohten Jy, fithren. Damit wird nach Gleichung 9.6 V¢

ebenso gesenkt.

CZTISSe Wachstum

Die Bandliickenoptimierung von Chalkopyrit und Kesterit Schichten durch gleichzeitige
Verwendung von Selen und Schwefel als Chalkogenid-Atome wurde in der Vergangen-
heit bereits mehrfach analysiert [163, 148, 149]. Dabei wurde gezeigt, dass bei erhohtem
Einbau von Schwefel nicht nur das Leitungsband nach oben, sondern auch das Valenz-
band nach unten verschoben wird. Dies fiihrt zu einer verbesserten Bandanpassung an der
Absorber/CdS Grenzfliche [164]. AuBBerdem wurde eine lineare Abhingigkeit der Band-
liicke von der Chalkogenid-Konzentration gefunden [165]. Die in dieser Arbeit mithilfe
der wEQE Messungen gefundene Erhohung der Bandliicke von 0,04 eV durch einen S-
Anteil von SSSe = 0,09 liegt unter der theoretisch moglichen Erhohung um 0,06 eV.
Da die aus den wEQE Messungen bestimmte Bandliicke jedoch nur die minimale Band-
liicke der Absorberschicht widerspiegelt, ist ein Schwefel-Gradient innerhalb der Schicht
eine Moglichkeit fiir die geringe Erhohung der Bandliicke. Dies ist auch aufgrund der
in-sitt ADXRD Daten anzunehmen. Abbildung 7.3 b) zeigt, dass die Halbwertsbreite
des CZTISSe ab dem Zeitpunkt des Schwefel-Angebots kontinuierlich zunimmt, beson-
ders im Wachstumsstadium 2B. In Abbildung 7.1 ist wihrend dieses Stadiums jedoch
keine weitere Erhohung der Intensitit des 220/204 erkennbar. Somit findet kein weiteres
Schichtwachstum statt, Schwefel wird jedoch weiterhin in CZTISe integriert und diffun-
diert durch den Absorber. Dies bedeutet, dass Schwefel wihrend des Schichtwachstums
(maBgeblich in 2A) zunéchst hauptsichlich an der Oberflidche in die wachsende CZTISSe
Schicht integriert wird. In 2B kommt des dann zur Diffusion durch den Absorber. Da ei-
ne Sittigung der Halbwertsbreite am Ende von 2B jedoch nicht gefunden wurde, scheint
der Schwefel nicht durch den gesamten Absorber diffundiert zu sein. Dies verursacht die
Gradierung.

Die CZTISSe Schicht konnte in dieser Arbeit die beste Solarzelleffizienz erreichen. MaB3-
geblich hierfiir ist ein deutlich gesteigerter Fiillfaktor F'F', wihrend Voo und Jgo im
Vergleich zu CZTISe vernachldssigbare Verluste aufzeigen. Dies ist durch einen deutlich
reduzierten Diodenqualititsfaktor A bedingt. Wihrend dieser bei der Analyse von sowohl
CZTSe als auch CZTISe Schichten Werte von A > 2 zeigte, konnte der A-Faktor bei der
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KAPITEL 9. DISKUSSION

CZTISSe Schicht fast halbiert werden. Der fiir CZTISSe bestimmte Wert von A = 1,3
bedeutet gleichzeitig eine Anderung der dominierenden Rekombination. Diese wird aus
dem SCR-Bereich (A = 2) weiter in den QNR-Bereich (A =1) verschoben [151]. Dies
kann gleichzeitig durch eine verbesserte Bandanpassung der Grenzflache zwischen CdS
und CZTISSe verursacht sein.
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10. Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden verschiedene Wachstumsbedingungen zur Préiparation von Keste-
rit Schichten analysiert. Dafiir wurden Proben in einem zweistufigen Co-Verdampfungs-
prozess pripariert und das Wachstum wurde mittels in-situ Rontgenbeugung erforscht.
Des Weiteren wurden Mischkristallverbindungen aus CZTSe-CISe und CZTSe-CGSe
prapariert und analysiert. SchlieBlich wurden auch Chalkopyrit-Kesterit Mischkristalle
basierend auf Mischungen von Schwefel und Selen als Chalkogenid-Atom studiert.
Durch die Kombination von in-situ IR-Laserlichtstreuung und der in-situ Rontgendiffrak-
tometrie kann das Schichtwachstum des quaterndren CZTSe-Halbleiters und dessen bi-
nirer Verbindundungen aus ZnSe und Cu,_,Se direkt nachvollzogen werden. Das Wachs-
tum konnte in 4 Stadien eingeteilt werden. Aufgrund des temperaturabhéingigen Wachs-
tums von CZTSe wird bei einer konstanten Substrattemperatur von 500 °C zu Beginn des
Schichtwachstums kein Zinn absorbiert (Stadium 1A). Erst ab einer gewissen Schicht-
dicke aus ZnSe-Cu,_,Se kommt es zur Absorption von Zinn und damit zum Wachstum
von CZTSe (Stadium 1B). Nach Beendigung der 1. kupferreichen Priparationsstufe wird
iberschiissiges Cuy_, Se zur fortlaufenden Bildung von CZTSe konsumiert (Stadium 2A).
Damit die Schichtstochiometrie schlieBlich in kupferarm iibergeht, folgt noch das Wachs-
tumsstadium 2B nach dem kompletten Abbau des Cus_,Se. Die Dauer wird mit Hilfe der
IR-LLS und des in-situ ADXRD gesteuert. Aus den Absorptions- und Desorptionsraten
der einzelnen Elemente, sowie aus der Dauer des Stadiums 1A konnte mithilfe der Keim-
bildungstheorie in Abschnitt 4.1 die Oberflachenenergie von CZTSe fiir diesen Prozess
abgeschiitzt werden. Diese betriigt je nach Betrachtungsweise 0°475¢ = 0,25 bzw. 0,29
Jim?,

Durch eine Verringerung der initialen Substrattemperatur auf 450 °C konnte in einem mo-
difizierten Prozess CZTSe direkt zu Beginn des Prozesses aufgewachsen werden. Nach
dem Wachstum einer 150 nm dicken Keimschicht wurde die Substrattemperatur anschie-
Bend wieder auf 500 °C erhoht. Dadurch entfillt das Stadium 1A, wihrend der Rest das
Wachstums unverédndert bleibt. Dennoch wurden mit dieser Priparationsmethodik hohe-
re Wirkungsgrade der CZTSe Solarzellen erreicht. Dass das CZTSe bei diesem Prozess
sofort aufwichst, ist auf eine verringerte Zinn-Desorption und damit verbunden einen
reduzierten kritischen Keimradius zuriickzufithren. Um dies zu untermauern, wurde in
Abschnitt 4.2 zunéchst die Desorptionsenergie von Zinn mit Hilfe der Desorption von
SnSe, berechnet. Diese betrigt £5" = 1.79 eV. Unter Benutzung dieses Wertes wurde

vorhergesagt, dass eine Verdreifachung der Zinn-Rate bei einer Substrattemperatur von
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KAPITEL 10. ZUSAMMENFASSUNG

500 °C ebenso zum sofortigen Wachstum von CZTSe fiihrt. Dies konnte experimentell
bestitigt werden, was einen Beleg fiir das vorgestellte Wachstumsmodell darstellt.

Die Priparation von CZTSe-CISe Mischverbindungen ergab, dass schon die Integrati-
on von kleinen Indium Anteilen die Bildung einer separaten ZnSe Phase reduziert. Das
Schichtwachstum erfolgt wie fiir CZTSe in drei Stadien 1B, 2A und 2B. Fiir diese Misch-
kristalle kann unter kupferarmen, zinkreichen Wachstumsbedingungen ein Phasendreieck
mit CZTSe, 2CISe und 4ZnSe als Basis konstruiert werden. Dabei wurde ein groer Ho-
mogenititsbereich nahe am CZTSe gefunden, in dem einphasige CZTISe Mischkristalle
gebildet werden. Die Grenzen dieses Bereichs sind bei einem 1727 von 0,4 nahe der
CZTSe-CISe Kante und einem Z7T von 1,81 bzw. TIZT von 0,78 nahe der CZTSe-
47nSe Kante. Fiir Mischkristalle in diesem Homogenititsbereich kommt es jedoch auf-
grund einer Nichtlinearitit zu einer Verkleinerung der Bandliicke, welche aus den wEQE
berechnet wurden. Dies fiihrt zu einer Verringerung des V. Gleichzeitig vergrofert es
aber auch die Absorption, weshalb der Wirkungsgrad im Vergleich zu CZTSe Solarzellen
gesteigert wird.

Vor dem Hintergrund einer VergroBBerung der Leerlaufspannung wurde eine mogliche Er-
hohung der Bandliicke fiir CZTSe-CGSe Mischkristalle erwartet. Die Bandliicke konnte
aus wEQE Messungen jedoch nicht bestimmt werden. Entgegen den Erwartungen zeigt
schon der Einbau von kleinen Anteilen an Gallium eine erhebliche Reduktion in der wE-
QE und somit auch im Js¢. Die Effizienz der CZTGSe Solarzellen sinkt schon ab einem
GGZT von 0,04 um relative 45 %. Dadurch sind CZTGSe Mischkristalle nicht zur Pri-
paration von Solarzellen geeignet. Weiterhin wurde festgestellt, dass das Mischverhalten
dieser Kristalle dem der CZTISe Kiristalle dhnlich ist. Allerdings ist die Mischungsliicke
im Phasendreieck entlang der CZTS-CGSe Kante grofler als im CZTISe System. Jedoch
konnte auch hier ein Homogenititsbereich nahe dem CZTSe gefunden werden.

Eine weitere Moglichkeit der Vergroflerung der Bandliicke bietet der Einbau von Schwe-
fel anstelle von Selen als Chalkogenid-Atom. Dies wurde fiir CZTISe Mischkristalle
durch direkte Co-Sulfurisierung wihrend des Co-Verdampfungsprozesses getestet. Das
Schichtwachstum erfolgt dabei analog zum CZTISe Wachstum. Der resultierende CZ-
TISSe Mischkristall mit einem S5 Se von 0,09, einem IIZT von 0,08 und einem ZT
von 1,35 konnte im Vergleich zu allem préparierten Proben den besten Solarzellenwir-
kungsgrad von n = 7,1 % erreichen. Die Bandliicke konnte durch die Co-Sulfurisierung
von Eq(CZT1Se) =095 eV auf Eq(CZTI1SSe) =0,99 eV gesteigert werden. Eine si-

gnifikante Erhohung von Vo wurde nicht gefunden. Der Fiillfaktor wurde absolut um 5
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% verbessert.

Entsprechend dieser Ergebnisse bietet der CZTISSe Mischkristall das grofite Potential zur
weiteren Optimierung der Kesterit Solarzellen. CZTISe eignet sich besser als CZTSe als
Solarzellenmaterial aufgrund der limitierten Bildung sekundérer Phasen und dadurch der
Offnung eines groBeren Prozessfensters. Durch Priiparation von Chalkopyrit-Kesterit So-
larzellen auf Basis von Schwefel und Selen kann dann die Bandliicke optimiert werden
und durch gezielte Schwefelkontrolle eventuell auch eine Gradierung der Bandliicke er-
reicht werden. Dazu miissen jedoch in Zukunft noch Experimente mit variierendem 5S.Se
Gehalt sowie variierendem Zeitpunkt des Angebots von Schwefel im Prozess folgen. Das
Ziel dabei muss eine signifikante Erhohung von Vi durch die Vergroerung der Band-
licke £ sowie gleichzeitig eine Erhohung der Kurzschlussstromdichte J-g durch eine
verbesserte Sammlung der Ladungstriger aufgrund des Bandliickengradienten sein. Dies

kann durch eine Erhohung und Graduierung des Schwefel Anteils realisiert werden.
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A. Anhang

CZTSe Zusammensetzung

Tabelle A.1.: Prozessanalyse CZTSe aus Kapitel 4: Uberblick der Probenzusammen-
setzung mit zugehdrigen Labornamen und zugehorigem CZT und ZT
bestimmt mittels integraler EDX Messung.

Tsw (°C) [Cu] [Zn] |[Sn] [Se] CZT ZT  Laborname

% N N %

200 199 172 10,8 52,1 0,71 1,60 CZTSe-131112
450/500 20,6 15,6 11,8 52,0 0,75 1,33 CZTSe-131113

Wachstumsanalyse CZTSe

Die Verdampfungsraten fiir die Priparationen beider Prozesse in Kapitel 4 betrugen fiir
Kupfer RC* = 6 A/s, fiir Zink RZ" = 2,5 A/s, fiir Zinn RS" = 4 A/s und fiir Selen RS
=50 A/s. Die aus den IR-LLS Signalen extrahierten Parameter sind in Tabelle A.2 zu-

Tabelle A.2.: Experimentell zugéingliche Parameter der Anzahl an Oszillationen ng
und dem zugehorigen Zeitintervall to aus IR-LLS; C = Kupferselenid
= Cuy_,Se, Z = Zinkselenid = ZnSe und K = Kesterit = CZTSe

Parameter | 500 °C | 450/500 °C
Wachstumsstadium | 1A 1B 2A 2B [ 1B 2A 2B
Phasenwachstum C C C

Zz 7z 4L 7 |7 7 %

K K K K

Phasenkonsum C C
no 1,25 1,75 325 00530 20 005
to (s) 300 375 1025 195 | 500 630 140

sammen mit einer Ubersicht der aufwachsenden Phase aufgefiihrt. Aus diesen lisst sich
das Schichtwachstum bestimmen. Die bestimmten Anstiege der Intensitdtszunahmen der
in-situ Rontgenbeugung sind in Tabelle A.3 aufgefiihrt. Aus diesen lassen sich die Wachs-

tumsanteile der einzelnen Verbindungen ermitteln. Mit Gleichung 3.4 und den Schichtdi-
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Tabelle A.3.: Angepasste Anstiege m; aus in-situ ADXRD; C = Kupferselenid =
Cuy_,Se, Z = Zinkselenid = ZnSe und K = Kesterit = CZTSe

Parameter | 500 °C | 450/500 °C
Wachstumsstadium | 1A 1B 2A 2B [ 1B 2A 2B
me 0,75 0,28 -038 0 [031 -041 0
my 0,51 0,05 0,05 0,05|0,06 0,06 0,06

m 0 1,33 133 0 |143 143 0
>om; 1,26 1,66 1,38 005 1.8 149 0,06

ckenédnderungen fiir Verbindungen aus Tabelle 3.1 lisst sich die Schichtdickenzunahme
pro Welle Ad bestimmen.

Aus dieser Schichtdickenzunahme kann mit der Anzahl an Oszillationen np und der Zeit
to (Tab A.2) und Gleichung 3.5 die Schichtwachstumsrate R 4, bestimmt werden. Aus
dieser folgt die Wachstumsrate der Verbindungen R; (G1.3.6), sowie die Absorptionsfre-

quenz ngs eines Elements j (3.7). In Tabelle A.4 sind alle Raten zusammengefasst.

Tabelle A.4.: Schichtdickenzunahme pro IR-Oszillation Ad, Schichtwachstumsrate
Ry, Wachstumsrate der Phasen R;, Absorptionsfrequenz v, und die
Desorptionsfrequenzen v, der Elemente; C = Cuy_,Se, Z = ZnSe und

K = CZTSe
Parameter | 500 °C | 450/500 °C
Wachstumsstadium \ 1A 1B 2A 2B \ 1B 2A 2B
Adyorr (nm) 308 281 275 312 [ 281 276 312
R, (AJs) 129 131 87 08 | 140 87 1,1
Re (AJs) 76 22 24 0 [24 24 0
Ry (A)s) 52 04 03 08|05 04 11
R (A)s) 0 105 10,8 0 |[11,2 108 0
VG (Teil. /s) 70 57 16 0 |61 16 0
vZn (Teil. /s) 37 21 21 06|23 23 08
Vo1 (Teil. /s) 0o 18 1,9 0 |20 19 0
3¢ (Teil. /s) 72 87 6,7 06|93 67 08
V5% (Teil. /s) 04 0,9 - - 05 - -
v (Teil. /s) 008 16 1,6 32|15 16 30
v3n (Teil. /s) 36 1,7 1,7 36|15 16 30
3¢, (Teil./s) 25 23,5 255 31,6229 255 314

125



ANHANG A. ANHANG

Die Desorptionsraten v, sind ebenfalls gegeben (Gleichung 3.8 und Gleichung 2.14).

Fiir Kupfer ist die Desorption an Teilchen sehr klein, so dass die in GI. 2.15 genutzte Ver-

einfachung giiltig ist. Selen hat eine sehr gro3e Desorptionsrate, was jedoch aufgrund des

genutzen Seleniiberschusses und hoher Substrattemperatur auch erwartet wurde.

Indium Variation Zusammensetzung

Tabelle A.5.: Indium Variation aus Abschnitt 5.2: Uberblick der Probenzusammen-
setzung mit zugehdrigen Labornamen und zugehérigem I1ZT, CIZT,
ZT und TIZT, bestimmt mittels integraler EDX Messung.

IIZT |Cu] [Zn] |[Sn] [In] [Se] CIZT ZT TIZT  Laborname
o %N N %N %
0 220 155 113 0 512 082 137 092 CZTSe-131206
0,04 216 148 10,8 09 520 082 1,37 088 CZTISe-131213
0,07 229 130 10,1 16 524 093 129 087 CZTISe-131211
0,06 227 124 97 40 51,2 087 128 078 CZTISe-131212
021 222 11,1 94 53 521 086 1,18 0,75 CZTISe-131205
0,30 223 93 85 7.5 524 088 109 068 CZTISe-131209
0,44 21,8 87 6,6 11,5 51,1 081 1,32 0,51 CZTISe-141016
0,60 23,1 64 48 13,1 52,7 095 133 041 CZTISe-140117
0,67 225 50 4,0 175 51,1 085 125 0,31 CZTISe-141017
1 228 0 0 259 51,3 0,88 - 0 CISe-140110

126



Zink Variation Zusammensetzung

Tabelle A.6.: Zink Variation aus Abschnitt 5.3: Uberblick der Probenzusammenset-
zung mit zugehorigen Labornamen und zugehérigem TIZT, 1177T,
ZT und CIZT bestimmt mittels integraler EDX Messung.

TIZT ZT |Cu] [Zn] [Sn] [In] [Se] IIZT CIZT  Laborname
% % % % %
0,89 1,19 22,7 128 105 1,5 52,1 0,06 092 CZTISe-141020
0,85 1,39 21,2 145 104 1,5 524 0,06 080 CZTISe-141021
083 149 21,6 148 99 1,5 522 006 082 CZTISe-141024
081 1,61 222 150 93 1,6 51,9 006 086 CZTISe-141028
0,78 1,82 20,8 169 93 1,3 51,8 0,05 0,76 CZTISe-141029
0,75 2,03 20,0 17,9 88 1,2 52,1 0,04 0,72 CZTISe-141023
0,61 323 16,2 236 73 1,3 51,6 004 050 CZTISe-141030

Gallium Variation Zusammensetzung

Tabelle A.7.: Gallium Variation aus Abschnitt 6.2: Uberblick der Probenzusam-
mensetzung mit zugehorigen Labornamen und zugehdrigem GGZT),
CGZT, ZT und TGZT bestimmt mittels integraler EDX Messung.

GGZT |[Cu] |[Zn] [Sn] |Ga] [Se] CGZT ZT TGZT Laborname
% % N N %

0 220 155 11,3 O 5L,2 082 1,37 0,92 CZTSe-131206
0,04 21,7 13,7 112 09 525 084 122 091 CZTGSe-140129
0,00 20,9 138 10,1 22 530 080 1,37 083 CZTGSe-140124
0,18 21,3 124 89 44 529 083 1,39 0,74 CZTGSe-140123
0,27 220 112 79 63 526 087 142 0,67 CZTGSe-140130
0,35 21,1 114 65 84 527 080 1,755 055 CZTCSe-140122
0,53 21,2 81 49 127 531 082 165 041 CZTGSe-140131
0,74 20,8 56 24 18,0 51,2 082 233 020 CZTGSe-140121
1 245 0 0 269 486 091 - 0 CGSe-140128
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CZTISSe Zusammensetzung

Tabelle A.8.: CZTISSe Mischkristall aus Kapitel 7: Uberblick der Probenzusammen-
setzung mit zugehorigen Labornamen und zugehorigem C1ZT ZT be-

stimmt mittels integraler EDX Messung.

[Cu]  [Zn]  [Sn]  [In] [S] [Se]
% % % % % %
221 14,3 10,6 1,9 45 46,6

Y

I1IZT CIZT ZT TIZT SSSe Laborname
0,08 0,83 1,35 0,85 0,09 CZTSe-131112

Oberflachenenergien verschiedener Materialien

Tabelle A.9.: Ubersicht iiber die Oberflichenergien verschiedener Halbleiter und Me-
talle. CZTSe wurde experimentell anhand von in-situ LLS, in-situ
ADXRD und Keimbildungstheorie berechnet. Alle anderen Materialien
wurden mittels Dichtefunktionaltheorie berechnet. Werte iibernommen

aus [153, 154].
Material (Miller Indizes) ‘ Oberflichenenergie o (J/m?)
Al (111) 1,2
Cu (111) 2,0
Fe (110) 2.4
W (110) 4,0
Ge (111) 1,01
Ge (100) 1,00
Si (111) 1,36
Si (100) 1,41
CZTSe (220/204) 0,25
Cuy_,Se Keim
CZTSe (220,/204) 0,29
ZnSe Keim
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