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Abstract

Deutsch

Zielstellung dieser Dissertation ist es, Fragen der Morphologieausbildung und

der gezielten Morphologiesteuerung der aktiven Schichten von polymeren
”
Bulk-

Heterojunction“-Solarzellen zu klären. Die hieraus neu gewonnenen Erkenntnisse

werden unter Einbeziehung von aus der Literatur bekannten morphologischen Sach-

verhalten verwendet, um die bisherigen Vorstellungen vom strukturellen Aufbau der

aktiven Solarzellenschicht weiter zu entwickeln und in einem Morphologie-Modell

darzustellen.

Die eigenen experimentellen Untersuchungen zur Schichtmorphologie wurden mit

den Methoden Röntgendiffraktometrie, spektroskopische Ellipsometrie, Photolumi-

neszenzspektroskopie sowie teilweise der Lichtmikroskopie und der differentiellen

Kalorimetrie anhand von drei ausgewählten Materialsystemen P3HT/PCBM-C60,

P3HT/MDHE-C60 und P3HT/(MDHE)2-C60 durchgeführt und zusammen mit in

der Literatur untersuchten anderen Materialsystemen diskutiert.

Das Morphologie-Modell wird in Beziehung zu den elektrischen Eigenschaften

Füllfaktor, Kurzschlussstrom und Wirkungsgrad von polymeren Solarzellen disku-

tiert. Die hieraus resultierende Morphologie-Eigenschafts-Korrelation erläutert die

bestehenden Zusammenhänge zwischen den physikalischen Eigenschaften der aktiven

Solarzellenschicht, wie Lichtabsorption, Ladungsträgergeneration und -transport, mit

dem morphologischen Aufbau der Solarzellenschicht und leistet somit einen Beitrag

zur Erklärung und Analyse der elektrischen Eigenschaften der polymeren Solarzelle

als Bauelement. Die elektrischen Eigenschaften werden anhand von Messungen der

Strom-Spannungs-Charakteristik sowie der externen Quanteneffizienz bestimmt.

Abschließend werden zunächst die drei untersuchten Materialsysteme vergli-

chen und Aussagen bezüglich ihrer Eignung für polymere Solarzellen getroffen.

Des Weiteren wird die Morphologie-Eigenschafts-Korrelation auch genutzt, um ei-

ne Strategie zu entwickeln, mit der eine Einschätzung der Eignung von neuarti-
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gen 2-Komponenten-Systemen auf der Basis von polymeren Donator- und Fulleren-

Akzeptormaterialien für polymere Solarzellen erfolgen kann. Eine Bewertung des

möglichen Optimierungspotentials der neuen Materialien wird hierdurch möglich,

um letztendlich polymere Solarzellen mit einem gesteigerten Wirkungsgrad herstel-

len zu können.

English

The aim of the presented dissertation is to clarify open questions concerning the

development and control of the morphology in the active layer of polymer bulk he-

terojunction solar cells. The new findings hereby derived shall modify the existing

models of the active layer morphology as found in today’s literature. The experimen-

tal investigations were performed by X-ray diffraction, spectroscopic ellipsometry,

and photoluminescence spectroscopy. In addition to those methods, light micros-

copy and differential scanning calorimetry were applied to investigate three chosen

material systems: P3HT/PCBM-C60, P3HT/MDHE-C60, and P3HT/(MDHE)2-C60.

On the basis of experimental results a morphological model is developed, which is

discussed in the context of existing literature.

The solar cells were electrically characterised by current-voltage and external

quantum efficiency measurements. The structural model is set into relation with

photovoltaic parameters of the polymer solar cell, such as short circuit photocurrent,

open circuit voltage, fill factor, and power conversion efficiency. This contributes to

the explanation and analysis of the electrical properties of the organic solar cell as a

device.

In summary, this work yields morphology-property-relations that are able to ex-

plain the interaction between physical properties, such as light absorption, charge

carrier generation, and transport, with the morphology present within the active

layer.

Finally, the three investigated systems are compared and evaluated with respect

to their applicability in polymer solar cells. Further on, the morphology-property-

relations are used to develop a strategy to estimate the suitability of new two-

component polymer-fullerene donor-acceptor systems for polymer solar cells. Based

on these findings it becomes possible to evaluate the optimization potential for new

materials. In conclusion, this helps to develop polymer solar cells with increased

power conversion efficiency.

[1–14]

II



Inhaltsverzeichnis

Abstract (deutsch/englisch) I

1 Einleitung 1

2 Morphologie, Eigenschaften, Korrelation 7

2.1 Definition von
”
Morphologie“ und

”
Eigenschaft“ . . . . . . . . . . . . 7

2.2 Vorarbeiten zur Thematik . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
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Fullerenen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58
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Kapitel 1

Einleitung

Eine der dringendsten Herausforderungen für die Menschheit im 21. Jahrhundert ist

der Übergang von einer vorwiegend fossilen (Braunkohle, Steinkohle, Erdgas, Erdöl)

und auf Kernspaltung basierenden zu einer regenerativen (Wasserkraft, Windkraft,

Solarthermie, Photovoltaik) Energieversorgung. Dieser Übergang ist aus Gründen

der Verknappung fossiler Ressourcen, bei gleichzeitiger starker Zunahme der Welt-

bevölkerung und damit des Energiebedarfs [15] und mehr noch aus der Klimaproble-

matik [16] heraus unumgänglich. Auch die Kernkraft, der es zwar unter den jetzigen

Erzabbaubedingungen in den nächsten 100 Jahren nicht an Kernbrennstoff mangelt,

ist aus Sicht der Betriebssicherheit und der Endlagerung der verbrauchten, hoch ra-

dioaktiven Spaltprodukte keine Zukunftsalternative. Die Kernfusion ist bezüglich der

Sicherheitsfragen wesentlich unbedenklicher, jedoch noch Jahrzehnte vom tatsächli-

chen Einsatz entfernt.

Die Photovoltaik ist auf Grund der in unseren Breiten im Sommer bei klarem

Himmel durch die Atmosphäre dringenden Strahlungsleistung von ca. 1 kW/m2 ei-

ne attraktive Form regenerativer Energieversorgung [17], auch wenn diese Leistung

bislang nur unzureichend ausgeschöpft werden kann. Aktuelle Technologien bauen

vielfach auf kristallinem Silizium auf [18–21]. Weltweit werden aber auch viele an-

dere anorganische Materialsysteme in der Photovoltaik eingesetzt und erforscht (s.

Tab. 1.1) [22].

Polymere Solarzellen könnten auf Grund des sehr geringen Materialverbrauchs

und der zugleich vergleichsweise preiswerten Materialien sowie effizienter Ab-

scheideverfahren bei Raumtemperatur (Druck- oder Aufspritztechniken [23]) sehr

preisgünstig sein. Die mechanische Flexibilität polymerer Halbleiterfilme [24]

ermöglicht den Einsatz photovoltaischer Schichten auf flexiblen Trägerfolien und bie-

tet somit ein breites Anwendungsspektrum (s. Abb. 1.1 a). Auf Grund ihrer noch zu
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Kapitel 1. Einleitung

Tabelle 1.1: Maximale Wirkungsgrade (η) von anorganischen Solarzellen
(Laborbedingungen, AM1.5 1000 W/m2, 25◦C). [22].

Materialien η (%) Materialien η (%)

Si (kristallin) 24,7 CdTe 16,5

GaAs (kristallin) 25,1 CIGS (CuInGaSe) 18,8

InP (kristallin) 21,9 GaInP/GaAs/Ge 32,0

niedrigen Wirkungsgrade (s. Tab. 1.2) und nicht völlig geklärter Fragen zur Lang-

zeitstabilität [25,26] sind sie jedoch für eine breite Anwendung noch nicht geeignet.

Abbildung 1.1 zeigt eine flexible polymere Solarzelle sowie ein theoretisches Sze-

nario, wonach 7% der Wüste
”
Sahara“ bzw. 0,1% der gesamten Erdoberfläche mit

Solarzellen (η=5%, 1000 W/m2, halbtägliche Nutzungsdauer) bedeckt ausreichen,

den Energiebedarf der Menschheit aus dem Jahr 2007 zu decken. Absolut gesehen ist

dies derzeit eine technisch nicht zu realisierende Fläche von etwa 630.000 km2. Die

Denkweise in Forschung, Entwicklung und Produktion muss dennoch lauten, dass,

wenn man nur 10% dieser Fläche umsetzt, hierdurch 10% des Weltenergiebedarfes

durch regenerative Sonnenenergie umweltfreundlich und damit kohlendioxidneutral

erzeugt werden könnten.

Die

Zukunft?!

a) b)

Abbildung 1.1: a) Flexible polymere Solarzelle [27]. b) Eine Solarzellenfläche

von 7% der ”Sahara“ (maßstabgetreuer, gelber Kreis) deckt den Energiebedarf

der Menschheit im Jahr 2007 (η=5%, 1000 W/m2, 12h/Tag) [15].

Seit der Präsentation einer polymeren Solarzelle mit einem Wirkungsgrad von 1%

durch Tang im Jahr 1986 [28] blieb die Energieumwandlungseffizienz lange Zeit nahe

2



diesem Wert. Jedoch stimulierten Tangs Ergebnisse weltweite Forschungsanstrengun-

gen auf dem Gebiet organischer Halbleiter. Während im Bereich konjugierter Poly-

mere in den siebziger Jahren vorerst deren metallische Eigenschaften im Vordergrund

standen [29], wurden bis Anfang der neunziger Jahre zunehmend die auf deren Halb-

leitereigenschaften basierenden, optoelektronischen Anwendungen entwickelt [30–33].

Ein wesentlicher Motor der Entwicklung von polymerbasierten Solarzellen war die

Entdeckung des photoinduzierten Ladungstransfers von PPV auf das Fulleren C60

durch Sedar Sariciftci et al. in der Heeger-Gruppe [34–38].

Auf diesen Vorarbeiten aufbauend, stimmen die enormen Fortschritte in den

Wirkungsgraden der letzten Jahre hoffnungsvoll. So konnte eine Steigerung des

Wirkungsgrades auf 5% und darüber erreicht werden (s. Tab. 1.2). Nach einer

Einschätzung der
”
Konarka Austria AG“ sind mit Solarzellen auf der Basis von

Polymer/Fulleren-Materialien Wirkungsgrade von 7-10 % möglich [39]. Unter dem

Aspekt der industriellen Massenproduktion mit effizienten Abscheideverfahren wären

polymere Solarzellen damit erstmals wirtschaftlich und markttauglich (0,30 Eu-

ro/Wp1 im Vergleich mit Silizium-Solarzellen 3 Euro/Wp [40]).

Tabelle 1.2: Wirkungsgrade (η) von polymeren Solarzellen (Laborbedingun-
gen, AM1.5 800 W/m2) *1000 W/m2 **Tandem, 200 W/m2.

Jahr Materialsystem η (%) Referenz

1986 Perylen/CuPc 1,0 [28]

2001 MDMO-PPV/PCBM-C60 2,5 [41]

2003 P3HT/PCBM-C60 3,5 [42,43]

2005 Polymer/PCBM-C60 4,8 [44]

P3HT/PCBM-C60 5,0 [37,38]

2006 Polymer* 5,2 [22]

2007 Polymer/PCBM-C60** 6,7 [45]

Darüber hinaus wurden auch seit Mitte der neunziger Jahre Gemische von Poly-

meren und anorganischen Nanokristalliten mit bis heute stetig zunehmendem Erfolg

entwickelt [46–55]. In der Energieumwandlungseffizienz blieben diese Konzepte mit

bis zu 3% jedoch deutlich hinter den auf Polymer-Fulleren- oder Oligomer-Oligomer-

Systemen basierten Heteroübergangskonzepten zurück.

Die Erfolge des polymeren Photovoltaikkonzeptes tragen immer stärker dazu bei,

1 Kosten je m2 Solarzellenfläche ÷ (Wirkungsgrad × Leistung je m2) = Euro/Wp

3



Kapitel 1. Einleitung

dass sich die Forschung auf diesem Gebiet weiter intensiviert [56]. An der TU Il-

menau bilden nicht nur Arbeiten zur Effizienzsteigerung [57] einen Schwerpunkt,

sondern auch Untersuchungen zur Morphologie der aktiven Schichten von polyme-

ren Solarzellen. So konnte mittels Röntgenstreuung unter streifendem Einfall gezeigt

werden, dass die Effizienzsteigerung von polythiophenbasierten Solarzellen insbeson-

dere auch auf eine Erhöhung der Kristallinität in der Polymerphase zurückzuführen

ist und die strukturellen Daten in sehr guter Art und Weise mit den optischen Ei-

genschaften korrelieren [1–5,7–11].

Zielstellung dieser Dissertation ist es, Fragen der Morphologieausbildung und

der gezielten Morphologiesteuerung der aktiven Schichten von polymeren
”
Bulk-

Heterojunction“-Solarzellen zu klären. Die hieraus neu gewonnenen Erkenntnis-

se werden unter Einbeziehung von aus der Literatur bekannten morphologischen

Sachverhalten verwendet, um die bisherigen Vorstellungen vom strukturellen Auf-

bau der aktiven Solarzellenschicht weiter zu entwickeln und in einem Morphologie-

Modell darzustellen. Die eigenen experimentellen Untersuchungen zur Schichtmor-

phologie wurden mit den Methoden Röntgendiffraktometrie, spektroskopische Ellip-

sometrie, Photolumineszenzspektroskopie sowie teilweise der Lichtmikroskopie und

der differentiellen Kalorimetrie anhand von drei ausgewählten Materialsystemen

P3HT/PCBM-C60, P3HT/MDHE-C60 und P3HT/(MDHE)2-C60 durchgeführt und

zusammen mit in der Literatur untersuchten anderen Materialsystemen diskutiert.

Das Morphologie-Modell wird in Beziehung zu den elektrischen Eigenschaften Füll-

faktor, Kurzschlussstrom und Wirkungsgrad von polymeren Solarzellen diskutiert.

Die hieraus resultierende Morphologie-Eigenschafts-Korrelation erläutert die beste-

henden Zusammenhänge zwischen den physikalischen Eigenschaften der aktiven So-

larzellenschicht, wie Lichtabsorption, Ladungsträgergeneration und -transport, mit

dem morphologischen Aufbau der Solarzellenschicht und leistet somit einen Beitrag

zur Erklärung und Analyse der elektrischen Eigenschaften der polymeren Solarzel-

le als Bauelement. Die elektrischen Eigenschaften werden anhand von Messungen

der Strom-Spannungs-Charakteristik sowie der externen Quanteneffizienz bestimmt.

Abschließend werden zunächst die drei untersuchten Materialsysteme verglichen und

Aussagen bezüglich ihrer Eignung für polymere Solarzellen getroffen. Des Weiteren

wird die Morphologie-Eigenschafts-Korrelation auch genutzt, um eine Strategie zu

entwickeln, mit der eine Einschätzung der Eignung von neuartigen 2-Komponenten-

Systemen auf der Basis von polymeren Donator- und Fulleren-Akzeptormaterialien

für polymere Solarzellen erfolgen kann. Eine Bewertung des möglichen Optimierungs-
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potentials der neuen Materialien wird hierdurch möglich, um letztendlich polymere

Solarzellen mit einem gesteigerten Wirkungsgrad herstellen zu können.

Im Kapitel 2 werden zunächst die morphologischen Zusammenhänge mit den elek-

trischen Eigenschaften der polymeren Solarzelle näher erläutert und so die Zielstel-

lung dieser Arbeit konkretisiert. Im 3. Kapitel werden die experimentellen Messme-

thoden vorgestellt. Die untersuchten Materialien werden im Kapitel 4 chemisch und

physikalisch beschrieben sowie eine Probenübersicht gegeben. Die experimentellen

Ergebnisse sind im Kapitel 5 dargestellt und das daraus resultierende Morphologie-

Modell für P3HT/Fulleren-Derivat-Mischschichten im Kapitel 6. Im 7. Kapitel wird

die Korrelation zwischen dem Morphologie-Modell und den elektrischen Eigenschaf-

ten der polymeren Solarzelle erläutert. Die Zusammenfassung der wesentlichsten Er-

gebnisse sowie ein Ausblick ist im Kapitel 8 zu finden. Im Anhang wird eine einführen-

de Übersicht zu den die Morphologie beeinflussenden Parametern, die chemische

Struktur aller untersuchten Materialien sowie Referenzmessungen der verwendeten

Probensubstrate gezeigt.
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Kapitel 2

Morphologie, Eigenschaften,

Korrelation

In diesem Kapitel soll zunächst die Zielstellung dieser Arbeit detailliert erläutert

werden. Ausgangspunkt ist dabei die Definition der Begriffe Morphologie, Eigenschaft

und Korrelation anhand des Bauelementes
”
polymere Solarzelle“.

2.1 Definition von
”
Morphologie“ und

”
Eigen-

schaft“

Der Aufbau von polymeren Solarzellen ist so vielschichtig, wie die zum Einsatz kom-

menden Materialien. An dieser Stelle soll die Funktionsweise jedoch nur an einer

”
normalen“ Zellarchitektur, wie sie für eine

”
Bulk-Heterojunction“-Solarzelle geeig-

net ist, erläutert werden (s. Abb. 2.1). Es muss jedoch erwähnt werden, dass aus tech-

nologischen Gründen auch bereits an alternativen Strukturen, wie dem sogenannten

”
inversen“ Aufbau, Untersuchungen stattgefunden haben [58]. In der in Abb. 2.1 ge-

zeigten Schichtabfolge fällt das Sonnenlicht von unten ein und durchquert zunächst

das transparente, und unter Verwendung von Polyethylenterephthalat- (PET) Fo-

lie auch flexible, Substrat. Danach durchstrahlt es die transparente Indium-Zinn-

Oxid- (ITO) Elektrode, an der die positiven Ladungsträger (Löcher) abgenommen

werden. Die transparente Zwischenschicht aus Poly-3,4 Ethylendioxythiophen:Poly-

Styrensulfonat (PEDOT:PSS) wird benötigt, um Rauigkeiten in der ITO-Schicht

auszugleichen und dadurch den Kontakt zwischen aktiver Schicht und positiver Elek-

trode zu verbessern [59]. Außerdem ist PEDOT:PSS für Elektronen undurchlässig,

welches Elektron-Loch-Rekombination im ITO verhindert. Des Weiteren ist die

7



Kapitel 2. Morphologie, Eigenschaften, Korrelation

transparentes Substrat

transparente Bodenelektrode

transparente Zwischenschicht

aktive Schicht

Zwischenschicht

Top-Elektrode Al, Au, Ag, ... 60-300 nm

100-200 nm

ca. 100 nm

ca. 100 nm

0,5-1,0 mm

ca. 3 nmLiF oder Ca

PEDOT:PSS

ITO

Glas oder PET-Folie

Polymer/Fulleren

Bulk-Heterojunction

h�

Abbildung 2.1: Schematischer Aufbau einer polymeren Solarzelle mit einer

”Bulk-Heterojunction“ aktiven Schicht.

Austrittsarbeit von PEDOT:PSS im Vergleich zu ITO günstiger, so dass sich die

Leerlaufspannung der Solarzelle erhöht. Das Licht fällt nun auf die aktive
”
Bulk-

Heterojunction“-Mischschicht aus konjugiertem Polymer und Fulleren-Derivat. Hier

wird das Licht vom Polymer absorbiert und dadurch auf der Polymerkette Exzitonen

erzeugt. Diese Exzitonen werden durch ultraschnellen Elektronentransfer getrennt.

Auf der Polymerkette bleiben positive Polaronen (Löcher) und auf dem Fulleren Elek-

tronen als separierte Ladungsträger zurück. Auf Grund des inneren elektrischen Fel-

des wandern die positiven Löcher über das Polymernetzwerk zum ITO, während die

Elektronen über das Fulleren-Perkolations-Netzwerk zur negativen Metallelektrode

wandern. Hierdurch kann ein äußerer elektrischer Strom abgenommen werden. Bevor

die Elektronen die Top-Elektrode erreichen, müssen sie eine sehr dünne Lithiumflou-

rid (LiF) Zwischenschicht durchqueren. Die LiF-Schicht steigert den Füllfaktor und

die Leerlaufspannung der polymeren Solarzelle [60–62]. Schematisch ist der Vorgang

des Ladungsträgertransportes in Abb. 2.2 im Bänderdiagramm dargestellt.

Die strukturelle Anordnung und Ausrichtung der Polymer- und Fullerenmoleküle

in der aktiven Schicht bestimmen u.a. maßgeblich den Transport der Elektronen und

Löcher und damit den Wirkungsgrad der Solarzelle (s. Abb. 2.3). Diese strukturellen

Eigenschaften werden unter dem Begriff der Morphologie der Solarzelle, gemeint
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2.1. Definition von
”
Morphologie“ und

”
Eigenschaft“

E

ITO MetallPEDOT

PSS

Polymer/Fulleren

Bulk-Heterojunction

HOMO C60

VB
Polymer

LB
Polymer

LUMO C60

h�

Abbildung 2.2: Funktionsweise einer polymeren Solarzelle im Energieniveau-

schema. Aus Gründen der Übersichtlichkeit wurden nur einzelne Bandniveaus

und keine kompletten Bänder gezeichnet.

ist also die Morphologie der aktiven Schicht, zusammengefasst.

Der entscheidende makroskopische Parameter, der jede Solarzelle charakterisiert,

ist der Wirkungsgrad η. Dieser ist nach Gleichung (2.1) eine Funktion der Strom-

dichte jAP und der Spannung UAP am Arbeitspunkt (AP) der Solarzelle (s. Abb.

2.4.

η =
jAPUAP

IAM1,5

(2.1)

IAM1,5 ist die Intensität des einfallenden Lichtes und eine der Standardmessbedin-

gungen für Solarzellen [63]:

Arbeitstemperatur der Solarzelle: 25 ◦C

Spektrum des Lichtes: AM 1,5 global

Intensität des Lichtes (IAM1,5): 1000 W/m2

Um jAP und UAP bestimmen zu können, wird an einem Strom-Spannungs-Messplatz

(I-U-Messplatz) die j(U)-Kennlinie, mit j = I/solar aktive Fläche, der Solarzelle ge-

messen. Dies geschieht sowohl ohne Beleuchtung (Dunkelkennlinie) als auch mit Be-

leuchtung unter den Standardmessbedingungen (Hellkennlinie) (s. Abb. 2.4). Aus der

Hellkennlinie lässt sich eine weitere, die Solarzelle charakterisierende, Größe bestim-

men, der Füllfaktor FF (s. Gl. (2.2)).

FF =
jAPUAP

jKurzULeer

(2.2)

9



Kapitel 2. Morphologie, Eigenschaften, Korrelation

h�

�
Fulleren

Polymer

inneres elektrisches Feld

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der ”Bulk-Heterojunction“-Schicht

einer polymeren Solarzelle (s. auch Abb. 2.1). Durch das innere elektrische Feld

werden die positiven Ladungsträger über das Polymernetzwerk und die negati-

ven Ladungsträger über das Fulleren-Perkolations-Netzwerk zu den Elektroden

transportiert.

Darin sind jKurz der Kurzschlussstrom und ULeer die Leerlaufspannung. Der Füllfak-

tor (Wertebereich 0≤ FF ≤1) beschreibt den Verlauf der Hellkennlinie und erreicht

dann den optimalen Wert von eins, wenn die Werte für Stromdichte und Spannung

am AP mit denen von Kurzschlussstrom und Leerlaufspannung übereinstimmen.

Aus den Gleichungen (2.1) und (2.2) ergibt sich eine andere, gebräuchlichere Berech-

nungsformel für den Wirkungsgrad (s. Gl. (2.3)).

η =
jKurzULeerFF

IAM1,5

(2.3)

Die darin enthaltenen Variablen jKurz, ULeer und FF werden zusammen mit dem

daraus berechneten Wirkungsgrad η als Eigenschaften der Solarzelle angegeben

und ermöglichen so den Vergleich verschiedener Solarzellen.
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j [A/m²]

U [V]

0

U
Leer

U
AP

j
AP

j
Kurz

Fläche der

Leistung am

Arbeitspunkt (AP)

Hellkennlinie

j(U)

AP

Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Hellkennlinie j(U) einer Solar-

zelle. Der Füllfaktor FF ist das Verhältnis von blauer Fläche zu grauer Fläche

und beschreibt damit den Verlauf der Kennlinie.

2.2 Vorarbeiten zur Thematik

J. C. Hummelen, der Entwickler des Fulleren-Derivates und Elektronenakzeptors

PCBM-C60, leitete seinen Vortrag im Rahmen des 48. Internationalen Wissenschaft-

lichen Kolloquiums in Ilmenau mit dem Zitat
”
Morphology, Morphology, Morpholo-

gy“ [64] ein. J. C. Hummelen brachte damit die Bedeutung der Korrelation zwischen

der morphologischen Struktur der aktiven Schicht, den daraus resultierenden physi-

kalischen nano- und mikroskopischen Eigenschaften und letztendlich den makrosko-

pischen Solarzellen-Eigenschaften auf den Punkt.

Mit dieser Arbeit soll ein Beitrag zur Bestimmung dieses funktionalen Zusam-

menhangs gegeben werden. Hierfür wurden auch bereits Teile dieser Dissertation

veröffentlicht [1–12]. Natürlich existieren auch von anderen Forschungsgruppen um-

fangreiche Studien zu diesem Thema.

Unter Morphologie ist hierbei nicht nur einfach die
”
Position“ der beiden Kom-

ponenten Polymer und Fulleren in der aktiven Schicht zu verstehen (s. Abb. 2.3),

sondern vielmehr ein komplexes strukturelles Verhalten. Neben einer Kristallisati-

on der Komponenten auf Nanometerskala treten auch verschieden stark ausgeprägte

Phasenseparationen und -agglomerationen auf Nano- und Mikrometerskala auf. In

der Literatur finden sich zu diesem Thema umfangreiche Studien.

So wurde mittels AFM, REM und TEM ein unterschiedliches Verhalten von

Polymer/Fulleren-Mischschichten unter dem Einfluss verschiedener Präparationsbe-

dingungen sowie Nachbehandlungsverfahren bestimmt.

AFM-Aufnahmen zeigen, dass längere Temperzeiten in Mischschichten des kon-
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a b1000 nm

Abbildung 2.5: AFM-Aufnahmen von MDMO-PPV/PCBM-C60 Filmen (80

Gewichtsprozent PCBM-C60, schleuderbeschichtet, Lösungsmittel Toluol), die

bei 145 ◦C a) 5 Minuten und b) 4 Stunden getempert wurden. Bei längerer

Temperzeit bilden sich größere PCBM-C60-Cluster [65].

200 nm 500 nm

a b

Abbildung 2.6: REM-Aufnahmen von MDMO-PPV/PCBM-C60 Filmen (80

Gewichtsprozent PCBM-C60), die aus den Lösungsmitteln a) Chlorbenzol und

b) Toluol schleuderbeschichtet wurden. Die dunklen Bereiche werden dem

PCBM-C60 zugeordnet. Mit Chlorbenzol bilden sich PCBM-C60-Cluster in der

Größe von ca. 50 nm, mit Toluol hingegen von ca. 500 nm [65,66].

jugierten Polymers MDMO-PPV mit PCBM-C60 zu größeren PCBM-C60-Clustern

führen. Unter Berücksichtigung des Maßstabes stellt man eine starke Zunahme der

Mikrophasenseparation und -agglomeration fest (s. Abb. 2.5) [65].

Mit REM-Aufnahmen konnte ein ähnlicher Zusammenhang gezeigt werden, der

jedoch diesmal durch die Wahl verschiedener Lösungsmittel Chlorbenzol und Toluol

begründet ist. Die Agglomeration des PCBM-C60 liegt dabei jedoch zunächst im

Nanometerbereich (Chlorbenzol) und geht in den Mikrometerbereich (Toluol) über

(s. Abb. 2.6) [65, 66].

TEM-Aufnahmen belegen, dass mit zunehmender PCBM-C60-Konzentration
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a b c d200 nm 200 nm 200 nm 200 nm

Abbildung 2.7: TEM-Aufnahmen von MDMO-PPV/PCBM-C60 Filmen

(schleuderbeschichtet) mit PCBM-C60-Konzentrationen von a) 60, b) 75, c) 80

und d) 90 Gewichtsprozent. Das Inset zeigt den zugehörigen SAED-Abschnitt.

Mit steigender PCBM-C60-Konzentration separieren das Polymer und das Ful-

leren zu immer größeren Clustern aus. Bei 90 Gewichtsprozent erreichen die

PCBM-C60-Cluster eine Größe von ca. 160 nm [67].

MDMO-PPV und PCBM-C60 immer stärker separieren. Die PCBM-C60-Cluster er-

reichen bei einem Anteil von 90Ma% eine Größe von 160 nm (s. Abb. 2.7) [67].

Weitere Arbeiten zeigen mit AFM-Messungen, dass PCBM-C60 auch in Misch-

schichten mit dem konjugierten Polymer P3HT an der Oberfläche in Abhängigkeit

mit der PCBM-C60-Konzentration separiert und agglomeriert [68]. Natürlich eignen

sich auch Methoden wie die Raman-Spektroskopie zur Untersuchung der Polymere.

So konnte für P3HT/PCBM-C60-Mischschichten nachgewiesen werden, dass durch

Temperung die P3HT-Moleküle entlang der Hauptkette des Polymers gestreckt wer-

den [69]. Auch für andere Materialsysteme, die sich für polymere Solarzellen eignen,

wurden mit TEM und AFM Phasenseparationen und -agglomerationen festgestellt.

Als Beispiel seien die Untersuchungen an Block-Copolymeren genannt [70]. Studi-

en hinsichtlich der polymeren Eigenschaften von konjugierten Polymeren runden die

morphologischen Untersuchen ab. So zeigen DSC-Messungen für P3HT, sowohl re-

gioregular als auch regiorandom, eine Glastemperatur von ca. -3◦C und eine Schmelz-

temperatur von 225◦C [71].

Während die Methoden wie REM und AFM gut geeignet sind, die Mikrophasen-

agglomeration zu untersuchen, kann dadurch keine Aussage getroffen werden, welche

Struktur auf der Nanometerskala vorliegt. Mit TEM-Aufnahmen ist dies möglich,

erweist sich aber in der Praxis sowohl wegen der schwierigen und langwierigen Pro-

benpräparation als auch auf Grund der statischen Aufladung der Schicht während
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des Messvorgangs als recht ungeeignet. Die Raman-Messungen geben einen ersten

Eindruck darüber, was auf der Nanometerskala passiert, wenn Polymer/Fulleren-

Mischschichten einem aktiven Strukturierungsprozess, wie dem Tempern, unterzo-

gen werden. Dennoch lassen sich auch damit keine klaren Aussagen zur Nanostruk-

tur gewinnen. Aus diesem Grund ist die Hauptuntersuchungsmethode dieser Arbeit

die Röntgendiffraktometrie (XRD), die als eine indirekte Methode dennoch sehr gut

geeignet ist, Anordnungen und Abstände der Moleküle auf der Nanometerskala zu

bestimmen [1].

2.3 Lichtabsorption, Ladungsträgergeneration

und -transport

Bei den in dieser Arbeit durchgeführten XRD-Messungen wurde eine größere makro-

skopische Fläche untersucht. Dies stellt einen weiteren Vorteil gegenüber den lokal

auflösenden AFM- oder REM-Methoden dar, da so eine flächengemittelte Informa-

tion über die Schicht entsteht.

Natürlich liegen auch bereits XRD-Messungen zu reinen Poly-Alkylthiophenen,

wie P3HT, vor [72,73]. Jedoch werden in dieser Arbeit umfangreiche XRD-Studien an

P3HT/Fulleren-Derivat-Mischschichten durchgeführt, welche zusammen mit anderen

Messmethoden zu einem Morphologie-Modell führen. Teile dieser Arbeit wurden be-

reits veröffentlicht [1–12]. Welche Bedeutung die Morphologie für die Absorption des

Lichtes, die Ladungsträgergeneration sowie den für den Ladungsträgertransport hat,

soll in den folgenden Unterkapiteln gezeigt werden.

2.3.1 Absorption

Die Absorption des Lichtes und damit die Generation von Exzitonen geschieht durch

das in der
”
Bulk-Heterojunction“-Schicht eingebettete konjugierte Polymer. In Abb.

2.8 sind die spektrale Bestrahlungsstärke der Sonne unter AM 1,5 Bedingung sowie

exemplarisch die Absorptionskoeffizienten von P3HT und MDMO-PPV dargestellt.

Man erkennt, dass das Maximum des Sonnenspektrums nicht mit dem Maximum der

Polymerabsorption übereinstimmt bzw. die Absorptionskante des Polymers nicht ein-

mal im Bereich des Sonnenmaximums (kleiner 2 eV) liegt. Dies bedeutet, dass das

konjugierte Polymer das Sonnenspektrum nur zu einem geringen Anteil ausnutzt.

Gleichzeitig ist dies auch eine Herausforderung für die chemische Synthese, angepas-

ste Polymere zu entwickeln.
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Abbildung 2.8: Vergleich des Sonnenspektrums (AM 1,5) mit den Absorpti-

onskoeffizienten der konjugierten Polymere P3HT und MDMO-PPV. Das Ma-

ximum des Sonnenspektrums (1,0-1,5 eV) liegt nicht im Bereich der Polymer-

Absorption.

Die Messmethode der spektralen Ellipsometrie (s. Kap. 3.2.3) erlaubt eine

anisotrope Untersuchung der Absorptionseigenschaften der
”
Bulk-Heterojunction“-

Schicht. Die optische Achse (~c-Achse) des uniaxialen effektiven Mediums

Polymer/Fulleren-Schicht steht senkrecht auf dem Substrat. Die anisotropen Ab-

sorptionseigenschaften der Schicht werden durch einen ordentlichen (αo) und einen

außerordentlichen (αa) Absorptionskoeffizienten angegeben. Der ordentliche Absorp-

tionskoeffizient beschreibt die Absorption einer elektromagnetischen Welle, die in

der Ebene parallel zum Substrat (senkrecht zur ~c-Achse) schwingt. Entsprechend

beschreibt der außerordentliche Absorptionskoeffizient die Absorption einer elektro-

magnetischen Welle, die senkrecht zur Substratebene (parallel zur ~c-Achse) schwingt

(s. Abb. 2.9). Unter der praktischen Annahme, dass eine Strom erzeugende Solarzelle

stets unter senkrecht zur Oberfläche einfallender Strahlung, ob von einem Solarsi-

mulator oder der Sonne selbst, betrieben wird, ist für die eigentliche Absorption des

Lichtes nur der ordentliche Anteil des Absorptionskoeffizienten entscheidend, da bei

senkrechtem Lichteinfall die transversale elektromagnetische Welle stets parallel zur

Oberfläche polarisiert ist. Es ist auch bekannt, dass die Komponente des elektrischen
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung der Absorptionseigenschaften des

effektiven Mediums einer Polymer/Fulleren-Mischschicht. Die anisotropen Ab-

sorptionseigenschaften werden durch einen ordentlichen (αo) und außerordent-

lichen (αa) Absorptionskoeffizienten beschrieben. Sind die Hauptketten des Po-

lymers bevorzugt parallel zum Substrat ausgerichtet, ist der ordentliche Anteil

des Absorptionskoeffizienten größer als der außerordentliche Anteil (jeweils im

Spektralbereich der Sonne).

Feldes, die parallel zur Hauptkette eines Polymers wie P3HT schwingt, sehr stark ab-

sorbiert wird [74,75]. Ursache ist die Anregung von Elektronen des π−π∗-Übergangs.

Das senkrecht zur Hauptkette schwingende elektrische Feld wird hingegen im Spek-

tralbereich der Sonne sehr schwach absorbiert. Für die Morphologie bedeutet dies,

dass die Hauptketten des P3HT parallel zur Oberfläche ausgerichtet sein müssen,

um eine maximale Absorption des Lichtes und damit eine maximale Erzeugung von

Ladungsträgern (Exzitonen) zu gewährleisten.

2.3.2 Exzitonen-Transport im Polymermakromolekül (Nah-

bereichsmorphologie)

Durch die Absorption des Lichtes werden im konjugierten Polymer Exzitonen gene-

riert. Diese müssen vor der Rekombination zu einer Polymer/Fulleren-Grenzfläche

gelangen, um hier die Ladungen zu trennen. Damit dies geschehen kann, muss es den

Exzitonen möglich sein, auf der Polymerkette beziehungsweise im Polymermakromo-

lekül zu wandern, insbesondere auch durch Hopping-Transport.

Von entscheidender Bedeutung für die Bewegung der Exzitonen ist natürlich die

Morphologie, im Speziellen die Nahbereichsmorphologie innerhalb eines Polymerma-

kromoleküls. In Abb. 2.10 a) ist die Problematik der Exzitonenbewegung schematisch

dargestellt. So kann ein Exziton ohne Behinderung entlang der knickfreien Hauptket-

te eines Polymers diffundieren. Schwieriger wird es, wenn das Exziton zur nächsten
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Exziton-FRET

“normale” Exziton-Diffusion

a) Polymermakromolekül

Start

Ziel

FRET

E

E

Start-

polymer-

kettenabschnitt

Ziel-

b)

Abbildung 2.10: a) In einem Polymermakromolekül können Exzitonen durch

Diffusion entlang der knickfreien Hauptkette des Polymers oder durch einen

Hopping-Prozess, den ”Förster resonance energy transfer“ (FRET), von einer

Hauptkette zu einer anderen Hauptkette transportiert werden. b) Schematische

Darstellung des FRET im Energieschema. Der angeregte Startpolymerketten-

abschnitt relaxiert und regt damit den Zielpolymerkettenabschnitt an.

Hauptkette hüpfen muss (Hopping-Prozess). In einem solchen Fall bleiben dem Ex-

ziton zwei Möglichkeiten seine Ladung zu transferieren. Zum einen der sogenannte

Dexter-Transfer [76] und zum zweiten der Förster-Transfer [77].

Beim Dexter-Transfer werden die Ladungsträger als Teilchen übertragen. Dies

macht einen direkten Kontakt zwischen dem Startpolymerkettenabschnitt und dem

Zielpolymerkettenabschnitt erforderlich. Damit kann der Prozess nur über kurze Di-

stanzen (ca. 1 nm) erfolgen. Des Weiteren bleibt der Elektronenspin beim Transfer

erhalten, d.h. es sind nur Singulett-Singulett- bzw. Triplett-Triplett-Übergänge er-

laubt. Bedingt durch die kurze Reichweite des Dexter-Transfers kommt diese Form

des Energietransportes in den hier vorliegenden Polymermakromolekülen nicht vor,

da der Förster-Transfer wegen der größeren Reichweite schon viel früher einsetzt.

Beim
”
Förster resonance energy transfer (Förster-Transfer)“, kurz FRET, wird

nicht die Ladung als Teilchen, sondern die Energie vom Startpolymerkettenabschnitt

zum Zielpolymerkettenabschnitt übertragen, indem der angeregte Startpolymerket-
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tenabschnitt relaxiert und die frei werdende Energie genutzt wird, den Zielpoly-

merkettenabschnitt anzuregen (s. Abb. 2.10 b)). Dabei wird keine Strahlung emit-

tiert oder absorbiert. Damit dies möglich ist, muss eine Dipol-Dipol-Kopplung zwi-

schen beiden Polymerkettenabschnitten vorliegen, das heißt, neben dem Abstand

der beiden Dipole ist auch die gegenseitige Orientierung von Bedeutung. Für einen

effizienten Transfer, muss das Emissionsspektrum des Startpolymerkettenabschnitts

mit dem Absorptionsspektrum des Zielpolymerkettenabschnitts überlappen. Dieser

Energieübertrag ist ein schneller Prozess (< 10−9 s) und kann über eine relativ lan-

ge Distanz erfolgen (ca. 10 nm). Eine Energieübertragung findet hauptsächlich von

einem Singulettzustand in einen anderen Singulettzustand statt. Es ist aber auch

möglich, dass ein FRET vom Triplettzustand in einen Singulettzustand erfolgt [78].

Die FRET-Übergangsrate kDA kann mit Gleichung (2.4) bestimmt werden [79].

kDA =
1

τD

(
R0

RDA

)6

(2.4)

Darin ist τD die Lebensdauer des Exzitons auf dem Startpolymerkettenabschnitt, R0

der Förster-Radius1 und RDA der Abstand zwischen Start- und Zielpolymerketten-

abschnitt.

Mit der Kenntnis dieser Zusammenhänge wird sofort klar, wie wichtig die Mor-

phologie des Polymermakromoleküls ist. So ermöglichen gestreckte Polymerhaupt-

ketten eine sehr gute Exzitonendiffusion bzw. kann sich das Exziton sehr gut über

die gestreckte, ungestörte Hauptkette delokalisieren und so an den Rändern in den

Bereich der Grenzfläche zu einem Fulleren gelangen. Für den FRET ist die ent-

scheidende Größe der Abstand der am Transfer beteiligten Polymerkettenabschnitte

(RDA), da dieser in Gleichung (2.4) reziprok in sechster Potenz eingeht. Die Ex-

zitonendiffusion und der Exzitonen-FRET hängen dadurch stark von der Struktur

ab, das heißt, wie dicht oder locker bzw. ungeordnet oder gar kristallin ein solches

Polymermakromolekül aufgebaut ist. Durch nanostrukturierte Polymere, in denen

sich in der amorphen Polymermatrix kristalline Bereiche ausbilden, entstehen länge-

re gestreckte Kettenabschnitte, welche die Exzitonendiffusion erleichtern. Verknickte

Hauptketten erzeugen Energiebarrieren, welche die Exzitonendiffusion, das heißt die

Exzitonendelokalisierung, erschweren (vergleiche Abb. 2.12). Auf der anderen Seite

wirken sich kristalline Bereiche auch stark auf den Abstand der Polymerketten un-

tereinander aus. Je nach Typ des Polymers können so größere Abstände als in der

rein amorphen Matrix oder auch geringere Abstände entstehen, welches natürlich

den FRET beeinflusst.
1 charakteristischer Radius, der hier detailliert beschrieben ist [79]
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2.3.3 Exzitonspaltung an der Grenzfläche Polymer/Fulleren

(Grenzflächenmorphologie)

Nachdem die Exzitonen an den Rand eines Polymermakromoleküls gelangt sind,

findet dort die Exzitonenspaltung mit Hilfe des ultraschnellen Elektronentransfers

am Fullerenmolekül statt. Hauptgrund für den Einsatz von Fulleren-Derivaten als

Elektronenakzeptor in der
”
Bulk-Heterojunction“-Schicht ist die Eigenschaft des

Fullerens, einen ultraschnellen Elektronentransfer initiieren zu können, um das Ex-

ziton trotz der sehr großen Exzitonenbindungsenergie (s. Kap. 4.1.4) spalten zu

können [34, 80]. Das Bemerkenswerte ist, dass der ultraschnelle Ladungstransfer in-

nerhalb von 45 Femtosekunden abläuft [81–83] und damit eintausend mal schneller

ist als irgendein Konkurrenzprozess, der die Ladungsträgerausbeute senken würde

(z.B. Lumineszenzlebensdauer 300 ps).

Wie die konjugierten Polymere auch, bildet PCBM-C60 als organisches Molekül

LUMO- und HOMO-Energieniveaus aus. Insbesondere sind für den Ladungstrans-

fer vom Polymer zum Fulleren die aus der Fulleren-Kugel herausragenden LUMO-

Orbitale von entscheidender Bedeutung [84]. Damit der Ladungstransfer vonstatten

E erzeugtes

Exziton

a)

b)

Anregung

konjugiertes Polymer

PCBM-C
60

negativ

geladenes

Fulleren

ultraschneller
Elektronentransfer

(45 fs)

LUMO
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E
L

E
V

h�
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H
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Abbildung 2.11: a) Schematische Darstellung des photoinduzierten, ul-

traschnellen Elektronentransfers vom konjugierten Polymer zum PCBM-C60.

b) Der Vorgang im Energieniveaudiagramm.
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gehen kann, müssen sich diese Fulleren-LUMO-Orbitale mit den Orbitalen des konju-

gierten Polymers überlappen. Gleichzeitig müssen natürlich die energetischen Lagen

im Bänderschema von Polymer und Fulleren zueinander passen (s. Abb. 2.11).

Damit die Orbitale möglichst effizient überlappen, müssen viele Grenzflächen zwi-

schen Fulleren und Polymer existieren. Die Wahl des richtigen Mischungsverhältnisses

und damit die Ausbildung der optimalen Grenzflächenmorphologie der Polymer- und

der angrenzenden Fullerenmatrix variiert mit dem Typ des verwendeten Polymers

und des Fulleren-Derivates.

Von Bedeutung ist auch, dass ein C60-Fulleren als hervorragender Elektronenak-

zeptor bis zu sechs zusätzliche Elektronen aufnehmen kann [85].

2.3.4 Ladungstransport über das

Polymer-/Fullerennetzwerk (Schichtmorphologie)

Durch die Exzitonenspaltung wurden zwei getrennte Ladungsträger erzeugt. Die po-

sitiven Ladungsträger (Löcher) müssen über das Polymernetzwerk und die negativen

Ladungsträger (Elektronen) über das Fulleren-Perkolations-Netzwerk zur entspre-

chenden Elektrode gelangen (s. Abb. 2.1). Antreibende Kraft ist das sich ausbildende

innere elektrische Feld der Solarzelle. Wie in Abb. 2.3 schematisch dargestellt, ist es

eine logische Grundbedingung, dass der Transport auf nicht unterbrochenen Wegen

erfolgt und es im optimalen Fall keine Sackgassen für die Ladungsträger gibt. An-

ders ausgedrückt, es muss eine angepasste Schichtmorphologie geben, da sonst die

Ladungsträger in den Sackgassen verharren würden und früher oder später rekombi-

nieren. Hierdurch wären diese Ladungen für die Solarzelle verloren.

Im Polymer besteht die Herausforderung darin, nicht nur die Ladung, sondern

auch die Gitterdeformation zu bewegen, da auf einer Polymerkette nicht Löcher als

Ladungsträger, sondern positive Polaronen transportiert werden müssen (s. Kap.

4.1.2). Natürlich müssen auch energetische Barrieren berücksichtigt werden, wo-

durch erneut die Morphologie des Polymernetzwerkes Einfluss nimmt. Das heißt, dass

zusätzlich berücksichtigt werden muss, wie verschiedene Polymermakromoleküle un-

tereinander verschlauft sind, um ein Polaron von einem Makromolekül zum nächsten

weiter transportieren zu können (s. Abb. 2.12).

Knicke in den Ketten des Makromoleküls formen in der energetischen Bandstruktur

Potentialtöpfe, die als Ladungsträgerfallen (
”
traps“) wirken.

”
Endstücke“ erzeugen

Potentialbarrieren, die wie Mauern auf die Ladungsträger wirken (s. Abb. 2.12).
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Molekül-
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Abbildung 2.12: Transport eines positiven Ladungsträgers entlang der durch

das innere elektrische Feld einer Solarzelle verkippten Bandkante. Hindernis-

se wie Potentialtöpfe und -barrieren müssen durch Tunneln (Hopping) über-

wunden werden. Die Makromoleküle (∅ ≈ 15 nm [86]), schwarze Linie und

blaue Strukturformel, bestehen immer aus dem gleichen Polymer. Zur bes-

seren Veranschaulichung wurden die relevanten Kettenabschnitte als PPV-

Strukturformel (blau) dargestellt.

Damit der Ladungstransfer dennoch stattfinden kann, müssen die Ladungsträger

diese Hindernisse überwinden. Durch das in der Solarzelle intern vorhandene elektri-

sche Feld gelingt es den Ladungsträgern, durch die Potentialtöpfe und -barrieren zu

tunneln. Trotzdem begrenzen diese mikroskopischen Hindernisse die makroskopische

Leitfähigkeit stark, da der Ladungstransport in konjugierten Polymeren dadurch im-
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mer auch auf Tunnelprozesse bzw. den sogenannten
”
Hopping-Transport“ angewiesen

ist [87,88].

Damit wird auch klar, dass man sowohl für Polaronen als auch für Exzitonen eine

höhere Leitfähigkeit erreichen kann, wenn der Anteil der geraden, nicht von Knicken

oder Enden unterbrochenen Kettenabschnitte erhöht wird.

Die Elektronen müssen über das sogenannte Fulleren-Perkolations-Netzwerk zur

Elektrode gelangen. Der Wortursprung
”
percolation (engl.) - Durchsickerung“ drückt

dabei das Prinzip aus. Da selbst die mit Seitenketten modifizierten Fulleren-Derivate

nicht den vollständigen Charakter von Polymeren haben, ist es die Herausforde-

rung, dennoch ein nicht unterbrochenes Fulleren-Perkolations-Netzwerk aufzubauen,

durch das die Elektronen, ähnlich wie Regenwasser durch kleine Kanäle im Erd-

boden, durchsickern können. Auch hier spielt die gesamte Schichtmorphologie die

entscheidende Rolle für den verlustfreien Elektronentransport.

Damit die polymere Solarzelle letztendlich effizient arbeiten kann, müssen sowohl

die Morphologieansprüche der Polaronen als auch der Elektronen gleichzeitig in ei-

ner gemeinsamen Polymer-Fulleren-Struktur erfüllt sein. Auch müssen die jeweiligen

Ladungsträgernetzwerke optimal an die entsprechende Elektrode ankoppeln, um ihre

Ladungen verlustfrei zu übertragen.

2.4 Korrelation zwischen Morphologie und Eigen-

schaften

Die in den vorangegangenen Kapitel genannten morphologischen Eigenschaften und

natürlich auch eine entsprechend hohe Absorption müssen für eine polymere Solar-

zelle mit maximalen Wirkungsgrad gleichzeitig optimal eingestellt sein. Hierbei kann

man den Eindruck gewinnen, dass dies eine schwierige Aufgabe ist. Betrachtet man

jedoch die zahlreichen und vor allem technisch einfachen Möglichkeiten der Morpho-

logiebeeinflussung (s. Anhang A), zeigt sich ein Weg auf, um in der Technologie der

polymeren Solarzelle weitere Fortschritte zu erzielen. Aus diesem Grund ist es das

Anliegen dieser Arbeit, Zusammenhänge zwischen Morphologie und Eigenschaften

der Solarzelle aufzuzeigen.

Neben der bereits genannten Methode der XRD werden als weitere Messverfah-

ren zur Charakterisierung der P3HT/Fulleren-Derivat-Mischschichten die spektro-
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skopische Ellipsometrie (SE), die Photolumineszenzmessungen (PL) und teilweise die

Lichtmikroskopie und Differentielle Kalorimetrie (DSC) eingesetzt. Obwohl dies zum

Teil optische Untersuchungsmethoden sind, lassen sich aus den Ergebnissen eben-

falls Rückschlüsse auf die Morphologie der Schicht ziehen. Die Resultate ergänzen

das zuvor mit der XRD bestimmte Morphologie-Modell.

Mittels Untersuchungsmethoden wie der Externen Quanteneffizienz (EQE)

und der bereits angesprochenen IU-Kennlinien-Messung werden die Solarzellen-

Eigenschaften bestimmt (s. Kap. 2.1). Hiermit werden insbesondere am Beispiel von

ausgewählten Solarzellen der Kurzschlussstrom, Füllfaktor und Wirkungsgrad mit

dem zuvor genannten Morphologie-Modell diskutiert.

Um diese Eigenschaften der Solarzelle mit der Morphologie der aktiven Schicht in

Verbindung bringen zu können, muss man die einflussnehmenden Faktoren betrach-

ten. So wird die Leerlaufspannung durch das HOMO-Energieniveau des Polymers

und durch das LUMO-Energieniveau des Fullerens beeinflusst [57,89–91]. Dies bedeu-

tet, dass die Morphologie der aktiven Schicht eine eher untergeordnete Rolle spielt.

Der Kurzschlussstrom wird hingegen von den Absorptionseigenschaften der aktiven

Schicht bestimmt, da durch die Lichtabsorption Ladungsträger generiert werden [92].

Hierbei ist entscheidend, in welchem spektralen Bereich das Polymer absorbiert. Des

Weiteren ist für die Absorption des Lichtes auch die Ausrichtung der Hauptkette des

Polymers in der aktiven Schicht bedeutsam und damit natürlich die Morphologie der

aktiven Schicht (s. Kap. 2.3.1). In der dritten Eigenschaft, dem Füllfaktor, spiegelt

sich das Rekombinationsverhalten der Ladungsträger sowie der serielle und parallele

Widerstand der aktiven Schicht wider [61, 93]. Die Rekombination von Elektronen

und Löchern hängt von deren Lebensdauer und Mobilität ab. Die Mobilität der La-

dungsträger steigt, wenn die Löcher und Elektronen beim Transport durch die aktive

Schicht wenig behindert werden (s. Kap. 2.3.4). Für Elektronen bedeutet dies, dass

ein gut ausgebildetes Fulleren-Perkolations-Netzwerk vorhanden sein muss (s. Abb.

2.3) und für Löcher ein gut verschlauftes Polymernetzwerk (s. Abb. 2.12). Der Ein-

fluss der Morphologie auf den Füllfaktor wird damit deutlich. Da der Wirkungsgrad

der Solarzelle eine Funktion der beiden Parameter Kurzschlussstrom und Füllfaktor

ist, ist damit natürlich der Wirkungsgrad stark von der Morphologie abhängig.

Neben Erklärungen zu den physikalischen Wechselwirkungen und Ursachen der

Morphologie-Eigenschafts-Korrelation können so letztendlich verallgemeinerte Aus-

sagen zu anderen Materialsystemen für polymere Solarzellen, ob bereits aus der Li-

teratur bekannt oder zukünftig neu entwickelt, gemacht werden.
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Kapitel 3

Experimentelle

Untersuchungsmethoden

3.1 Röntgendiffraktometrie

3.1.1 Theoretische Grundlagen

3.1.1.1 Netzebenenabstandsbestimmung mittels Bragg

Die englischen Physiker William Henry Bragg und William Lawrence Bragg sowie

der deutsche Physiker Max von Laue sind von der Voraussetzung ausgegangen, dass

Kristalle aus gleichwertigen parallelen Ebenen aufgebaut sind. Alle Ebenen sind mehr

oder weniger dicht mit Atomen (auch Ionen oder Moleküle) besetzt und haben unter-

einander den konstanten Netzebenenabstand d. Trifft ein Röntgenstrahl auf eine Net-

zebene im Kristall, wird die Röntgenstrahlung daran gebeugt [94,95]. Dieser Vorgang

wird auch vielfach als Reflexion der Röntgenstrahlung bezeichnet, da es viele Gemein-

samkeiten zur Reflexion des sichtbaren Lichtes an Oberflächen gibt. Der Hauptunter-

schied ist jedoch, dass der Röntgenstrahl sehr tief in das Material eindringt und dabei

viele Millionen Netzebenen durchstrahlt, bis er letztendlich vollständig vom Material

absorbiert wird. An jeder dieser einzelnen Netzebenen wird ein Teil des einfallenden

Röntgenstrahles gebeugt/reflektiert. Entsprechend dem Huygensschen Prinzip über-

lagern sich die gebeugten Wellenfronten und erzeugen unter gewissen geometrischen

Bedingungen in ganz bestimmten Richtungen konstruktive Interferenz.

In Abbildung 3.1 sind diese geometrischen Bedingungen am Beispiel von drei Net-

zebenen mit dem Netzebenenabstand d des regelmäßig angeordneten Atomgitters

(Kreise) dargestellt. Parallele Röntgenstrahlen gleicher Phase (O1 und O2) treffen
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Abbildung 3.1: Konstruktive Interferenz durch Beugung der einfallenden

Röntgenstrahlen an verschiedenen Netzebenen (N1, N2, ...) mit dem Netzebe-

nenabstand d des Kristalls. Die an verschiedenen Netzebenen gebeugten Wellen

verstärken sich dann, wenn der Weglängenunterschied ∆ = BC + CD einem

ganzzahligem Vielfachen der Röntgenwellenlänge λ entspricht.

unter dem Winkel θ auf den Kristall. An den Punkten A und E der ersten Netzebe-

ne (N1) werden sie reflektiert. Da die Strecken O1AP1 und O2EP2 gleich lang sind,

treffen sie an den Punkten P1 und P2 mit gleicher Phase ein und verstärken sich.

Diese einfache Reflexionsbedingung ist aus der Optik mit sichtbarem Licht bekannt.

Da Röntgenstrahlung tief in das Material eindringt, müssen weitere geometrische

Bedingungen für die tiefer liegenden Netzebenen (N2, N3, ...) berücksichtigt wer-

den. Ein Teil des Strahls von O1 wird an Netzebene zwei im Punkt C reflektiert

und verläuft weiter in Richtung P3. Da die Strecke BE parallel zur Strecke O1O2

verläuft und die Strecke DE parallel zur Strecke P3P2 (Wellenfronten), ist die gesamt

zurück zu legende Weglänge O1CP3 um den Weglängenunterschied ∆ = BC + CD

länger als die Weglänge der Strecke O2EP2. Auf Grund der Geometrie gelten die

Beziehungen BC = CD und BC = d · sin θ. Der Weglängenunterschied zwischen

dem an der ersten und zweiten Netzebene reflektierten Strahl ergibt sich somit zu

∆ = 2 · BC = 2 · d · sin θ. Damit die beiden reflektierten Wellen konstruk-

tiv interferieren, muss der Weglängenunterschied ∆ ein ganzzahliges Vielfaches n

der Röntgenwellenlänge λ der Röntgenstrahlung betragen. Dies führt zur Formulie-

rung der Braggschen Reflexionsbedingung oder auch Bragg-Gleichung genannt (s.
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Gl. (3.1)).

nλ = 2 · d · sin θ (3.1)

Für jede ganze Zahl n tritt Verstärkung der reflektierten Strahlung ein, wenn Glei-

chung (3.1) erfüllt ist. Bei konstanter Röntgenwellenlänge λ ist der Winkel θ, der die

Geometrie der Beugung bedingt, nur von den Netzebenenabständen d abhängig. Der

Aufbau des Gitters bestimmt die Beugungswinkel.

Bei der Beschreibung von Röntgendiagrammen wird meist auf die Angabe einer

höheren Ordnung der Röntgenwellenlänge verzichtet. Stattdessen wird die Ordnung

n im Index der Netzebene angegeben. Deshalb wird ein Röntgenreflex n-ter Ordnung

an einer Netzebene (hkl), wobei h, k und l die Millerschen Indizes sind, behandelt

als wäre es ein Reflex 1. Ordnung an einer im Kristall nicht wirklich vorhandenen

Netzebene (nh nk nl). Die Bragg-Gleichung wird deshalb auch häufig in einer anderen

Form geschrieben (s. Gl. (3.2)).

λ = 2 · dhkl · sin θ (3.2)

3.1.1.2 Kristallitgrößenbestimmung mittels Scherrer

Der Schweizer Physiker Paul Scherrer war der erste, der den Zusammenhang zwi-

schen der Teilchengröße und der Linienbreite von Röntgeninterferenzen untersucht

hat [95,96]. Nach seiner Arbeit kann die mittlere Primärteilchengröße senkrecht zur

reflektierenden Netzebene L nach Gleichung (3.3) bestimmt werden.

L ≈ K · λ
HB · cos θ

(3.3)

Darin ist K eine Konstante, welche die Form des kristallinen Teilchens berücksich-

tigt und Werte von 0,89 bis 1,39 annehmen kann. λ ist die verwendete Röntgenwel-

lenlänge, θ der Beugungswinkel und HB die Linienbreite der Beugungsinterferenz in

der Höhe der halben Maximalintensität (Halbwertsbreite) in Radiant-Einheiten.

Die Halbwertsbreite einer Röntgeninterferenz setzt sich aus spektralen und geo-

metrischen Verbreiterungseinflüssen sowie aus der Einflussnahme von zu geringer

Teilchengröße und Gitterstörungen zusammen. Würde man einen unendlich ausge-

dehnten, vollkommen periodischen Kristall röntgenographisch vermessen, wäre als

Beugungsinterferenz ein Peak mit einer sehr geringen Halbwertsbreite zu sehen. In

der Realität hat man es aber stets mit endlichen, in unserem Fall sogar nur mit

Nanokristalliten zu tun, was automatisch im Rahmen eines normalen Spannungsver-

breiterungseffekts zu verbreiterten Beugungsinterferenzen führt. Um diese Einflüsse

26
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Abbildung 3.2: a) In geordneten Kristallen sind die berechnete und tatsächli-

che Teilchengröße gleich. b) Eine gestörte Kristallstruktur führt zu zusätzli-

chen Spannungsverbreiterungseffekten, wodurch die berechnete Teilchengröße

kleiner als die reale Teilchengröße ist. Spektrale und geometrische Verbreite-

rungseffekte wurden hier nicht berücksichtigt.

zu eliminieren wird im Regelfall zunächst eine Referenzsubstanz vermessen. Erfah-

rungen mit den in dieser Arbeit untersuchten Stoffen zeigen, dass man für einen Wert

von K = 0, 9 akzeptable Werte für die Teilchengröße erhält. Beachten muss man je-

doch auch hier, dass Störungen im Kristallgitter durch einen zusätzlichen Spannungs-

verbreiterungseffekt Einfluss auf die nach Gleichung (3.3) berechnete Teilchengröße

haben. Unter der Annahme, dass beispielsweise am Rand des Teilchens geringere

molekulare Kräfte auf die beugenden Netzebenen wirken, werden die äußeren Netz-

ebenen weiter nach außen gedrückt. Hierdurch steigt die gemessene Halbwertsbreite,

und die berechnete Teilchengröße verkleinert sich, wohingegen die tatsächliche Teil-

chengröße sogar etwas zunimmt (s. Abb. 3.2). Es kann auch nicht davon ausgegangen

werden, dass die berechnete Teilchengröße gleich der Kristallgröße ist. Die Teilchen

können sowohl isoliert als auch zu Agglomeraten zusammengelagert vorkommen. Da

bei den in dieser Arbeit betrachteten polymeren, also vielmehr ungeordneten Stoffen

Begriffe wie Kristall, Gitter usw. nicht den üblichen, in der Kristallographie verwen-

deten Bedeutungen entsprechen (s. auch Kap. 3.1.1.3), wird in dieser Arbeit auch

nicht von Teilchengröße oder Kristallgröße gesprochen. Die stattdessen verwendeten

Begriffe Kristallit (Nanokristallit) bzw. Kristallitgröße sollen dies deutlich machen.
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Die Kristallitgröße steht damit für die mittlere Länge eines geordneten Bereichs (Kri-

stallit) in senkrechter Richtung zu den beugenden Netzebenen.

3.1.1.3 Atomvorfaktor, Temperaturfaktor, Strukturfaktor

Die Intensität gebeugter Röntgenstrahlen ist von der Art und der Anordnung der

beugenden Atome bzw. auch Ionen oder Moleküle abhängig [95].

Der Atomformfaktor auch als atomarer Streufaktor bezeichnet, berücksichtigt,

dass das Streuvermögen eines Atoms von der Anzahl der Elektronen des Atoms

abhängig ist und Atome keine mathematischen Punkte sind sondern eine räumliche

Ausdehnung aufweisen. Da der Durchmesser eines Atoms in der Größenordnung der

Röntgenwellenlänge liegt, treten Phasendifferenzen zwischen verschiedenen, an dem

selben Atom gestreuten, Strahlen auf. Dies führt zu einer Schwächung der Gesam-

tintensität der Streustrahlung.

Die Schwächung der Streustrahlung ist winkelabhängig und wird durch den Atom-

formfaktor f0 ausgedrückt. Der Wert für f0 wird für einen Beugungswinkel von θ = 0◦

gleich der Ordnungszahl des Atoms gesetzt und nimmt mit steigendem Beugungswin-

kel ab. Die genauen f0 lassen sich berechnen bzw. sind für alle Atome in Abhängigkeit

von sin θ / λ tabelliert.

Der Temperaturfaktor beschreibt das Streuvermögen von Atomen, die in Folge

ihrer Temperatur von T > 0 K um ihre Ruhelagen schwingen. Nur beim theoreti-

schen Wert T = 0 K erreicht das Atom ein Energieminimum, so dass es in seiner

Ausganglage verharrt. Je höher die Temperatur ist, desto größer ist die Amplitude,

mit der das Atom um die Ruhelage schwingt. Dadurch erhöhen sich die Phasendiffe-

renzen, der verschiedenen, an einem Atom gestreuten Röntgenwellen. Dies führt zu

einer weiteren Schwächung der Gesamtintensität der Streustrahlung.

Eine Korrektur des Atomformfaktors kann unter Berücksichtigung von Nähe-

rungsverfahren mit dem temperaturabhängigen Faktor B erfolgen (s. Gl. (3.4)) [97].

f = f0 · e−B·sin2θ / λ2

(3.4)

Der Temperaturfaktor B stellt damit ein zusätzliches Dämpfungsglied für den Atom-

formfaktor f0 dar, wodurch dieser mit steigendem Beugungswinkel θ schneller ab-

klingt und die gestreuten Intensitäten geringer werden. Der Temperaturfaktor steht

mit der mittleren Auslenkung ū des Atoms senkrecht zur reflektierenden Netzebene
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durch die Beziehung B = 8π2ū2 in Verbindung.

Der Strukturfaktor beschreibt die Beziehung zwischen der Anordnung der Ato-

me in einem Kristall und der Intensität der gebeugten Röntgenstrahlung. Jede

Kristallstruktur ist aus einem oder mehreren, ineinander gestellten Bravais-Gittern

(Raumgittern) aufgebaut, so dass sich ein regelmäßig, strukturierter Aufbau ergibt.

Durch verschiedene Atome ergeben sich verschiedene Raumgitter. Legt man beliebi-

ge, parallele Netzebenen durch die Gitterpunkte der verschiedenen Raumgitter, sind

die Netzebenenabstände dhkl für alle Raumgitter gleich. Da der Beugungswinkel der

Röntgenstrahlung nach Gleichung (3.2) nur eine Funktion des Netzebenenabstan-

des ist, werden die Röntgenstrahlen für jedes Raumgitter unter dem selben Winkel

gebeugt. Jedoch sind die an den verschiedenen Raumgittern gebeugten Röntgenwel-

len untereinander nicht in Phase. Dadurch entsteht die resultierende gebeugte Welle

durch die Superposition von Teilwellen der gleichen Wellenlänge, die sich aber in ih-

ren Amplituden (verschiedenes Streuvermögen der verschiedenen Atome) als auch in

ihren Phasenverschiebungen (veschiedene Raumgitter der Atome) unterscheiden. Die

Amplituden der Teilwellen der Atome werden durch die Atomformfaktoren f0 bzw.

f1, f2, ..., fN und die Phasenverschiebungen durch Φ1, Φ2, ..., ΦN beschrieben. Durch

Summieren über alle N-Teilwellen der N-Atome in der Elementarzelle des Kristalls

erhält man den Strukturfaktor F̂hkl (s. Gl. (3.5)).

F̂hkl =
N∑

j=1

fj · Φj (3.5)

Mathematisch erreicht man eine Überlagerung von Wellen durch Summieren der

Exponentialfunktion (s. Gl. 3.6)).

F̂hkl =
N∑

j=1

fj · ei·Φj (3.6)

Die Phasenverschiebung eines jeden Atoms ist eine Funktion seiner Koordinate in der

Einheitszelle, in Bezug auf ein Ausgangsatom, das man in den Koordinatenursprung

legt. Die Phasenverschiebung Φ eines beliebigen Atoms mit den Koordinaten (x, y, z)

innerhalb der Einheitszelle ist Φ = 2πhx+2πky+2πlz, mit den Millerschen Indizes

der Netzebene (hkl) [95]. Verwendet man diesen Ausdruck mit (3.6) erhält man für

die Strukturamplitude eine Gleichung, die eine Funktion der Millerschen Indizes (hkl)

und der Koordinaten eines jeden Atoms der Einheitszelle (xj, yj, zj) ist (s. Gl. 3.7)).

F̂hkl =
N∑

j=1

fj · e2πi·(hxj+kyj+lzj) (3.7)
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Der Ausdruck für den Strukturfaktor unter Berücksichtigung des Temperaturfaktors

(s. Gl. 3.4) (Annahme: B für alle Atome gleich) ändert sich damit zu Gleichung (3.8).

F̂hkl =
N∑

j=1

fj · e−B· sin2θ
λ2 · e2πi·(hxj+kyj+lzj) (3.8)

Durch Einbeziehen der Eulerschen Beziehung eiΦ = cos Φ + i · sin Φ erhält man

für den Strukturfaktor einen Ausdruck bestehend aus Real- und Imaginärteil (s. Gl.

(3.9)).

F̂hkl =
N∑

j=1

fj · e−B· sin2θ
λ2 · cos A + i ·

N∑
j=1

fj · e−B· sin2θ
λ2 · sin A (3.9)

Darin ist A = 2π(hxj + kyj + lzj).

Aus Röntgendiffraktometrieexperimenten erhält man nicht den Strukturfaktor

F̂hkl, sondern nur Intensitätswerte. Da die Intensität der gebeugten Röntgenstrahlen

dem Quadrat des Strukturfaktors proportional ist (Ihkl ∝ |Fhkl|2), muss man sich

mit dem Betrag des Strukturfaktors |Fhkl|, den man auch als Strukturamplitude

bezeichnet, begnügen (s. Gl. 3.10)).

|Fhkl| =

√√√√( N∑
j=1

fj · e−B· sin2θ
λ2 · cos A

)2

+

(
N∑

j=1

fj · e−B· sin2θ
λ2 · sin A

)2

(3.10)

Auf diese Weise hat man über die gemessene Intensität der gebeugten Röntgen-

strahlung Zugang zum Strukturfaktor, der den genauen kristallinen Aufbau der zu

untersuchenden Einheitszelle und damit des Stoffes beinhaltet.

An dieser Stelle muss noch erwähnt werden, dass weitere Korrekturfaktoren

Berücksichtigung finden müssen, um genaue Ergebnisse zu erhalten [95]. Hierauf

soll an dieser Stelle aber nicht detaillierter eingegangen werden.

Hauptannahme für die obigen Erläuterungen und Gleichungen ist, dass es sich bei

dem zu untersuchenden Stoff um ein kristallines Material mit einer hochgeordneten

Atomstruktur handelt. Die Röntgendiffraktometrie wird in dieser Arbeit jedoch auf

polymere Stoffe angewendet, die ein grundlegend anderes, von Natur aus amorphes

Materialsystem darstellen. Dass die Röntgendiffraktometrie, wie später in dieser Ar-

beit gezeigt, dennoch Ergebnisse liefert, ist damit zu begründen, dass die Eigenschaft

der Röntgenstrahlung, an Elektronen gebeugt zu werden, auch in polymeren Stoffen

erhalten bleibt. Denn der Strukturfaktor kann auch als Fourier-Transformation der

Elektronendichteverteilung ρ des Materials dargestellt werden (s. Gl. (3.11)).

F̂hkl =

a∫
0

b∫
0

c∫
0

ρ(x, y, z) · e2πi(hx
a

+ ky
b

+ lz
c ) dxdydz (3.11)
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3.1. Röntgendiffraktometrie

Darin sind a, b und c die Gitterkonstanten, x, y und z die Koordinaten innerhalb

der Einheitszelle. Betrachtet man ein Polymer mit einer Hauptkette und Seitenketten

liegt der Schluss nahe, dass auf der Hauptkette eine hohe Elektronendichte und ent-

lang der Seitenketten eine geringe Elektronendichte vorliegt. Sollte das Polymer so

aufgebaut sein, dass sich Hauptketten und Seitenketten regelmäßig anordnen, könnte

dies als eine Art kristalline Ordnung verstanden werden und dadurch die Bedingung

für konstruktive Röntgeninterferenz entstehen. Die Resultate, insbesondere die ge-

messenen Intensitätswerte, lassen sich aber dennoch nicht auf eine Strukturamplitude

|Fhkl| und damit Atomkoordinaten zurückrechnen.

Aus diesem Grund ist es auch von vorne herein nicht erforderlich, eine Lösung

für das sogenannte
”
Phasenprobleme der Röntgenbeugung“ zu finden. Der Struk-

turfaktor ist eine komplexe Größe und besteht aus Real- (Betrag) und Imaginärteil

(Phase): F̂hkl = |Fhkl| ·exp(i ·Φhkl). Aus der Intensität der gebeugten Welle kann nur

der Betrag des Strukturfaktors, die Strukturamplitude |Fhkl|, berechnet werden. Da

keine geeigneten Linsen existieren, um eine Abbildung der gebeugten Röntgenstrah-

lung zu erzeugen, geht die Phaseninformation Φhkl verloren, und damit die Kenntnis

des vollständigen Strukturfaktors. Das Fehlen der Linsen ist darauf zurückzuführen,

dass der Brechungsindex von Standardmaterialien für Röntgenstrahlen sehr nahe

dem Wert 1, und damit nahe dem Brechungsindex der Luft bzw. des Vakuums, liegt.

Die Herstellung von geeigneten Linsen ist Thema aktueller Forschungsarbeiten [98].

Andere Methoden, das
”
Phasenproblem“ zu lösen, finden sich unter [95].

3.1.2 Pulver- und Dünnschichtuntersuchungen

Für die strukturellen Untersuchungen wurde die Methode der Röntgendiffraktometrie

im Weitwinkelbereich (wide angle x-ray diffraction - WAXD) eingesetzt. Neben der

prinzipiellen Eignung für die Aufgabenstellung, hat die WAXD auch den Vorteil, die

Probe während der Messung nicht zu zerstören. Da die untersuchten Proben nicht

kontaktiert sind, können darauf aufgebrachte Ladungen nicht abfließen. Dies hat

zur Folge, dass Methoden, die Elektronenbeugung verwenden, wie zum Beispiel die

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) oder die Low Energy Electron Diffrac-

tion (LEED), ungeeignet sind. Außerdem ist es für TEM-Untersuchungen nötig, die

Schichten keilförmig zu schneiden, um sie sehr dünn zu gestalten. Dies ist bezüglich

der Probenpräparation sehr aufwendig und zerstört letztendlich auch die untersuch-

ten Proben.
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3.1.2.1 Experimenteller Aufbau

Das für die WAXD verwendete Diffraktometer
”
Philips X’Pert-Pro“ ist mit einem

vertikalen θ - θ Goniometer ausgestattet. Es wurden zwei verschiedene Probentypen

untersucht. Dünnschichtproben werden auf einem Probentisch aufgelegt, welcher in

der Höhe (vertikale Richtung) verstellt werden kann. Dies ist für die aufwendige Ka-

librierung dieser Proben wichtig. Pulverproben werden in einen anderen Probentisch

eingespannt, der um die vertikale Achse rotieren kann. Der Einfalls- und Detekti-

onswinkel der Röntgenstrahlung wird über das Goniometer durch Veränderung der

Position der Röntgenröhre bzw. des Röntgendetektors erreicht, indem deren Stellung

vertikal zum Probentisch durchgefahren werden kann. Den genauen Aufbau des Dif-

fraktometers mit weiteren Komponenten zur Fokussierung der Röntgenstrahlen zeigt

Abbildung 3.3. Die Röntgenröhre erzeugt auf Basis des Metalls Kupfer Röntgenstrah-

Probentisch, bei

- Pulverproben: drehbar

- Dünnschichtproben: höhenverstellbar

Maske Rückstreublende

Empfängerspalt

Graphit-

Monochro-

mator

Proportionaldetektor

mit Xenon- und

Methangasfüllung

Divergenzblende

Soller-Blenden
Soller-Blenden

Röntgenröhre

Kupfer

Strichfokus

2�

�

Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau des ”Philips X’Pert-Pro“ Diffraktome-

ters, hier in Bragg-Brentano-Geometrie.

lung (charakteristisches und kontinuierliches Kupferspektrum), die durch den Strich-

fokus zu einem schmalen Strahlenbündel geformt wird. Die Soller-Blenden bestehen

aus einer Reihe von dünnen, parallelen Metallplättchen und beeinflussen die seitli-

che Divergenz des Röntgenstrahles und damit auch dessen Intensität. Soller-Blenden
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3.1. Röntgendiffraktometrie

befinden sich sowohl vor als auch nach der Probe im Strahlengang. Die Divergenz-

blende und die Maske fokussieren den Strahl so, dass er nur die gewünschte Proben-

oberfläche trifft. Erhöht man diese Fläche, steigt zwar die Intensität der gebeugten

Strahlung, das Auflösungsvermögen sinkt jedoch. So ist es erforderlich, einen geeigne-

ten Mittelweg zwischen ausreichender Beugungsintensität und Auflösungsvermögen

zu finden, da das Auflösungsvermögen Einfluss auf die Halbwertsbreite und damit auf

die Kristallitgröße (s. Kap. 3.1.1.2) nimmt. Die Rückstreublende wird während einer

Messung mit den gleichen Parametern wie die Divergenzblende konfiguriert, so dass

sie die gleiche Probenoberfläche detektiert, die auch durch die Einstellung an der Di-

vergenzblende bestrahlt wird. Der Empfängerspalt ist, wie der Name schon sagt, eine

spaltförmige Öffnung, durch die nur der gewünschte Teil der gebeugten Strahlung

hindurchgelassen wird. Der Graphit-Monochromator wird verwendet, um die CuKα1-

Linie vom CuKα-Duplet zu separieren. Der Proportionaldetektor ist mit Xenon als

Detektionsgas und mit Methan als Löschgas gefüllt. Er registriert die Intensität der

gebeugten Röntgenstrahlung, indem er bei der Wellenlänge der CuKα1-Linie die An-

zahl der Röntgenquanten zählt. Zur Datenauswertung wurde das Programm
”
FIT

Version 2.0“ verwendet [99].

Bei den hier vorliegenden Röntgendiffraktometriemessungen wird stets davon aus-

gegangen, dass kohärente Streuung der Röntgenstrahlen an den Elektronenhüllen der

Atome vorliegt. Dies bedeutet, dass der Betrag des einfallenden Röntgenwellenzahl-

vektors
−→
k e gleich dem Betrag des reflektierten (gebeugten) Röntgenwellenzahlvek-

tors
−→
k r ist (|

−→
k e| = |

−→
k r|) und dass die Röntgenstrahlen nach dem Reflektionsgesetz

(Einfallswinkel=Ausfallswinkel) an den beugenden Netzebenen reflektiert werden.

Damit steht der Streuvektor ∆
−→
k =

−→
k r −

−→
k e stets senkrecht auf den beugen-

den Netzebenen. Die kohärente Streuung wird auch als elastische Röntgenbeugung

bezeichnet.

Schreibt man die Bragg-Gleichung (s. Kap. 3.1.1.1) in der allgemeineren vektori-

ellen Schreibweise erhält man Gleichung (3.12) [100].

∆
−→
k =

−→
G (3.12)

Das heißt, dass stets nur solche kristallinen Bereiche detektiert werden, bei denen

der reziproke Gittervektor des Kristalls
−→
G in Betrag und Richtung gleich dem Streu-

vektor ∆
−→
k ist. Abbildung 3.4 verdeutlicht den Zusammenhang.

Mit der WAXD wurden zwei verschiedenen Arten von Proben, Pulver und dünne
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Schichten, untersucht. Hierfür kamen zwei verschiedene geometrische Messanordnun-

gen des Diffraktometers zur Anwendung.

AtomNetzebene

� �
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Abbildung 3.4: Bei allen Röntgenexperimenten liegt elastische Beugung vor,

da der Betrag des einfallenden Röntgenwellenzahlvektors
−→
k e gleich dem Betrag

des reflektierten (gebeugten) Röntgenwellenzahlvektors
−→
k r ist (|

−→
k e| = |

−→
k r|).

Der Streuvektor ∆
−→
k =

−→
k r −

−→
k e steht stets senkrecht auf den beugenden

Netzebenen und ist damit parallel zum reziproken Gittervektor
−→
G der Netze-

benen.

3.1.2.2 Pulvermessungen (Bragg-Brentano)

Die wohl meist benutzte Methode bei Röntgenbeugungsexperimenten ist die Bragg-

Brentano-Geometrie, bei der die Messanordnung so gewählt wird, dass der Einfalls-

winkel der Röntgenstrahlung zur Probenoberfläche gleich dem Ausfallswinkel der

Röntgenstrahlung zur Probenoberfläche ist. In den Abbildungen 3.3 und 3.4 ist die

Bragg-Brentano-Geometrie schematisch dargestellt. Durch die im Kapitel 3.1.2.1 be-

schriebenen Zusammenhänge werden in dieser Geometrie nur solche Netzebenen de-

tektiert, welche parallel zur Probenoberfläche ausgerichtet sind.

Die Bragg-Brentano-Geometrie eignet sich insbesondere, um dicke Proben zu

vermessen. In dieser Arbeit wurden deshalb zu Tabletten gepresste Pulverproben

untersucht. Folgende Parameter wurden für die Bragg-Brentano-Geometrie am Dif-

fraktometer gewählt:

Röntgenröhre: Kupfer-Anode, UB = 40 kV, I = 40 mA

Wellenlänge: λCuKα1 = 0,15405600 nm (8048 eV)

Goniometer: normale Auflösung (0,001◦)

Soller-Blenden: 0,04 rad

Divergenzblende: automatische Öffnungswinkelanpassung, so dass

Länge der bestrahlten Probenoberfläche: 8 mm

Maske: Breite der bestrahlten Probenoberfläche: 10 mm

Probentisch: 15 Umdrehungen pro Minute
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Rückstreublende Öffnungswinkelanpassung: siehe Divergenzblende

Empfängerspalt: Öffnungsweite: 0,10 mm

2θ-Schrittweite: 0,05◦ mit 180 s Integrationszeit

(Messzeit für 1◦: 1 Stunde)

Tablettenabmessung: Durchmesser: 15 mm

Dicke: 2 mm

3.1.2.3 Dünnschichtmessungen (streifender Einfall)

Da Röntgenstrahlung generell die Eigenschaft zeigt, Medien sehr stark zu durch-

dringen, ist die Bragg-Brentano-Geometrie, speziell bei großen Einfallswinkeln, nicht

geeignet, um dünne Filme zu untersuchen. Führt man ein Gedankenexperiment mit

einem Röntgeneinfallswinkel von 90◦ durch, werden die Probleme mit Schichtdicken

von ca. 100 nm sofort ersichtlich. Zum einen gibt es in diesem Fall nur 100 nm Mate-

rial, an welchem die gewünschte Röntgenbeugung stattfinden könnte. Zum anderen

würde die Strahlung auch in das unter der zu untersuchenden Schicht liegende Sub-

strat eindringen und so unerwünschte Beugungsreflexe erzeugen. Einen Ausweg zur

Anwendung der Röntgenbeugung auf die in dieser Arbeit verwendeten Dünnschicht-

proben stellt die asymmetrische Bragg-Beugung unter streifendem Einfall dar. Die-

se Messanordnung wird auch als
”
grazing incidence diffraction (GID)“ bezeichnet

und ist in Abbildung 3.5 schematisch dargestellt. Am Diffraktometer wurden die

Kalibrier- und Messparameter der GID-Geometrie wie folgt gewählt:

Röntgenröhre: Kupfer-Anode, UB = 40 kV, I = 40 mA

Wellenlänge: λCuKα1 = 0,15405600 nm (8048 eV)

Goniometer: normale Auflösung (0,001◦)

Einfallswinkel: ω = 0,3◦ (konstant) [101]

Soller-Blenden: 0,04 rad

Divergenzblende: 0,5◦ (konstant), so dass

Länge der bestrahlten Probenoberfläche: 15 mm

Maske: Breite der bestrahlten Probenoberfläche: 10 mm

Probentisch: nicht rotierend

Rückstreublende Öffnungswinkelanpassung: siehe Divergenzblende

Empfängerspalt: Öffnungsweite: 0,15 mm

2θ-Schrittweite: 0,05◦ mit 180 s Integrationszeit

(Messzeit für 1◦: 1 Stunde)
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Kalibrierung:

Divergenzblende: 1/32◦ (konstant)

Rückstreublende: 4◦ (konstant)

Empfängerspalt: Öffnungsweite: 0,10 mm
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Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der ”grazing incidence diffraction

(GID)“ Geometrie. Unter der Voraussetzung der elastischen Röntgenbeugung

(vgl. Abb. 3.4 und Gl. (3.12)) können nur solche kristallinen Bereiche gemes-

sen werden, bei denen der Streuvektor ∆
−→
k in Betrag und Richtung gleich

dem reziproken Gittervektor des kristallinen Bereichs
−→
G ist. Die beugenden

Netzebenen sind um den Winkel β zur Probenoberfläche geneigt.

Hauptvorteil der GID-Geometrie ist die enorme Verlängerung des effektiv durch-

strahlten Mediums. Durch den gewählten Einfallswinkel von ω = 0,3◦ vergrößert sich,

unter der Annahme einer zu untersuchenden Schichtdicke von 100 nm, die Weglänge

des Röntgenstrahls bis zum Material, welches direkt auf dem Substrat liegt, auf

19.098 nm. Durch diese Steigerung ist es möglich, auch bei geringen Dicken der zu

untersuchenden Schichten genügend Material mit eventuell vorhandenen, beugenden

Netzebenen zu vermessen.

Gleichzeitig ergibt sich durch die Nutzung dieser asymmetrischen Untersuchungs-

methode ein weiterer Aspekt bezüglich der Deutung der Messdaten. Während in der

Bragg-Brentano-Geometrie stets Netzebenen Beugungsreflexe erzeugen, die paral-

lel zur Probenoberfläche liegen, sind die Netzebenen in der GID-Geometrie um den

Winkel β zur Probenoberfläche geneigt. Beachtung muss dies unter anderem auch
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bei der Bestimmung der Kristallitgröße mittels der Scherrer-Gleichung (3.3) finden.

Die Größe des Kristallits wird immer senkrecht zu den beugenden Netzebenen, das

heißt in Richtung des reziproken Gittervektors
−→
G des kristallinen Bereichs, ermittelt.

Die in dieser Arbeit gewonnenen Röntgenmessdaten, egal welcher Messgeome-

trie, werden in Röntgendiffraktogrammen dargestellt. Darin wird die gemessene In-

tensität der gebeugten Röntgenstrahlung über dem Detektionswinkel 2θ (s. Abb.

3.5) abgetragen. Mittels der Bragg-Gleichung (3.2) kann aus der 2θ-Position eines

Beugungsreflexes der Netzebenenabstand dhkl berechnet werden. Über die einfache

geometrische Beziehung β = 2θ/2 − 0, 3◦ kann der Neigungswinkel β bestimmt

werden. Abbildung 3.6 fasst die Ergebnisse zusammen.

0,1

1,0

10,0

0 10 20 30 40 50 60 70
0

10

20

30

40

N
et

ze
be

ne
na

bs
ta

nd
 d

hk
l (n

m
)

Detektionswinkel 2θ (°)

N
ei

gu
ng

sw
in

ke
l β

 (°
)

  β=2θ/2−0,3°  

Abbildung 3.6: Über dem Detektionswinkel 2θ ist der Netzebenenabstand

dhkl abgetragen (rote Kurve). Dieser ist von der Messgeometrie unabhängig.

Der Neigungswinkel β der beugenden Netzebenen ist von der Messgeometrie

abhängig und hier für einen Einfallswinkel von ω = 0, 3◦ gezeigt (blaue

Kurve).
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3.2 Spektroskopische Ellipsometrie

3.2.1 Theoretische Grundlagen

Zur Bestimmung der optischen Konstanten und Dicke der aktiven Schicht einer po-

lymeren Solarzelle wurde die weit verbreitete Methode der spektroskopischen Ellip-

sometrie (SE) eingesetzt. Insbesondere werden mit der SE die komplexe dielektrische

Funktion (DF) (s. Gl. (3.13)) bzw. der komplexe Brechungsindex (s. Gl. (3.14)) be-

stimmt.

ε̂(h̄ω) = ε1(h̄ω) + iε2(h̄ω) (3.13)

n̂(h̄ω) = n′(h̄ω) + iκ(h̄ω) (3.14)

Darin sind ε1 und n′ (Realteile) und ε2 und κ (Imaginärteile) als Funktion der Pho-

tonenenergie h̄ω enthalten. Die DF und der Brechungsindex stehen für nicht magne-

tische Materialien über die Gleichung (3.15) in Beziehung.

ε̂ =
√

n̂ (3.15)

Bei der SE wird elliptisch, bei manchen Ellipsometertypen auch linear polarisiertes

Licht auf die Probe eingestrahlt und das von der Probe reflektierte Licht bezüglich

seiner Polarisationseigenschaften analysiert.

Zum theoretischen Verständnis geht man zu Beginn von ebenen elektromagne-

tischen Wellen aus, die eine Lösung der Maxwell-Gleichungen sind (s. Gl. (3.16)).

~̂E(~r, t) = ~E0e
i(~k~r−ωt) (3.16)

~̂E ist der komplexe Vektor, ~E0 der Amplitudenvektor, ~k der Wellenvektor und ω die

Kreisfrequenz des elektrischen Feldes. ~r ist der Vektor der Ortskoordinate und t die

Zeit.

Fällt die ebene elektrische Welle auf eine Grenzfläche, kann sie in Komponenten

zerlegt werden, die senkrecht (s) und parallel (p) zur Einfallsebene schwingen (s. Gl.

(3.17)). Dabei wird die Einfallsebene durch den einfallenden Strahl (~k) und das Lot

der Grenzfläche aufgespannt (s. Abb. 3.7).

~̂E =

(
Êp

Ês

)
(3.17)

An der Grenzfläche zwischen zwei Medien (Bezeichnung 0 und 1), die sich durch

unterschiedliche Brechungsindizes auszeichnen, wird ein Teil der einfallenden Welle

an der Grenzfläche reflektiert und verbleibt im Medium 0, ein anderer Teil gebrochen
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Lot

Einfallsebene

Probe

k
e

�

s
r

�

p
r

�

p
e

�

s
e

�

k
r

�

E
r
-Feld

�

E
e
-Feld

�

.

.
.

Abbildung 3.7: Bezüglich der Einfallsebene sind die parallele (~p) und senk-

rechte (~s) Komponente des einfallenden (Index e) und reflektierten (Index r)

elektrischen Feldes ( ~E) dargestellt. Die Richtung der Welle wird durch den

Wellenvektor ~k angegeben. Da bei ellipsometrischen Messungen nur die re-

flektierten Strahlanteile gemessen werden, wurden die transmittierten Anteile

nicht dargestellt.

und dringt dabei in das Medium 1 ein. Die parallelen und senkrechten Feldkompo-

nenten verhalten sich bei diesem Vorgang verschieden. Die Prozesse werden durch

die Gleichung (3.18) beschrieben.(
Êp

Ês

)
r

=

(
r̂p 0

0 r̂s

)(
Êp

Ês

)
e(

Êp

Ês

)
t

=

(
t̂p 0

0 t̂s

)(
Êp

Ês

)
e

(3.18)

Die Indizes e, r und t bezeichnen die einfallende, reflektierte und transmittierte Feld-

komponente. Die (2x2)-Matrizen enthalten die komplexen Fresnel-Koeffizienten für

die Reflexion (r̂) und Transmission (t̂). Aus den Gleichungen ergeben sich die Fresnel-

Koeffizienten (s. Gl. (3.19)), die das Verhältnis der reflektierten bzw. transmittierten

zur einfallenden Feldkomponente ausdrücken.

r̂p =
Êp,r

Êp,e

, r̂s =
Ês,r

Ês,e

, t̂p =
Êp,t

Êp,e

, t̂s =
Ês,t

Ês,e

(3.19)

Aus den Stetigkeitsbedingungen der Feldkomponenten an der Grenzfläche [102], las-
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Kapitel 3. Experimentelle Untersuchungsmethoden

sen sich die Fresnel-Koeffizienten herleiten (s. Gl. (3.20)).

r̂p = n̂1cosϕ0−n̂0cosϕ̂1

n̂1cosϕ0+n̂0cosϕ̂1
t̂p = 2n̂0cosϕ0

n̂1cosϕ0+n̂0cosϕ̂1

r̂s = n̂0cosϕ0−n̂1cosϕ̂1

n̂0cosϕ0+n̂1cosϕ̂1
t̂s = 2n̂0cosϕ0

n̂0cosϕ0+n̂1cosϕ̂1

(3.20)

ϕ0 ist der Winkel zwischen der Ausbreitungsrichtung des elektrischen Feldes und

dem Einfallslot auf der Grenzfläche.

Die bisherigen Gleichungen gelten für ein System aus zwei halbunendlichen Me-

dien mit jeweils einer Reflexion bzw. Transmission an der Grenzfläche zwischen den

beiden Medien. Geht man zu einem Schichtaufbau, bestehend aus mehreren paral-

lel übereinander angeordneten Filmen, über, komplizieren sich die Verhältnisse. Zur

einfacheren Betrachtung soll dies am Beispiel eines einzelnen Films (Medium 1) der

Dicke d auf einem halbunendlichen Substrat (Medium 2) veranschaulicht werden,

wobei der Film und das Substrat vom umgebenden Medium 0 eingeschlossen wer-

den (s. Abb. 3.8). Fällt auf einen solchen Schichtaufbau ein Lichtstrahl ein, führt

dies zu Mehrfachreflektionen an den Grenzflächen. Die Feldstärke jedes reflektier-

ten bzw. transmittierten Strahls ergibt sich aus der entsprechenden (Mehrfach)-

Multiplikation der in Gleichung (3.18) dargestellten (2x2)-Matrizen für jeden ein-

zelnen Grenzflächenkontakt. Da die reflektierten Strahlen unterschiedliche optische

Wege zurücklegen, unterscheiden sie sich in ihren Phasen. Die Wegdifferenz, die ein

austretender reflektierter Strahl Refν (ν > 1) in Bezug auf den ersten reflektierten

Strahl Ref1 besitzt, ergibt sich aus der Anzahl der Durchläufe des Strahls durch den

Film der Dicke d. Daher ist es günstig, eine Phasendicke β für den Film einzuführen.

Diese ist bei einem festen gegebenen Einfallswinkel ϕ0 und einer festen Kreisfrequenz

ω der elektromagnetischen Welle durch Gleichung (3.21) bestimmt.

β = n̂1d · ω
c0
· cosϕ̂1 mit |~k0| = ω

c0

|~k0|d · n̂1

√
1− sin2ϕ̂1 mit n̂0sinϕ0 = n̂1sinϕ̂1

|~k0|d · n̂1

√
1− n̂2

0sin2ϕ0

n̂2
1

mit |~k0| = 2π
λ

2π
λ

d ·
√

n̂2
1 − n̂2

0sin
2ϕ0

(3.21)

Die gesamte, von diesem Schichtsystem reflektierte Feldstärke erhält man durch das

Aufsummieren aller Feldstärken eines jeden austretenden Strahls ν unter Berücksich-

tigung der richtigen Phase β (s. Gl. (3.22)).

Êr,gesamt =

(
r̂01 + t̂01t̂10e

−i2β

∞∑
ν=2

(r̂10)
ν−2(r̂12)

ν−2e−i2νβ

)
· Êe (3.22)
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Abbildung 3.8: Der einfallende Lichtstrahl ~ke wird an den Grenzflächen

Luft/Film (01) und Film/Substrat (12) mehrfach reflektiert (Refν) und trans-

mittiert (Transν).

Die Indizes des Fresnel-Koeffizienten bezeichnen den entsprechenden Grenz-

flächenübergang, zum Beispiel von Medium 0 nach 1. Berücksichtigt man Neben-

bedingungen, ergibt sich für die gesamt reflektierte Feldstärke ein vereinfachter Aus-

druck (s. Gl. (3.23)).

Êr,gesamt =

(
r̂01 + r̂12e

i2β

1 + r̂01r̂12ei2β

)
· Êe (3.23)

Aus den Gleichungen (3.19) und (3.23) ergeben sich die Pseudo-Reflektions-Fresnel-

Koeffizienten für das gesamte System (s. Gl. (3.24)).

〈r̂p〉 =
Êgesamt

p,r

Êp,e
= r̂p,01+r̂p,12ei2β

1+r̂p,01r̂p,12ei2β

〈r̂s〉 =
Êgesamt

s,r

Ês,e
= r̂s,01+r̂s,12ei2β

1+r̂s,01r̂s,12ei2β

(3.24)

Das Verhältnis der Pseudo-Fresnel-Koeffizienten (ρ̂) und damit auch die optischen

Eigenschaften der Schicht stehen mit den Parametern Ψ und ∆, die vom Ellipsometer

bestimmt werden, in Beziehung (s. Gl. (3.25)).

ρ̂ =
〈r̂p〉
〈r̂s〉

=
|〈r̂p〉|
|〈r̂s〉|

· ei(δp−δs) = tanΨ · ei∆ (3.25)

Darin ist δp/s der Phasenunterschied zwischen der reflektierten und einfallenden elek-

trischen Feldkomponente, die beide jeweils parallel/senkrecht zur Einfallsebene ste-

hen. ∆ ist wiederum die Differenz zwischen diesen parallelen und senkrechten Pha-

senunterschieden.
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Kapitel 3. Experimentelle Untersuchungsmethoden

3.2.2 Experimenteller Aufbau und Bestimmung der DF

Die in dieser Arbeit gezeigten Ergebnisse wurden mit einem Ellipsometer vom Typ

”
VASE M-44“ (

”
variable angle spectroscopy ellipsometer M-44“) des Herstellers

”
J.

A. Woollam Co., Inc.“ gemessen. Der Aufbau ist in Abb. 3.9 schematisch dargestellt.

Als Lichtquelle dient eine Xenon-Höchstdrucklampe mit nachfolgendem Monochro-

mator, dessen spektrale Auflösung 3 nm (0,01 eV bei h̄ω = 2,0 eV) beträgt. Der

auswertbare spektrale Bereich liegt zwischen 0,7 und 5 eV. Ein Polarisator erzeugt

elliptisch polarisiertes Licht, mit welchem die Probe bestrahlt wird. Mit dem rotie-

renden Analysator (ωA = 10-60 Hz) mit Detektor wird der Polarisationszustand des

von der Probe reflektierten Lichtes ermittelt. Das Gerät arbeitet am empfindlich-

sten, wenn das am Detektor ankommende Licht nahezu zirkular polarisiert ist, denn

für lineare Polarisation ist die Empfindlichkeit gering. Diese Eigenschaft macht man

sich zunutze, indem nach dem Polarisator ein computergesteuerter variabler Verzöge-

rer (Autoretarder) zwischengeschaltet wird. Hiermit wird der Polarisationszustand

des einfallenden Lichtstrahls so verändert (
”
verzögert“), dass am Detektor möglichst

zirkular polarisiertes Licht ankommt und so mit maximaler Genauigkeit gemessen

werden kann.

Probe

rotierender Analysator

mit Si- und InGaAs-

Detektor

Probe

Autoretarder

Polarisator mit

Kollimatorlinse
Lot auf

Probe

Xenon-

lampe

Mono-

chromator

Ellipsometer-

steuerung
PC

Glas-

faser

��

Abbildung 3.9: Schematischer Aufbau des ”VASE Woollam Ellipsometers“.

Am Detektor wird eine Spannung gemessen, welche bei dem hier verwendeten

Gerät durch Gleichung (3.26) beschrieben werden kann.

U(t) = UDC + a cos(2ωAt) + b sin(2ωAt) (3.26)

Das Signal enthält einen Gleichspannungsanteil UDC, der von einem Wechselspan-

nungsanteil überlagert wird, wobei ωA die Kreisfrequenz des Analysators ist. Die
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3.2. Spektroskopische Ellipsometrie

Form des Signales ist vom Polarisationszustand des auf den Analysator auftreffen-

den Lichtes abhängig. Linear polarisiertes Licht erzeugt ein sinusförmiges, zirkular

polarisiertes Licht ein konstantes Signal. Elliptische Polarisation erzeugt eine Über-

lagerung beider Signalformen.

Die am Detektor gemessene Intensität ID ist vom Azimutwinkel A des Analysators

abhängig (s. Gl. (3.27)).

ID ∝ 1 + α cos(2A) + β sin(2a) (3.27)

Das Ellipsometer bestimmt letztendlich die Fourierkoeffizienten α und β, welche über

Gleichung (3.28) mit den Größen Ψ und ∆ in Zusammenhang stehen und in der P

der Azimutwinkel des Polarisators ist.

α = a
UDC

= tan2Ψ−tan2P
tan2Ψ+tan2P

β = b
UDC

= 2tanΨ cos∆ tanP
tan2Ψ+tan2P

(3.28)

Aus den ermittelten Fourierkoeffizienten und dem Azimutwinkel des Polarisators

ergeben sich die für die Ellipsometrie charakteristischen Größen Ψ und ∆ (s. Gl.

(3.29)).

tanΨ =
√

1+α
1−α
· |tanP |

cos∆ = β√
1−α2 · tanP

|tanP |

(3.29)

Unter Anwendung von Gleichung (3.29), (3.25), (3.20) (links) und (3.15) kann

nun die Pseudo-DF 〈ε̂〉 bestimmt werden (s. Gl. (3.30)).

〈ε̂〉 = sin2Φ

[
1 + tan2Φ

(
1− ρ̂

1 + ρ̂

)2
]

(3.30)

Φ ist dabei der Winkel zwischen dem auf die Probe einfallenden Strahl und dem

Lot auf der Probe (s. Abb. 3.9). Dass die DF auch vom Einfallswinkel Ψ abhängig

ist, ist dann von Bedeutung, wenn neben der Schichtdicke d auch der Realteil ε1

und der Imaginärteil ε2 bestimmt werden sollen. In einem solchen Fall sind drei Er-

gebnisgrößen zu bestimmen, wobei aber nur zwei Messgrößen (Ψ und ∆) vorliegen.

Um die Unterbestimmtheit zwischen Ergebnisgrößen und Messgrößen auszugleichen,

wird eine photonenenergieabhänige Untersuchung bei verschiedenen Einfallswinkeln

Φ durchgeführt und so Daten mit unterschiedlichen optischen Weglängen bzw. Pha-

sendicken β gesammelt.
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Kapitel 3. Experimentelle Untersuchungsmethoden

Wie erwähnt, werden durch die Komplexität des Probenaufbaus, z.B. durch meh-

rere übereinander gelagerte Filme mit unterschiedlichen Dicken, optischen Eigen-

schaften und durch verschiedene Rauigkeiten der Schichten, stets nur Pseudo-DF

ermittelt. Um die tatsächlichen optischen Konstanten bestimmten zu können, ist

die Verwendung von Modellen erforderlich, welche an die Messdaten angepasst (ge-

fittet) werden müssen. Das heißt, dass die Ellipsometer-Software die gemessenen

Pseudowerte mit denen vergleicht, die speziell aus einem für die Probe zugeschnit-

tenen Modell berechnet wurden. Ein Fit passt die Modellparameter den Messwerten

an, indem die Summe der Abweichungsquadrate (SAQ) zwischen den berechneten

(ΨModell, ∆Modell) und gemessenen (〈ΨMess〉, 〈∆Mess〉) Daten minimiert wird (s. Gl.

(3.31)).

SAQ =
1

2N −M

N∑
i=1

(Ψi
Modell − 〈Ψi

Mess〉
σi

Ψ,Mess

)2

+

(
∆i

Modell − 〈∆i
Mess〉

σi
∆,Mess

)2
 (3.31)

N ist die Anzahl der experimentellen Messwertpaare (Ψ, ∆), M die Anzahl der Fitpa-

rameter. σi
Ψ,Mess und σi

∆,Mess sind die Standardabweichungen der jeweiligen Messwer-

te. Liefert der Computer ein Ergebnis, also einen
”
besten Fit“, beschreibt das Modell

unter Berücksichtigung des Fehlers die tatsächlichen physikalischen Eigenschaften der

Probe. Damit ist es möglich, die optischen Konstanten, das heißt die tatsächliche DF

ε̂(h̄ω) anzugeben.

3.2.3 Optische Anisotropie

Wie im Kapitel 2.3.1 bereits erläutert, können Polymer- bzw. Polymer/Fulleren-

Mischschichten starke optische Anisotropien aufweisen. Aus diesem Grund wird aus

der bisherigen DF ε̂(h̄ω) = ε1(h̄ω) + iε2(h̄ω) ein Tensor zweiter Stufe (s. Gl. (3.32))

[102,103].

←̂→ε (h̄ω) =


ε̂xx(h̄ω) ε̂xy(h̄ω) ε̂xz(h̄ω)

ε̂yx(h̄ω) ε̂yy(h̄ω) ε̂yz(h̄ω)

ε̂zx(h̄ω) ε̂zy(h̄ω) ε̂zz(h̄ω)

 (3.32)

Jede Komponente des Tensors besteht aus einem Real- und Imaginärteil (z.B.

ε̂xx(h̄ω) = εxx,1(h̄ω) + iεxx,2(h̄ω)). Für die meisten Materialien, Ausnahmen sind

zum Beispiel Materialien mit optischer Aktivität, wie bestimmte Zucker oder Po-

lymere mit Helixsymmetrie, kann ohne Beschränkung der Allgemeinheit der Tensor

der DF durch Hauptachsen-Transformationen in eine Diagonalmatrix umgewandelt
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3.2. Spektroskopische Ellipsometrie

werden (s. Gl. (3.33)).

←̂→ε (h̄ω) =


ε̂1(h̄ω) 0 0

0 ε̂2(h̄ω) 0

0 0 ε̂3(h̄ω)

 (3.33)

Für Polymer bzw. Polymer/Fulleren-Mischschichten ist bekannt, dass es sich um

Systeme handelt, bei denen die optische Achse (~c-Achse) senkrecht auf dem Substrat,

auf dem die aktive Schicht aufgebracht wird, steht (s. Abb. 3.10). Für diese optisch

einachsigen (uniaxialen) Systeme und unter der Annahme, dass die ~z-Richtung des

Koordinatensystems parallel zur ~c-Achse gewählt wird, entsteht ein neuer Tensor (s.

Gl. (3.34)).

←̂→ε (h̄ω) =


ε̂o(h̄ω) 0 0

0 ε̂o(h̄ω) 0

0 0 ε̂a(h̄ω)

 (3.34)

Die ordentliche DF ε̂o(h̄ω) beschreibt, wie sich eine ordentliche (o) elektromagneti-
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Abbildung 3.10: Die optische Achse (~c-Achse) und die ~z-Richtung des Ko-

ordinatensystems stehen senkrecht auf dem Substrat. Die ordentliche DF

ε̂o(h̄ω) beschreibt, wie sich eine ordentliche elektromagnetische Welle ( ~E-Feld

schwingt senkrecht zur ~c-Achse) in ~z-Richtung ausbreitet. Die außerordentli-

che DF ε̂a(h̄ω) beschreibt, wie sich eine außerordentliche elektromagnetische

Welle ( ~E-Feld schwingt parallel zur ~c-Achse) in eine beliebige Richtung in der

~x-~y-Ebene ausbreitet.

sche Welle, wobei das ~E-Feld senkrecht zur ~c-Achse steht und schwingt, in ~z-Richtung

ausbreitet. Die außerordentliche DF ε̂a(h̄ω) beschreibt, wie sich eine außerordentli-

che (a) elektromagnetische Welle, wobei das ~E-Feld parallel zur ~c-Achse liegt und

schwingt, in eine beliebige Richtung in der ~x-~y-Ebene ausbreitet.
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Demzufolge wird die zu untersuchende Schicht durch insgesamt vier Größen εo,1

und εo,2 sowie εa,1 und εa,2, abgesehen von der Schichtdicke, charakterisiert. Gleichzei-

tig bedeutet dies jedoch für den Fit der Messdaten eine Zunahme der zu bestimmen-

den Variablen, wodurch die Anzahl der Messwertpaare (Ψ, ∆) entsprechend erhöht

werden muss. Dies geschieht, indem der zu charakterisierende Photonenenergiebe-

reich bei mehreren Einfallswinkeln (typischerweise 60◦≤ Φ ≤75◦) untersucht wird.

Um verwertbare Ergebnisse für ε̂o(h̄ω) und ε̂a(h̄ω) zu erhalten, ist es des Weiteren

erforderlich, mehrere gleichartige Proben, die sich nur wenig in der Schichtdicke un-

terscheiden, mit einem
”
Multi-Sample-Analysis“-Verfahren auszuwerten [104].

Nachdem die anisotrope DF bekannt ist, kann mit Hilfe von Gleichung (3.35) der

Absorptionskoeffizient α bestimmt werden (s. Gl. (3.36)).

κ =

√
1

2

(
−ε1 +

√
ε2
1 + ε2

2

)
(3.35)

α = 2|~k0|κ = 2
ω

c0

√
1

2

(
−ε1 +

√
ε2
1 + ε2

2

)
(3.36)

Auf Grund der anisotropen DF ergeben sich hieraus ein ordentlicher Absorptionsko-

effizient αo, welcher die Absorption senkrecht zur optischen Achse und damit par-

allel zum Substrat beschreibt und ein außerordentlicher Absorptionskoeffizient αa,

der die Absorption parallel zur optischen Achse und damit senkrecht zum Substrat,

beschreibt.

3.3 Photolumineszenz

Während mit der SE die DF und insbesondere die Absorptionskoeffizienten bestimmt

werden, können die Emissionseigenschaften einer Schicht mit der Methode der Pho-

tolumineszenz (PL) untersucht werden. Die Emission ist im Vergleich zur Absorption

zu niedrigeren Energien verschoben, da die durch Absorption des Lichtes angereg-

ten Elektronen zunächst zu einem gewissen Anteil zu niedrigeren Energieniveaus

relaxieren und hier u.a. Exzitonen bilden (s. Kap. 4.1.4). Bei der Rekombination der

Exzitonen wird Strahlung emittiert, die einen energetisch geringeren Betrag aufweist,

als bei der anfänglichen Absorption.

Die in dieser Arbeit gezeigten PL-Spektren wurden bei Raumtemperatur gemes-

sen. Der zur Anregung auf GaN basierende Halbleiterlaser erzeugte eine Wellenlänge

von 408 nm (3,04 eV). Die Laserleistung konnte von maximal ca. 25 mW mit Hilfe von
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3.3. Photolumineszenz

Intensitätsfiltern auf 2,5 bzw. 0,25 mW eingestellt werden. Die spektrale Abhängig-

keit wurde mittels eines Monochromators mit einer Brennweite von 75 cm im Pho-

tonenenergiebereich von 1,3 - 3,0 eV bestimmt. Zur Bestimmung der PL-Intensität

kam ein
”
charge coupled device (CCD)“-Silizium Detektor zum Einsatz, welcher mit

flüssigem Stickstoff und einer entsprechenden Temperatursteuereinheit auf -120 ◦C

gekühlt wurde, um das thermische Rauschen zu verringern. Abschließend wurde das

PL-Spektrum mit der gerätespezifischen spektralen Empfindlichkeitskurve korrigiert.

Die PL gibt insbesondere Aufschluss darüber, wie effektiv die Exzitonenspaltung

und der Ladungsträgertransfer in den
”
Bulk-Heterojunction“-Mischschichten erfol-

gen. Je höher das PL-Signal ist, das heißt, je mehr Elektronen und Löcher unter

der Abgabe von Strahlung (Lumineszenz), rekombinieren, desto schlechter ist die

Ladungsträgertrennung. Da sich eine hohe Rekombination negativ auf die Effizienz

der Solarzelle auswirkt, ist die PL eine einfache und schnelle Methode, um neue Ma-

terialsysteme bezüglich deren Eignung als aktive Solarzellenschicht einzuschätzen.

47



Kapitel 4

Untersuchte Materialien

In dieser Arbeit sollen
”
Bulk-Heterojunction“-Schichten untersucht werden, die aus

einem konjugierten Polymer und verschiedenen Fulleren-Derivaten hergestellt wer-

den. In den folgenden Kapiteln werden die physikalischen und chemischen Eigen-

schaften dieser Materialien beschrieben, eine Übersicht über die untersuchten Proben

sowie die experimentell ermittelten Dicken der Dünnschichtproben aufgelistet.

4.1 Konjugierte Polymere

Nachdem bereits im Jahr 1977 die halbleitenden Eigenschaften des konjugierten Po-

lymers Polyacetylen entdeckt wurden [29,105], wurde im Jahr 2000 den Entwicklern

und Forschern Alan Jay Heeger (USA), Alan Graham MacDiarmid (Neuseeland),

und Hideki Shirakawa (Japan) der Nobelpreis für Chemie verliehen [106,107].

4.1.1 Entstehung des Valenz- und Leitungsbandes

Die elektrische Leitfähigkeit bzw. Halbleiterfähigkeit in diesen, auch polymere Ma-

terialien der vierten Generation [107] genannten, organischen Molekülen, wird durch

konjugierte π-Elektronensysteme erzeugt. Einige Beispiele für konjugierte Polymere

sind in Abb. 4.1 a) gezeigt. Allen konjugierten Polymeren ist gemeinsam, dass sich

Einfachbindungen mit Doppelbindungen zwischen den Kohlenstoffatomen abwech-

seln und so die ausgedehnten π-Elektronensysteme ausbilden.

Im Detail bedeutet dies, dass von den vier Valenzelektronen eines Kohlenstoffa-

toms nur drei Elektronen für kovalente Bindungen in Form von sp2-Hybridorbitalen

benötigt werden. Das verbleibende vierte, ungepaarte Elektron, ein sogenanntes π-
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n
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Abbildung 4.1: Beispiele für konjugierte (a) und nicht konjugierte (b) Polyme-

re. Allen konjugierten Molekülen ist gemeinsam, dass sich Einfachbindungen

mit Doppelbindungen zwischen den Kohlenstoffatomen abwechseln.

Elektronen, nimmt den energetisch höheren Zustand des pz-Orbitals des Kohlen-

stoffatoms ein, das senkrecht aus der Hauptkette des Polymermoleküls herausragt

(s. Abb. 4.2 a). Zusammen mit dem pz-Orbital eines benachbarten Kohlenstoffa-

toms bildet es eine π-Bindung aus. Hierbei spalten sich die beiden pz-Atomorbitale
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zu zwei Molekülorbitalen auf. Es bilden sich ein energetisch niedrigeres, bindendes

Molekülorbital und ein energetisch höheres, antibindendes Molekülorbital aus. Die

beiden π-Elektronen der pz-Atomorbitale besetzen nun die zwei Zustände im ener-

getisch niedrigeren Molekülorbital, dem sogenannten
”
highest occupied molecular

orbital“ (HOMO), mit entgegengesetzten Spin. Die zwei Zustände im energetisch

höheren Molekülorbital bleiben unbesetzt. Dieses energetisch höhere Molekülorbital

nennt man deshalb auch
”
lowest unoccupied molecular orbital“ (LUMO).

E
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Elektronen besetzt
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sp²-Hybridorbital zu

Kohlenstoff- bzw.

Wasserstoffatom

p -Orbital
z

a) b)

Abbildung 4.2: a) Drei der vier Valenzelektronen eines Kohlenstoffatoms bil-

den in konjugierten Polymeren sp2-Hybridorbitale aus. Das vierte, ungepaar-

te π-Elektron nimmt den energetisch höheren Zustand des pz-Orbitals ein.

Dieses ragt senkrecht aus der Ebene heraus und bildet mit dem pz-Orbital

eines benachbarten Kohlenstoffatoms eine π-Elektronenbindung aus. b) Das

π-Elektronenband konjugierter Polymere ist zur Hälfte mit Elektronen aus

den pz-Orbitalen der Kohlenstoffatome besetzt.

In langen Polymerketten ist es nun so, dass viele Kohlenstoffatome
”
hinterein-

ander“ aufgereiht sind und alle Kohlenstoffatome den obigen Prozess durchlaufen.

Hierdurch spalten sich die beiden oben erwähnten Molekülorbitale immer weiter auf

und bilden das sogenannte π-Elektronenband aus. Dieses ist bis zur Hälfte mit den

π-Elektronen gefüllt (s. Abb. 4.2 b), die wiederum entlang der gesamten Hauptkette

des Polymers delokalisiert sind. Die Delokalisierung der Elektronen ist die Ursache

für einen möglichen Ladungsträgertransport entlang der Hauptkette eines Polymer-

moleküls und sollte demnach zu einem metallischen Charakter des Polymers führen.

Durch Hopping-Prozesse, bei denen Ladungsträger von der Hauptkette eines Poly-

mermoleküls zur Hauptkette eines anderen Polymermoleküls
”
hüpfen“, ist auch ein

Ladungstransport möglich. Damit sollte das Material auch makroskopische metalli-

sche Leitfähigkeit besitzen.
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Abbildung 4.3: Durch Elektron-Phonon-Wechselwirkung, die zu alternieren-

den Einfach- und Doppelbindungen zwischen den Kohlenstoffatomen führen,

spaltet das π-Elektronenband (a) konjugierter Polymere in ein Valenz- und

Leitungsband (b) auf.

Dieser metallische Charakter kann jedoch zum Beispiel an dem sehr einfachen Po-

lymer trans-Polyacetylen (s. Abb. 4.1 a) links oben) experimentell nicht nachgewiesen

werden. Experimentelle Messungen zeigen, dass Polyacetylen ein Halbleiter mit einer

Bandlücke von ca. 1,5 eV ist. Ursächlich hierfür ist, dass es auf der Polyacetylenkette

zu einer Elektron-Phonon-Wechselwirkung kommt, die zu einem Translationssymme-

triebruch entlang der Hauptkette führt. Das π-Elektronensystem ist hierdurch nicht

mehr vollständig delokalisiert. Dies kann man auch dadurch beschreiben, dass sich

nun entlang der Hauptkette des Polymers Einfachbindungen und Doppelbindungen

alternierend abwechseln, welches zu unterschiedlichen Bindungslängen zwischen den

Kohlenstoffatomen führt. Die Bindungslänge variiert dabei jedoch nur sehr gering.

Bei einer normalen Bindungslänge von 0,140 nm beträgt die Differenz nur 0,008 nm.

Durch diesen Prozess spaltet sich nun das π-Band auf und bildet ein energetisch

niedriger liegendes Valenzband und ein energetisch höher liegendes Leitungsband

mit einer Energielücke, der für Halbleiter charakteristischen Bandlücke, aus (s. Abb.

4.3).
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Abbildung 4.4: Änderung der Zustandsdichte (DOS) in konjugierten Poly-

meren (”Peierls-Instabilität“). Im nicht aufgespaltenen π-Band (a) besetzen

die Elektronen (blau) höhere Energiezustände als im nach der Aufspaltung

entstehenden Valenzband (b). Die Zustandsdichte hat sich hier zu niedrigeren

Energiezuständen verschoben. Dies führt zu einer Absenkung der Gesamtener-

gie, wodurch ein stabiles konjugiertes Polymer entsteht [108,109].

Abschließend muss jedoch noch die Frage erörtert werden, wie die

Elektron-Phonon-Wechselwirkung, die erhebliche Energiegewinnung in Form von

Konjugations- bzw. Aromatisierungsenergie kompensieren kann, die aus der Delo-

kalisierung der π-Elektronen resultiert. Bei der Aufspaltung des π-Bandes in ein

Valenz- und Leitungsband wird zusätzlich auch die Zustandsdichte verändert. Nach

der Bildung des Valenz- und Leitungsbandes besetzen die Elektronen im Valenzband

energetisch niedrigere Zustände, was insgesamt zu einer Absenkung der Gesamtener-

gie des Systems führt und damit einen noch niedrigeren energetischen Zustand dar-

stellt als das vollständig delokalisierte π-Elektronenband (s. Abb. 4.4). Dieser Effekt

ist unter dem Namen
”
Peierls-Instabilität“ bekannt [108,109].
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4.1.2 Zustände in der Bandlücke

Um energetische Zustände innerhalb der Bandlücke zu betrachten, welche maßgeblich

die elektrische Leitfähigkeit von konjugierten Polymeren bestimmen, muss man in das

quantenmechanische Bild der Elementaranregungen und Quasiteilchen wechseln.

Bei konjugierten Polymeren kommen im undotierten Grundzustand zwei spie-

gelsymmetrische Monomerphasen vor, die energetisch entartet sind. Beim Zusam-

menfügen der beiden Monomerphasen wird die regelmäßige Abfolge der Doppelbin-

dung zwischen den Kohlenstoffatomen unterbrochen, wodurch ein Elektron aus einem

pz-Orbital ungepaart übrig bleibt. Dieses Elektron besetzt einen Zustand in der Mit-

te der Bandlücke [109]. Um diesen gestörten Zustand energetisch zu stabilisieren,

wird die alternierende Abfolge der Doppelbindungen über einige Monomereinheiten

links und rechts der Störung aufgehoben. Diesen nun entstandenen neuen, stabilen

Zustand nennt man Soliton. Da er keine Ladung trägt, wird er exakt als neutrales

Soliton bezeichnet.

Treffen auf einer Polymerkette wie PPV oder Thiophen ein neutrales Soliton und

ein neutrales Antisoliton, das wir zum einfacheren Verständnis nur als Gegenpart

eines neutralen Solitons ansehen, aufeinander, bildet sich durch Hybridisierung der

beiden Energieniveaus ein neues Quasiteilchen, ein neutrales Polaron [109]. Ist das

Polymer dotiert (Oxidation oder Reduktion), können sich geladene Polaronen bilden,

welche in ihrem Zustand stabil sind. Man spricht in einem solchen Fall, je nach

Art der Dotierung, von einem positiven bzw. negativen Polaron, das sich in zwei

Energieniveaus, einen bindenden und einen antibindenden Zustand, aufspaltet. Ein

Bipolaron ist in adäquater Weise ein bindender und antibindender Zustand, der von

zwei gleichnamig geladenen Polaronen gebildet wird (s. Abb. 4.5).

In einem einfacheren, anschaulicheren Modell kann man Polaronen auch als

zusätzliche Ladung auf der Polymerkette betrachten, welche durch ihre Polarisa-

tionswirkung zu einer Verzerrung der Kette führt. Die zusätzliche Ladung zieht bzw.

stößt die auf der Kette mit einer Ladungstendenz vorkommenden Atome an bzw. ab.

Damit verschieben sich neben den Atomabständen auch die energetischen Lagen der

Zustände. Hierdurch wird aus dem Valenzband ein Zustand um ca. 0,4 - 0,5 eV an-

gehoben und bildet den bindenden Polaronenzustand in der Bandlücke aus. Analog

wird ein Zustand um den gleichen Energiebetrag aus dem Leitungsband abgesenkt

und bildet den antibindenden Polaronenzustand aus. Beim Bipolaron überlagern sich

nach diesem Modell die Gitterverzerrungen von zwei gleichnamig geladenen Polaro-

nen. Damit dies geschehen kann, muss der Energiegewinn aus der Überlagerung der

53



Kapitel 4. Untersuchte Materialien

Gitterverzerrungen die elektrische Abstoßungsenergie (Coulombkraft) zwischen den

beiden gleichen Ladungen übersteigen. Die hieraus für Bipolaronen resultierenden

Energieniveaus liegen tiefer in der Bandlücke als die Energieniveaus von Polaronen

(s. Abb. 4.5) [87, 88].

E a) neutrales

Polaron

c) negatives

Polaron

e) negatives

Bipolaron

b) positives

Polaron

d) positives

Bipolaron

(instabil)

1 1

1

2

2 2

11 1

1

Ladung (q)=+e q=-e q=-2eq=+2e

E
L

E
V

1...ungepaartes Elektron

...durch Dotierung entferntes Elektron

2...durch Dotierung zusätzlich eingebrachtes Elektron

Abbildung 4.5: Polaronen- und Bipolaronenzustände von PPV im Bänder-

schema. Bipolaronenzustände d) und e) liegen energetisch tiefer in der

Bandlücke.

Eine dritte Sorte von Quasiteilchen kann aus einem positiven und einem negativen

Polaron gebildet werden. Ursache hierfür ist die anziehend wirkende Coulombkraft,

die zwischen den beiden unterschiedlichen Ladungen der Polaronen wirkt. Entspre-

chend der Ausrichtung der beiden Spins der ungepaarten Elektronen (s. Abb. 4.5)

entsteht ein Singulettexziton (ungepaarte Elektronen haben entgegengesetzten Spin)

oder ein Triplettexziton (ungepaarte Elektronen haben gleichgerichteten Spin). Von

einem Chargetransferexziton (Ladungstransfer-Exziton) spricht man, wenn sich die

an der Exzitonbildung beteiligten Polaronen auf verschiedenen Polymerketten befin-

den [110]. Die Exzitonenbindungsenergie wurde für konjugierte Polymere mit nicht

entartetem Grundzustand auf einige zehntel Elektronenvolt abgeschätzt. Für PPV

ergaben sich für die schwach bindenden und stark delokalisierten Wannier-Mott-

Exzitonen Bindungsenergien von 0,1 - 0,2 eV. In PPV treten aber auf Grund der spe-

ziellen Bandstruktur auch lokalisierte und daher stark gebundene Frenkel-Exzitonen

auf. Deren Bindungsenergie wurde auf 0,8 eV abgeschätzt [105].
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4.1.3 Elektrische Leitfähigkeit und Mobilität

Wie bei anorganischen Halbleitern, besteht auch bei konjugierten Polymeren die

Möglichkeit der Dotierung. Dadurch bietet die organische Halbleitertechnologie eben-

falls Materialien vom Isolator über den Halbleiter bis zum Leiter. Mechanismen der

Dotierung von konjugierten Polymeren sind die chemische Dotierung, elektrochemi-

sche Dotierung, die Photodotierung sowie die Ladungsträgerinjektion [105,111]. Aus

physikalischer Sicht aussagekräftiger als die Größe der Leitfähigkeit ist die Angabe

der Mobilität der beiden Ladungsträgersorten, Elektronen (e) und Löcher (h) (posi-

tive Polaronen) [112]. Einen Zusammenhang zwischen Leitfähigkeit σ und Mobilität

µ stellt die Gleichung (4.1) her.

σe/h = ene/hµe/h (4.1)

Darin sind e die Elementarladung und n die entsprechende Ladungsträgerdichte. Die

Tabelle 4.1: Ladungsträgermobilitäten einiger ausgewählter organischer und anorganischer
Materialien in dünnen Filmen.

Materialsystem Elektron (e) bzw. Löcher (h) Referenz

Mobilität (cm2/(Vs))

Organisch

Polythiophen (schleuderbeschichtet) 10−4 - 10−2 (h) [113]

Polythiophen (
”
drawing“-Methode)

- parallel zur Oberfläche 7,4×10−4 (h) [114]

- senkrecht zur Oberfläche 0,9×10−4 (h) [114]

Polythiophen (gedruckt) 0,1 (h) [115]

MDMO-PPV/PCBM-C60 2×10−7 - 5×10−6 (h) [116]

(schleuderbeschichtet) 2×10−5 - 4×10−4 (e) [116]

Oligothiophen 0,1 - 0,5 (h) [117]

Pentacen (polykristallin) 0,3 - 1,0 (h) [118]

Pentacen (einkristallin) 2,0 (h) [119]

Anorganisch

Si (kristallin) 1.400 (e), 480 (h) [120]

GaAs (kristallin) 8.000 (e), 400 (h) [121]

theoretische als auch die experimentelle Bestimmung der Mobilitäten erweist sich

als nicht einfach. Zunächst muss für Elektronen und Löcher unterschieden werden.

Des Weiteren unterscheidet man in den in polymeren Solarzellen verwendeten, sehr
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dünnen Mischschichten (Dicke ca. 100 nm) in Relation zur Oberfläche eine paral-

lele und senkrechte Ladungsträgermobilität. Während die parallele Mobilität mit

einer FET-Anordnung bestimmt werden kann, ist die Ermittlung der senkrechten

Mobilität schwieriger. Zum Einsatz kommt hierfür z.B. ein spezielles Verfahren der

Impedanzspektroskopie [122–124]. Wie wichtig die senkrechte Ladungsträgermobi-

lität für die Funktionsweise einer polymeren Solarzelle ist, wird klar, wenn man sich

den Aufbau einer solchen Solarzelle verdeutlicht (s. Abb. 2.1). Mit Gleichung (4.2)

wird ersichtlich, dass die Diffusionslänge eines freien Ladungsträgers L aus der Mo-

bilität µ und der Lebensdauer τ des Ladungsträgers sowie aus dem in der Solarzelle

vorhandenen elektrischen Feld E resultiert.

L = µτE (4.2)

Für den Eintritt der Ladungsträger in die Elektroden bedeutet dies, dass die

Diffusionslänge mindestens der Dicke der aktiven, lichtabsorbierden Schicht einer

Solarzelle entsprechen muss, da anderenfalls der Ladungsträger vor Erreichen der

Elektrode rekombiniert und damit nicht mehr zum Strom beitragen kann.

Tabelle 4.1 listet Mobilitäten zu einigen dünnen Polymerfilmen, die mit für poly-

mere Solarzellen geeigneten Abscheideverfahren aufgebracht wurden, auf und zeigt

zugleich, dass die Mobilität organischer Materialien um Größenordnungen kleiner

ist als bei anorganischen Stoffen. Da jedoch bei polymeren Solarzellen sehr dünne

Schichten eingesetzt werden, reichen diese niedrigeren Mobilitäten aus, um die gene-

rierten Ladungsträger über die Elektroden abzuführen.

4.1.4 Optische Anregungszustände

Fällt elektromagnetische Strahlung auf ein konjugiertes Polymer, können beim Vor-

liegen entsprechender Photonenenergien optisch angeregte Zustände erzeugt werden.

Ein Singulettexziton benötigt die niedrigste Anregungsenergie E0. Das Singulettex-

ziton ist ein durch die Coulombkraft gekoppeltes Elektron-Loch-Paar mit einem Ge-

samtspin von null. Anregungszustände, die aus einem Exziton und einem, zwei oder

weiteren Phononen (Gitterschwingungen) bestehen, benötigen leicht höhere Anre-

gungsenergien E1, E2 usw. Wird ein Elektron vom HOMO des Valenzbandes in das

LUMO des Leitungsbandes angehoben, entsteht bei diesem Band-zu-Band-Übergang

ein freies Elektron-Loch-Paar mit der Anregungsenergie der Bandlücke Egap (s. Abb.

4.6).
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Abbildung 4.6: Schematische Darstellung der optischen Anregungen im

Bänderdiagramm am Beispiel von Polythiophen. Für das in dieser Arbeit ver-

wendete Polymer P3HT sind die Anregungsenergien in Klammern angegeben.

Alle Anregungsenergien würden in Form einer klar abgegrenzten Absorptions-

linie in einem Absorptionsdiagramm sichtbar werden. Durch Verbreiterungseffekte,

wie verschieden starker Einfluss der Phononen bei Raumtemperatur, Einfluss des

unterschiedlichen Abstandes der Exzitonen zu strukturellen Defekten der Polymer-

kette, gibt es eine verbreiterte Anregungsenergie. Dies hat auch zur Folge, dass die

Absorption des Lichtes noch unterhalb der Anregungsenergie E0 des Singulettexzi-

tons einsetzt. Diese Energie bezeichnet man als Absorptionskante (Egap,opt). Da sich

die Verbreiterungseffekte unterschiedlich stark auf die Anregungsenergien auswirken,

sind die Energien auch verschieden stark verbreitert. So entsteht letztendlich das

komplexe Spektrum des Absorptionskoeffizienten als Funktion der Photonenenergie,

wie dies anhand von Messergebnissen später in dieser Arbeit noch gezeigt wird. Jede

Anregung geht darin mit einem unterschiedlich starken und unterschiedlich breiten

Oszillator ein. Die Anregungsenergie des Band-zu-Band-Überganges Egap kommt aus

den Absorptionsspektren nicht deutlich als Peak oder Schulter hervor. Ursächlich ist

die geringe Oszillatorstärke in Vergleich zu den Anregungen der Exzitonen.

Für das in dieser Arbeit untersuchte konjugierte Polymer P3HT sind die Anre-

gungsenergien in Abbildung 4.6 angegeben. Frühere eigene Studien haben gezeigt,

dass die für P3HT gefundenen Ergebnisse auch für andere Poly(3-Alkylthiophene),

insbesondere auch Poly(3-Oktylthiophen), Gültigkeit besitzen [1, 11].
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4.2 Chemische Struktur, physikalische Eigen-

schaften und Löslichkeit von Fullerenen

Als Fullerene werden sphärische Moleküle aus Kohlenstoffatomen bezeichnet, die

die dritte Element-Modifikation des Kohlenstoffs, neben Diamant und Graphit, dar-

stellen. Die erste Veröffentlichung zu Fullerenen erfolgte 1985 [125]. Dafür bekamen

Robert F. Curl jr. (USA), Sir Harold W. Kroto (England) und Richard E. Smalley

(USA) 1996 den Nobelpreis für Chemie. Die bekanntesten und stabilsten Vertreter

der Fullerene haben die Summenformeln C60, C70, C76, C80, C82, C84, C86, C90 und

C94. Das mit Abstand am besten erforschte Fulleren ist C60 (s. Abb. 4.7). Wichtige

physikalische Eigenschaften von molekularem und kristallinem C60 sind in Tabelle

4.2 wiedergegeben.

Abbildung 4.7: Das ”Buckminster-Fulleren“ C60 (links) besteht aus 60 Koh-

lenstoffatomen, die sich in 12 Fünfecken und 20 Sechsecken anordnen. Der

Name stammt vom Architekten Richard Buckminster Fuller, der den ameri-

kanischen Pavillon zur Expo 1967 in Montreal (Kanada) konstruierte (Mitte).

Rechts im Bild ein Fußball, der die selbe Anordnung von Fünf- und Sechsecken

zeigt wie ein C60-Molekül. Daher wird C60 auch als Fußballmolekül bezeichnet.

Da die aktive Schicht einer polymeren Solarzelle aus einer Lösung von konjugier-

tem Polymer und Fulleren zum Beispiel mittels Schleuderbeschichtung hergestellt

wird, ist es erforderlich, dass sowohl das Polymer als auch das Fulleren lösbar sind.

Für die Polymere ist es auf Grund ihrer Eigenschaften nicht schwierig, ein geeignetes

Lösungsmittel zu finden. Fullerene hingegen lösen sich nur in wenigen organischen

Lösungsmitteln. Aus diesem Grund ist es erforderlich, das reine Fulleren zu modifi-

zieren. Die Chemie bietet Möglichkeiten, zusätzliche organische Seitenketten an die

Fullerenmoleküle zu addieren. Das Ziel dabei ist, dass das Fulleren-Derivat in ei-

nem oder mehreren Lösungsmitteln lösbar ist, in dem auch das konjugierte Polymer

aufgelöst werden kann. Gleichzeitig müssen bei der Änderung der Molekülstruktur
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Tabelle 4.2: Physikalische Eigenschaften eines C60-Moleküls und von kristal-
linem C60-Pulver bei Raumtemperatur [126].

Eigenschaft Angabe/Wert

C60-Molekül

mittlerer Moleküldurchmesser 0,71 nm

Moleküldurchmesser mit außen liegenden

π-Elektronenorbitalen 1,035 nm

Elektronenaffinität 2,65±0,05 eV

kristallines C60 Pulver

Kristallstruktur fcc

fcc-Gitterkonstante 1,417 nm

Abstand C60-C60 Molekül 1,002 nm

Dichte 1,72 g/cm(3)

Austrittsarbeit 4,7±0,1 eV

Schmelztemperatur 1180 ◦C

Sublimationstemperatur 434 ◦C

Farbe braun-schwarz mit

metallischem Glanz

des Fulleren die elektronischen Eigenschaften, wie die Fähigkeit zum ultraschnellen

Elektronentransfer (s. Kap. 2.3.3) erhalten bleiben. Die Addition von Seitenketten

beschränkt sich aber nicht nur auf C60 allein. Auch andere Fullerene wie C70 werden

funktionalisiert [127–130], um deren chemische und elektronische Eigenschaften als

Elektronenakzeptor für polymere Solarzellen zu untersuchen.

In dieser Arbeit sollen die drei Fulleren-Derivate PCBM-C60, MDHE-C60 und

(MDHE)2-C60 untersucht werden. Während PCBM-C60 ein bereits bekannter Elek-

tronenakzeptor für polymere Solarzellen ist [1–5, 8–11], wurden die beiden anderen

Fulleren-Derivate von Prof. Dr. Klemm und Dr. Pautzsch am
”
Institut für Orga-

nische Chemie und Makromolekulare Chemie, Uni Jena“ neu synthetisiert [6]. Die

Motivation für den Einsatz neuartiger Fulleren-Derivate in polymeren Solarzellen ist,

das in der Synthese teure PCBM-C60 durch andere Fulleren-Derivate mit gleichen

Eigenschaften bezüglich der Lösbarkeit und der Eignung als Elektronenakzeptor zu

ersetzen.
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4.3 Probenpräparation und -übersicht

Die Untersuchungen der Eigenschaften der Materialsysteme P3HT/PCBM-C60,

P3HT/MDHE-C60 und P3HT/(MDHE)2-C60 wurden an folgenden Proben durch-

geführt. Die chemische Struktur aller in dieser Arbeit untersuchten Materialien ist

im Anhang B dargestellt.

Tabelle 4.3: Untersuchte Pulverproben aus P3HT und PCBM-C60.

Nr. Material Untersuchungs- Bemerkungen

methode

1 P3HT jeweils XRD in Tablettenpressung

2 PCBM-C60 Bragg-Brentano- - Durchmesser: 15 mm

Geometrie - Dicke: 2 mm

- ca. 500 mg Material

von Siemens1

Da zu Beginn zunächst nicht klar war, ob P3HT und PCBM-C60 zu Ergebnissen

in der XRD führen, insbesondere weil die Materialien in den polymeren Solarzellen in

sehr dünnen Schichten zur Anwendung kommen, wurden größere Mengen von P3HT

und PCBM-C60 in Tablettenform gepresst und röntgenographisch exakt untersucht

(s. Tab. 4.3). Bei der Präparation und während des Messvorganges musste darauf

geachtet werden, die Pulver nicht zu verunreinigen, da diese wegen ihres enormen

finanziellen Wertes von unserem Kooperationspartner, der
”
Siemens AG“ in Erlan-

gen1, für die eigentliche Solarzellenproduktion wieder verwendet werden sollten. Auf

Grund der beschränkten Synthesemöglichkeiten konnte nicht genügend Material der

Fulleren-Derivate MDHE-C60 und (MDHE)2-C60 für die Pulverdiffraktometrie her-

gestellt werden.

Zur Charakterisierung der Eigenschaften der reinen Materialien wurden diese

mit der XRD, SE und PL untersucht. Auch die Eigenschaften eines reinen Quarz-

Substrates wurden als Referenz mit der XRD bestimmt (s. Tab. 4.4).

Nachdem an dieser Stelle die reinen Materialien eine ausführliche Charakterisie-

rung erfahren haben, wurden die drei Mischschichtsysteme einer Charakterisierung

unterzogen. Insbesondere wurden dabei die Vor- und Nachbehandlungsparameter

1 heute ”Konarka Technologies GmbH“, Nürnberg
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4.3. Probenpräparation und -übersicht

Tabelle 4.4: Untersuchte Proben: Jeweils durch Schleuderbeschichtung, un-
getempert hergestellte Dünnschichtproben aus reinem P3HT, PCBM-C60,
MDHE-C60 und (MDHE)2-C60 sowie des Referenzsubstrates Quarz.

Nr. Material Substrat Untersuchungs- Hergestellt v.

methoden Kooperations-

partner

3a P3HT Si XRD-GID ZMN

3b P3HT Si SE Siemens1

3c P3HT Si PL Siemens1

6a PCBM-C60 Si XRD-GID ZMN

6b PCBM-C60 Si SE TITK

6c PCBM-C60 Si PL TITK

9a MDHE-C60 Quarz XRD-GID, SE TITK

9b MDHE-C60 Quarz PL TITK

11a (MDHE)2-C60 Quarz XRD-GID, SE TITK

11b (MDHE)2-C60 Quarz PL TITK

13 (Referenz) Quarz XRD-GID TITK

Tempertemperatur, Temperzeit, Lösungsmittel und Mischungsverhältnis systema-

tisch variiert. Am Beispiel ausgewählter Solarzellen aller Mischschichtsysteme wur-

den die elektrischen Eigenschaften mittels IU-Messung bestimmt. Die Tabellen 4.5,

4.6 sowie 4.7 zeigen die Probenübersicht.

Für das Materialsystem P3HT/(MDHE)2-C60 wurden des Weiteren Studien zur

PL-Löschung durchgeführt.

Unsere Kooperationspartner waren neben der
”
Konarka Technologies GmbH“ aus

Nürnberg, das
”
Thüringer Institut für Textil- und Kunststoffforschung e.V.“ (TITK

e.V.) in Rudolstadt sowie das
”
Zentrum für Mikro- und Nanotechnologien“ (ZMN)

der TU Ilmenau.
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Kapitel 4. Untersuchte Materialien

Tabelle 4.5: Untersuchte P3HT/PCBM-C60-Proben. 14a-29c: Silizium-
Substrat, schleuderbeschichtet im ZMN. 32a-32b: verschiedene Substrate,
schleuderbeschichtet bei Konarka.

Nr. Mischungs- Temperung Untersuchungs-

verhältnis methoden

(Lösungsmittel)

14a 1:2 (CB) unget. XRD-GID, SE

14b 1:2 (CB) 100◦C, 5’ XRD-GID, SE

14c 1:2 (CB) 125◦C, 5’ XRD-GID, SE

14d 1:2 (CB) 150◦C, 5’ XRD-GID, SE

18a 1:2 (CF) unget. XRD-GID, SE

18b 1:2 (CF) 100◦C, 5’ XRD-GID, SE

18c 1:2 (CF) 125◦C, 5’ XRD-GID, SE

18d 1:2 (CF) 150◦C, 5’ XRD-GID, SE

22a 1:0,0 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

22b 1:0,5 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

22c 1:1,0 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

22d 1:1,5 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

22e 1:2,0 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

22f 1:3,0 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

22g 1:4,0 (CB) unget. & 100◦C, 10’ XRD-GID

29a 1:1 (CF) unget. & 125◦C, 5’ XRD-GID, SE

29b 1:2 (CF) unget. & 125◦C, 5’ XRD-GID, SE

29c 1:3 (CF) unget. & 125◦C, 5’ XRD-GID

32a 1:2 (0,3Ma%CF) unget. jeweils XRD-GID,

32b 1:2 (0,3Ma%CF) 75◦C, 4min SE, EQE, IU & PL
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4.3. Probenpräparation und -übersicht

Tabelle 4.6: Untersuchte P3HT/MDHE-C60-Proben: Alle Schichten wur-
den aus einer 1Ma%-igen Chloroformlösung durch Schleuderbeschichtung am
TITK hergestellt.

Nr. Material / Mischungs- Substrat / Untersuchungs-

verhältnis Temperung methoden

39a P3HT/MDHE-C60 1:1 Quarz / unget. jeweils

39b P3HT/MDHE-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 5’ XRD-GID,

39c P3HT/MDHE-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 10’ PL, SE

39d P3HT/MDHE-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 15’ sowie

39e P3HT/MDHE-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 30’ Licht-

39f P3HT/MDHE-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 40’ mikroskop

45 P3HT/MDHE-C60 1:1 PET/ITO / versch. IU

Tabelle 4.7: Untersuchte P3HT/(MDHE)2-C60-Proben: Alle Schichten wur-
den aus einer 1Ma%-igen (*...0,5Ma%) Chloroformlösung durch Schleuderbe-
schichtung am TITK/ZMN hergestellt.

Nr. Material / Mischungs- Substrat / Untersuchungs-

verhältnis Temperung methoden

46a P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 Quarz / unget. jeweils

46b P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 5’ XRD-GID,

46c P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 10’ PL, SE

46d P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 15’ sowie

46e P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 30’ Licht-

46f P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 Quarz / 100◦C, 40’ mikroskop

52 P3HT/(MDHE)2-C60 1:1 ITO-Glas / versch. IU

53 P3HT* (Referenz) Quarz / unget. PL
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Kapitel 4. Untersuchte Materialien

4.4 Schichtdicken der Dünnfilmproben

In den folgenden Tabellen sind die Schichtdicken sowie, soweit noch nicht geschehen,

weitere Präparationsparameter der Dünnschichtproben aufgelistet. Alle Proben zei-

gen die in den aktiven Schichten der polymeren Solarzellen verwendeten Dicken von

typischerweise ca. 100 nm.

Tabelle 4.8: Schichtdicken (aus SE-Messungen) der reinen Dünnschichtproben.

Nr. Material Lösungs- Schichtdicke

mittel

3a P3HT 1,0Ma%CB *80 nm

3b P3HT 1,0Ma%CF 62 nm

3c P3HT 1,0Ma%CF 70 nm

6a PCBM-C60 CF 63 nm

6b PCBM-C60 CF 114 nm

6c PCBM-C60 1,6Ma%CB 61 nm

9a MDHE-C60 1,0Ma%CF 118 nm

9b MDHE-C60 1,0Ma%CF 154 nm

11a (MDHE)2-C60 1,0Ma%CF 139 nm

11b (MDHE)2-C60 1,0Ma%CF 111 nm

Tabelle 4.9: Schichtdicken (aus SE-Messungen bzw. AFM/Profilometer-
Messungen am ZMN) der Mischschichtproben aus P3HT/PCBM-C60.

Nr. 14a-14d 18a-18d 22a 22b 22c 22d 22e 22f 22g

Dicke (nm) 65 57 86 63 60 65 61 57 61

Nr. 29a 29b 29c 32a 32b

Dicke (nm) 64 57 57 77 72

Tabelle 4.10: Schichtdicken (aus SE-Messungen) der Mischschichtproben
P3HT/MDHE-C60 und P3HT/(MDHE)2-C60 sowie der reinen P3HT-Schicht.

Nr. 39a 39b 39c 39d 39e 39f 45

Dicke (nm) 204 178 183 188 175 167 120*

Nr. 46a 46b 46c 46d 46e 46f 52 58

Dicke (nm) 132 133 135 132 130 137 107* 87*

*...aus Schleuderbeschichtungsdrehzahl abgeschätzt
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Kapitel 5

XRD-, SE- und

PL-Untersuchungen an

P3HT/Fulleren-Derivat-Schichten

In den folgenden Unterkapiteln sollen die morphologischen Eigenschaften von

Polymer/Fulleren-Mischschichten am Beispiel von drei Materialsystemen untersucht

werden. Diese Materialsysteme sind:

• P3HT/PCBM-C60

• P3HT/MDHE-C60

• P3HT/(MDHE)2-C60

5.1 P3HT/PCBM-C60

5.1.1 P3HT (rein)

Um die Röntgenmessdaten von späteren, dünnen Filmen jeweils rein und in Mi-

schung mit PCBM-C60, MDHE-C60 und (MDHE)2-C60 interpretieren zu können,

wurde P3HT in Pulverform mittels der XRD in Bragg-Brentano-Geometrie unter-

sucht. Erwähnt werden soll auch, dass P3HT nicht einem typischen Pulver, sondern

durch die polymeren Eigenschaften eher einer gummiartiger Substanz ähnelt. Dies

erschwerte es, die Tablette für die Messung zu pressen.

Abbildung 5.1 zeigt die XRD-Ergebnisse für P3HT [5]. Das Polymer zeigt eine

stark ausgeprägte 1. Ordnung (100) als auch verschieden stark ausgeprägte 2. (200)
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Abbildung 5.1: Pulverdiffraktogramm von P3HT in Bragg-Brentano-

Geometrie. Das Polymer zeigt eine starke 1. Ordnung (100) sowie ver-

schieden stark ausgeprägte 2. (200) und 3. Ordnungen (300) des a-Achsen-

Netzebenenabstandes. Über dem breiten Untergrund des amorphen Halos sind

die (020) und (002) Ordnung des b- bzw. c-Achsen-Netzebenabstandes aufge-

setzt [5].

und 3. Ordnungen (300), welche dem sogenannten a-Achsen-Netzebenenabstand zu-

geordnet werden können (s. Abb. 5.2) [72, 73, 101, 131]. Das amorphe Halo entsteht

durch den grundsätzlich polymeren Charakter der Stoffe, der einen Zwischenzustand

zwischen vollständiger Ordnung und vollständiger Unordnung mit zahlreich auftre-

tenden Netzebenenabständen, hauptsächlich hervorgerufen durch ungeordnete Sei-

tenketten, darstellt. Da man einen derartigen Zustand auch als nicht-kristallin be-

zeichnen kann, trägt das amorphe Halo nicht zur Kristallinität der Probe bei und wird

daher in dieser Arbeit nicht weiter berücksichtigt. Auf diesem breiten Untergrund

aufgesetzt, sind die Beugungsreflexe (020) sowie (002) bei dem gleichen 2θ-Winkel

zu finden. Diese sind dem halben b- bzw. c-Achsen-Netzebenenabstand zuzuordnen,

die demzufolge fast identisch sind [72,73,101,131].

Abbildung 5.2 zeigt am Beispiel von P3HT die kristallinen Hauptorientierungen

des orthorombischen Kristallsystems von Poly(3-Alkylthiophenen) in Bezug auf das

Substrat. In der sogenannten a-Achsen-Orientierung (s. Abb. 5.2 a) sind die Haupt-

ketten des Polymers parallel zum Substrat und die Seitenketten um einen Winkel γ

(s. unten) zum Lot des Substrats geneigt, angeordnet. In der b-Achsen-Orientierung
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Abbildung 5.2: Am Beispiel von P3HT sind die drei kristallinen Hauptorien-

tierungen des orthorombischen Kristallsystems von Poly(3-Alkylthiophenen)

in Bezug auf das Substrat schematisch gezeigt. Im Bild a) sind die Haupt-

ketten des Polymers parallel zum Substrat und die Seitenketten um einen

Winkel γ (s. unten) zum Lot des Substrats geneigt, angeordnet. In b) liegen

Haupt- und Seitenketten in einer Ebene parallel zum Substrat und in c) sind

die Hauptketten um den Winkel γ zum Lot des Substrats geneigt [5].

(s. Abb. 5.2 b) liegen Haupt- und Seitenketten in einer Ebene parallel zum Substrat

und in der c-Achsen-Orientierung (s. Abb. 5.2 c) sind die Hauptketten um den Win-

kel γ zum Lot des Substrats geneigt. Natürlich ist es sinnvoll, anzunehmen, dass

in der 2 mm dicken Pulvertablette des Polymers auch um alle möglichen Winkel

gedrehte kristalline Bereiche vorkommen. Dass dem so ist, kann man sich daran ver-

deutlichen, dass ein a-Achsen-Kristallit um den Winkel von 90◦ minus γ gedreht,

zu einem c-Achsen-Kristallit wird und dann natürlich als ein solcher im Röntgen-

diffraktogramm einen Peak erzeugt. Da die Bragg-Brentano-Geometrie jedoch nur

Netzebenen detektiert, welche exakt parallel zur Oberfläche bzw. zum Substrat lie-

gen, erzeugen
”
schräg“ liegende kristalline Bereiche keine Beugungsreflexe. Es ist

außerdem nicht auszuschließen, dass P3HT auch andere, beliebige kristalline Aus-

richtungen (hkl) der orthorombischen Kristallstruktur ausbildet. Diese sind jedoch

in den vorliegenden Messdaten nicht enthalten.

Des Weiteren muss Beachtung finden, dass die Seitenketten keinen rechten Winkel

zu der Hauptkette des Polymers einnehmen, sondern für P3HT in einem Winkel von

α = 105◦ stehen. Dies wirkt sich in der c-Achsen-Orientierung auf die Ausrichtung

der detektierten Hauptketten aus, welche demnach um γ = 15◦ zum Lot auf dem

Substrat geneigt sind (s. Abb. 5.3) [72].

Da die Probe während der Messung rotiert wurde und auch beim Pressen der

Tablette keine Vorzugsrichtung der Kristalle entstanden ist, werden natürlich nicht
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Abbildung 5.3: Die Seitenketten stehen bei P3HT in einem Winkel von

α = 105◦ auf der Hauptkette. Deshalb werden nur solche Hauptketten in der

c-Achsen-Orientierung detektiert, welche um einen Winkel von γ = 15◦ zum

Lot geneigt sind [72]. (schematische Darstellung)

nur genau die kristallinen Bereiche detektiert, welche in Abbildung 5.2 dargestellt

sind, sondern auch alle anderen Kristallite, welche um die vertikale Achse (Lot auf

dem Substrat) gedreht sind.

Nach dem Modell von Abbildung 5.2 bildet P3HT ein orthorombisches Kristall-

system. Das bedeutet, dass die Achsen a, b und c jeweils senkrecht aufeinander

stehen. Wertet man die Peaklagen in Abbildung 5.1 aus, erhält man die Netzebe-

nenabstände dhkl, die Kristallitgrößen L und die Abmessungen der Einheitszelle, das

heißt die Länge der Basisvektoren a, b und c (s. Tab. 5.1). Die Auswertung der (020)-

und (002)-Peaks führte in Folge des amorphen Halo-Untergrundes zu größeren Feh-

lern.

Tabelle 5.1: Auswertung der Beugungsreflexe der P3HT-
Pulverdiffraktometrie. Die Messergebnisse stimmen mit den Literaturangaben
überein [72].

Material (100)-Peak (020)-Peak (002)-Peak

P3HT:

2θ: (5,349±0,003)◦ (24,177±0,213)◦ (23,298±0,076)◦

HB: (0,644±0,011)◦ (1,741±0,246)◦ (1,605±0,092)◦

d: (1,651±0,002) nm (0,368±0,006) nm (0,381±0,002) nm

L: (12,34±0,20) nm (4,66±0,66) nm (5,05±0,29) nm

Basis: a = 1,65 nm b = 0,77 nm c = 0,76 nm

Anhand des Vorhandenseins der drei Hauptbeugungsreflexe (100), (020) und

(002) (s. Abb. 5.1) ist festzustellen, dass in P3HT-Pulver alle kristallinen Anord-

68



5.1. P3HT/PCBM-C60

0

10

20

30

40

50

5 10 15 20 25

In
te

ns
itä

t (
co

un
ts

/s
)

2θ (°)

(100)

d=(1,645   0,001) nm
L=(9,22   0,07) nm
β=2,38°
I=38,0 counts/s

keine (002)- und
(020)-Ordnung

P3HT-Schicht, auf Si (#3a)

schwach
(200)

sehr schwach
(300)

Abbildung 5.4: Das Röntgendiffraktogramm einer dünnen P3HT-Schicht zeigt

eine starke (100)-Ordnung sowie schwache (200)- und (300)-Ordnungen, wie sie

im P3HT-Pulver auch zu finden sind. Die (020)- und (002)-Ordnungen, und

damit die entsprechenden Orientierungen der kristallinen Bereiche, fehlen.

nungen vorkommen und damit dieses Polymer grundsätzlich in der Lage ist, zu kri-

stallisieren. Die an der Pulverprobe gewonnenen Erkenntnisse sind die Grundlage,

um Aussagen zu dünnen Schichten von P3HT machen zu können.

Natürlich ist es zweckmäßig, insbesondere auch dünne Filme, wie sie in der ak-

tiven Schicht einer polymeren Solarzelle zum Einsatz kommen, der Materialien zu

untersuchen. Neben der XRD können die Schichten natürlich auch ausgezeichnet mit

der SE optisch charakterisiert werden.

Die strukturellen Eigenschaften einer dünnen P3HT-Schicht sind in Abbildung

5.4 gezeigt. Im Diffraktogramm ist die (100)-Beugungsordnung wie für P3HT ty-

pisch bei einem Winkel von 2θ ≈ 5, 4◦ zu finden. Die (200)- und (300)-Ordnungen

sind schwach und sehr schwach ausgebildet. Die (020)- und (002)-Ordnungen sind im

Gegensatz zu den Pulvermessungen nicht detektiert worden. Hieraus ist zu schlussfol-

gern, dass in dünnen P3HT-Schichten die Polymermoleküle lediglich in der a-Achsen-

Orientierung (s. Abb. 5.2 a)) angeordnet sind. Entsprechend Abbildung 3.6 sind die

kristallinen Bereiche in Folge der GID-Geometrie um einen Winkel von β = 2, 4◦

zur Probenoberfläche geneigt.

Abbildung 5.5 zeigt den ordentlichen und außerordentlichen Realteil ε1(h̄ω) der
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Abbildung 5.5: Die Abbildung zeigt den Realteil ε1 der DF einer dünnen

P3HT-Schicht und unterscheidet eine ordentliche (o) und eine außerordentliche

(a) Komponente.
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Abbildung 5.6: Die Abbildung zeigt den Imaginärteil ε2 der DF einer dünnen

P3HT-Schicht und unterscheidet eine ordentliche (o) und eine außerordentliche

(a) Komponente.

DF. Durch den über die Kramers-Kronig-Beziehungen hergestellten Zusammenhang

zwischen ε1 und ε2 führen Peaklagen in ε1 zu Schultern oder Peaks in ε2 [132].

Durch diese Kopplung und bezüglich der Tatsache, dass der Imaginärteil für die
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Interpretation der Mischschichten ausreicht, wird auf die Darstellung der Realteile

für Mischschichten in späteren Kapiteln dieser Arbeit verzichtet.

Abbildung 5.6 zeigt den ordentlichen und außerordentlichen Imaginärteil ε2(h̄ω)

der DF. Besonders auffällig ist, dass die ordentliche Komponente ein wesentlich

höheres Maximum als die außerordentliche Komponente aufweist, wonach entspre-

chend Gleichung (3.36) auch die Absorptionskoeffizienten ein solches Verhalten zei-

gen. Die damit nachgewiesene optische Anisotropie der Polymerschicht ist unter

der Kenntnis, dass der Absorptionskoeffizient entlang der Hauptkette des Polymers

größer ist als senkrecht dazu, darauf zurückzuführen, dass die Hauptketten im Mit-

tel parallel zur Probenoberfläche angeordnet sind. Dies bestätigt den bereits mit der

XRD gezeigten, kristallinen Orientierungszustand der P3HT-Schicht.

5.1.2 PCBM-C60 (rein)

Die Ergebnisse der PCBM-C60-Pulverdiffraktometrie sind in Abbildung 5.7 dar-

gestellt [5]. Abbildung 5.7 a) zeigt die Röntgenergebnisse mit einer CuKα-Röhre

in Bragg-Brentano-Geometrie von dünnen C60-Filmen (50 nm und 107 nm) auf

Silizium(100)-Substrat [133]. Wie bekannt, kann C60 in einer fcc-Kristallstruktur kri-

stallisieren. In Abbildung 5.7 a) sind die fcc-Ordnungen (111), (222) und (333) deut-

lich zu erkennen. Vergleicht man diese Ordnungen mit den Messungen an PCBM-C60,

stellt man fast gleiche Peaklagen fest. Genauer betrachtet, sind die Peakpositionen

im PCBM-C60 jedoch um wenige Grad zu kleineren Winkeln verschoben, das heißt,

die entsprechenden Netzebenenabstände sind im PCBM-C60 etwas größer als im rei-

nen C60. Dies passt sehr gut mit der Tatsache zusammen, dass PCBM-C60 durch

die organischen Anhänge ein etwas größeres Molekül als reines C60 ist und demnach

größere Netzebenenabstände ausbildet. Demzufolge sind die Peaks im PCBM-C60-

Pulverdiffraktogramm einer fcc-Kristallstruktur mit den Ordnungen (111), (222) und

(333) zuzuordnen. Das größere Rauschen und das Aufsplitten in mehrere Peaks in der

PCBM-C60-Kurve (s. Abb. 5.7 b)) ist ebenfalls den Seitenketten geschuldet. Diese

führen durch ihren polymeren Charakter zu stärkeren Variationen in den Netzebe-

nenabständen. Wertet man stellvertretend für alle auftretenden Beugungsordnungen

den ersten der drei Teilpeaks der (111)-Ordnung aus (s. Abb. 5.7 b)), ergeben sich die

Ergebnisse, die in Tabelle 5.2 gezeigt sind. Vergleicht man die Intensität der PCBM-

C60-Pulver-Beugungsreflexe mit denen des P3HT-Pulvers, stellt man für PCBM-C60

eine um den Faktor 10 größere Intensität fest. Dies spricht dafür, dass PCBM-C60-

Pulver besser und effektiver kristallisiert, als P3HT-Pulver.
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Abbildung 5.7: Pulverdiffraktogramm von PCBM-C60 in Bragg-Brentano-

Geometrie. a) zeigt Röntgenergebnisse (CuKα, Bragg-Brentano) von dünnen

C60-Filmen (50 nm und 107 nm) auf Silizium(100)-Substrat [133]. Vergleicht

man die fcc-Kristallstruktur von C60 mit der des PCBM-C60, erkennt man im

PCBM-C60 geringe, zu kleineren Winkeln (größeren Abständen) verschobene

Peaklagen. Folglich bildet PCBM-C60-Pulver ebenfalls eine fcc-Kristallstruktur

aus. b) zeigt eine vergrößerte Darstellung der PCBM-C60-(111)-Ordnung.

Tabelle 5.2: Auswertung des ersten der drei Teilpeaks des (111)-
Beugungsreflexes der PCBM-C60-Pulverdiffraktometrie. Die Messergebnisse
stimmen bis auf die Abweichung, die durch die Seitenketten des PCBM-C60

hervorgerufen werden, mit den Literaturangaben für C60 überein [133].

Material (111)-Peak (1. von 3 Teilpeaks)

PCBM-C60:

2θ: (9,176±0,008)◦

HB: (0,289±0,027)◦

d: (0,963±0,002) nm

L: (27,6±2,6) nm

Abschließend ist auch für PCBM-C60-Pulver festzustellen, dass es ebenso wie

P3HT-Pulver kristallisieren kann.
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Analog zu P3HT soll nun auch eine dünne PCBM-C60-Schicht strukturell mittels

der XRD und optisch mit der SE untersucht werden. Das Diffraktogramm in Ab-

bildung 5.8 zeigt, dass dünne PCBM-C60-Schichten nicht kristallin sind. Vergleicht

man die Intensität der Messkurven mit denen des PCBM-C60-Pulvers (s. Abb. 5.7) ist

trotz der logarithmischen Darstellung eine nur äußerst schwach ausgebildete (222)-

Beugungsordnung zu erkennen.
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Abbildung 5.8: Das Röntgendiffraktogramm einer dünnen PCBM-C60-Schicht

zeigt trotz der logarithmischen Darstellung eine im Vergleich zum PCBM-

C60-Pulver nur äußerst schwache (222)-Beugungsordnung (s. Abb. 5.7). Dünne

PCBM-C60-Schichten sind in der XRD nicht kristallin.

Aus den strukturellen Daten ist abzuleiten, dass es keine Ausbildung von Kri-

stalliten mit bestimmten Orientierungen in einer dünnen PCBM-C60-Schicht gibt

und somit die Schicht als isotrop angesehen werden kann. Aus diesem Grund wurde

entgegen dem Vorgehen bei P3HT ein isotropes Modell zur Auswertung der SE-

Messdaten des PCBM-C60 herangezogen. Die Ergebnisse für den Realteil ε1 und

den Imaginärteil ε2 der DF sind in Abbildung 5.9 dargestellt. Da die Anpassung der

Messdaten mittels des isotropen Modells mit einem nur geringen Fehler durchgeführt

werden konnte, ist PCBM-C60 auch optisch isotrop. Dies bestätigt die Ergebnisse der

XRD-Untersuchung. Die Pfeile in Abbildung 5.9 kennzeichnen die Absorptionsban-

den des PCBM-C60. So setzt die Absorption bereits unter 2 eV ein und zeigt bei ca.

2,7 eV eine Schulter. Absorptionspeaks sind bei ca. 3,7 eV und ca. 4,6 eV vorhanden.
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Abbildung 5.9: Die Abbildung zeigt den Real- ε1 und Imaginärteil ε2 der DF

einer dünnen PCBM-C60-Schicht. Die PCBM-C60-Schicht ist optisch isotrop.

Die Pfeile kennzeichnen die Absorptionsbanden.

5.1.3 Einfluss der Tempertemperatur

Die Einflussgröße des Temperns soll der Einstiegspunkt in die Betrachtung sein [9].

Abbildung 5.10 zeigt am Beispiel von P3HT/PCBM-C60-Schichten, die in einem

Mischungsverhältnis von P3HT/PCBM-C60 - 1:2 in Chlorbenzol durch Schleuder-

beschichten aufgebracht wurden, wie die Tempertemperatur die Morphologie der

aktiven Schicht beeinflusst. Sehr deutlich ist darin die (100)-Ordnung und damit

die a-Achsen-Orientierung des P3HT zu erkennen (s. Abb. 5.2 a)). Es treten keine

(200), (300) und, sehr wichtig, wie bei den reinen P3HT Dünnschichtfilmen auch,

keine (020) und (002) Beugungsreflexe auf. Auch das zu 67Ma% in den Proben

vorhandene PCBM-C60 zeigt wie in reinen, dünnen PCBM-C60-Schichten keine Beu-

gungsreflexe. Ein wesentliches Ergebnis ist, dass das Tempern maßgeblichen Einfluss

auf die Struktur der aktiven Schicht nimmt. Sehr schön ist zu erkennen, dass eine

Systematik vorliegt und die Probe, die 5 Minuten bei 125◦C getempert wurde, die

höchste (100)-(P3HT)-Peakintensität zeigt. Tempert man mit niedrigeren oder auch

höheren Temperaturen ist die P3HT-Kristallinität geringer. Die genaue Auswertung

der Peaks ist in Tabelle 5.3 im Kapitel 5.1.4 gezeigt.

Die soeben mittels der XRD untersuchten Proben wurden nun mit der SE unter-

sucht. Die Absorptionskoeffizienten, die mit Gleichung (3.36) aus der DF berechnet
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Abbildung 5.10: Das Röntgendiffraktogramm von aus Chlorbenzol hergestell-

ten P3HT/PCBM-C60-Schichten, die mit unterschiedlichen Tempertempera-

turen jeweils 5 Minuten getempert wurden, zeigt, dass die (100)-Ordnung des

P3HT bei 125◦C maximal wird.

werden konnten, sind in Abbildung 5.11 dargestellt. Hierzu muss zunächst Beachtung

finden, dass die Abbildung nur den ordentlichen Anteil des Absorptionskoeffizienten

zeigt. Der außerordentliche Anteil ist nicht dargestellt. Unter der praktischen An-

nahme, dass eine Strom erzeugende Solarzelle stets unter senkrecht zur Oberfläche

einfallender Strahlung, ob von einem Solarsimulator oder der Sonne selbst, betrie-

ben wird bzw. werden sollte, ist für die eigentliche Absorption des Lichtes nur der

ordentliche Anteil des Absorptionskoeffizienten entscheidend (s. Kap. 2.3.1). Inso-

fern bedeuten höhere ordentliche Absorptionskoeffizienten eine bessere Absorption

des Lichtes durch die Solarzelle.

Anhand der zuvor gewonnen Ergebnisse zu den reinen Materialien kann der Peak

bei 3,7 eV dem PCBM-C60 zugeordnet werden. Die verschiedenen Schultern und

Peaks ab ca. 1,9 eV stammen hauptsächlich vom P3HT. Auch für den Absorptions-

koeffizienten ist eine Abhängigkeit von der Tempertemperatur zu finden. Die nicht

getemperte Probe zeigt den schwächsten Absorptionskoeffizienten, die bei 125◦C für

5 Minuten getemperte den stärksten. Dieses Ergebnis stimmt in sehr guter Art und

Weise damit überein, dass auch bei einer Temperung bei 125◦C die höchste P3HT-

Kristallinität vorliegt.
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Abbildung 5.11: Die Abbildung zeigt die Absorptionskoeffizienten (αo) von

aus Chlorbenzol hergestellten P3HT/PCBM-C60-Schichten, die mit unter-

schiedlichen Tempertemperaturen jeweils 5 Minuten getempert wurden. Die

Absorptionskoeffizienten zeigen den qualitativ gleichen Zusammenhang mit

der Tempertemperatur wie die Kristallinität.

Zusammenfassend kann man daher in Übereinstimmung mit der Literatur fest-

stellen, dass eine Tempertemperatur von 125◦C im optimalen Bereich für ein

P3HT/PCBM-C60 (1:2) mit Chlorbenzol schleuderbeschichtetes Mischfilmsystem

zur Ausbildung hoher P3HT-Kristallinität und P3HT-Absorptionskoeffizienten ist

[10,68].

5.1.4 Einfluss des Lösungsmittels

Wie im Kapitel 5.1.3 werden im Folgenden Untersuchungen an wiederum vier Proben

durchgeführt, die unter den selben Bedingungen hergestellt und nachbehandelt wur-

den. Als einzige Variation wird Chloroform anstatt Chlorbenzol als Lösungsmittel

zur Schleuderbeschichtung verwendet.

Abbildung 5.12 zeigt zunächst wieder die XRD-Ergebnisse für die P3HT/PCBM-

C60-Schichten. Die Messkurven sind analog zu denen im Kapitel 5.1.3 (s. Abb. 5.10)

zu interpretieren. Auch die Intensität der Peaks stimmt in gleicher Reihenfolge wie

bei der Verwendung von Chlorbenzol mit den Tempertemperaturen überein, so dass

wiederum bei 125◦C die höchste (100)-P3HT-Peakintensität auftritt. Sehr auffällig

76



5.1. P3HT/PCBM-C60

0

10

20

30

40

50

5 10 15 20 25

ungetempert (#18a)
100°C, 5min (#18b)
125°C, 5min (#18c)
150°C, 5min (#18d)

In
te

ns
itä

t (
co

un
ts

/s
)

2θ (°)

P3HT-(100)

P3HT/PCBM-C
60

 1:2-Schicht, auf Si, Chloroform

schwache P3HT-(200)

Abbildung 5.12: Das Röntgendiffraktogramm von aus Chloroform hergestell-

ten P3HT/PCBM-C60-Schichten, die mit unterschiedlichen Tempertempera-

turen jeweils 5 Minuten getempert wurden, zeigt, dass die (100)-Ordnung des

P3HT bei 125◦C maximal wird.

ist jedoch, dass obwohl die gleiche Schichtdicke von ca. 60 nm vorliegt, mit Chloro-

form stärkere (100)-P3HT-Peaks ausgebildet werden. Auch eine sehr schwache (200)-

P3HT-Ordnung ist bei 2θ ≈ 10,8◦ zu finden. Dies spricht für eine deutliche Zunahme

der Kristallinität bei Verwendung des Lösungsmittels Chloroform.

Die genaue Auswertung der Peaks ist in Tabelle 5.3 gezeigt. Zum besseren Ver-

gleich mit den aus Chlorbenzol hergestellten Proben ist auch die Auswertung der

XRD-Ergebnisse für Chlorbenzol in der Tabelle mit angegeben.

Die ordentlichen Absorptionskoeffizienten der mit Chloroform hergestellten Pro-

ben sind in Abbildung 5.13 gezeigt. Im Vergleich mit den aus Chlorbenzol hergestell-

ten Proben (s. Abb. 5.11) stellt man zunächst fest, dass die PCBM-C60-Peaks bei

ca. 3,7 eV nahezu den gleichen, unveränderten Absorptionskoeffizienten aufweisen.

Dies bestätigt die XRD-Erkenntnisse für PCBM-C60, welches in dünnen Schichten

getempert oder ungetempert jeweils immer nicht-kristallin ist. Die Temperung hat

damit keinen Einfluss auf die Kristallinität des PCBM-C60, welches sich ebenfalls in

den Absorptionskoeffizienten widerspiegelt.

Große Unterschiede treten jedoch sowohl bei der Stärke des Absorpti-

onskoeffizienten und im Zusammenhang mit der Temperung bei den P3HT-

Absorptionskoeffizienten auf. Sehr deutlich ist zu erkennen, dass die durch die Tem-
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Tabelle 5.3: Kristallitgröße (L) und Peakintensität (I) der (100)-P3HT-Beugungsreflexe
der bei verschiedenen Tempertemperaturen getemperten P3HT/PCBM-C60-Schichten (s.
Abb. 5.10 und 5.12). Natürlich sind die detektierten kristallinen Bereiche wieder um einen
Winkel β ≈ 2,4◦ zur Oberfläche geneigt. Auf die Angabe der Netzebenenabstände d wurde
aus Gründen der Übersichtlichkeit verzichtet.

Nr. Temperung Chlorbenzol (#14x) Chloroform (#18x)

L (nm) / I (counts/s)

14a & 18a ungetempert L=(8,16±0,38) —

I=(2,21±0,07) —

14b & 18b 100◦C, 5min L=(10,34±0,06) L=(8,76±0,15)

I=(11,28±0,05) I=(11,55±0,14)

14c & 18c 125◦C, 5min L=(10,17±0,08) L=(12,10±0,11)

I=(15,00±0,08) I=(34,51±0,23)

14d & 18d 150◦C, 5min L=(9,49±0,06) L=(11,04±0,08)

I=(12,24±0,06) I=(25,57±0,13)

perung eingestellte Stärke der P3HT-Kristallinität zu der selben Reihenfolge in der

Stärke der P3HT-Absorptionskoeffizienten führt. Die ungetemperte Schicht zeigt kei-

ne Kristallinität und den schwächsten Absorptionskoeffizienten. Die nächste Steige-

rung wird bei 100◦C, gefolgt von 150◦C erreicht. Bei der bereits für Chlorbenzol

ermittelten optimalen Temperatur von 125◦C erreichen sowohl die Kristallinität als

auch der Absorptionskoeffizient von P3HT das Maximum. Bezüglich der quantitati-

ven Auswertung stellt man fest, dass für 125◦C die Absorptionskoeffizienten von ca.

6·104 cm−1 (Chlorbenzol) auf ca. 8·104 cm−1 (Chloroform) gestiegen sind, was einer

Zunahme von 33% entspricht.

Zum außerordentlichen Anteil des Absorptionskoeffizienten sei angemerkt, dass

dieser im Bereich der Absorption durch das Polymer geringer ist als der ordentliche

Anteil des Absorptionskoeffizienten. Dementsprechend lässt sich das Verhältnis von

ordentlicher zu außerordentlicher Absorptionskomponente als optische Anisotropie

verstehen, die im Bereich von 2 bis 5 liegen kann [8, 9] und daher mit den XRD-

Ergebnissen korreliert.

Zusammenfassend kann man daher feststellen, dass die bereits im Kapitel 5.1.3

ermittelte, optimale Tempertemperatur von 125◦C bestätigt wurde. Eine weitere

Schlussfolgerung ist, dass sich die Verwendung des Lösungsmittels Chloroform positiv

auswirkt, da hierdurch die P3HT-Kristallinität und der Absorptionskoeffizient (im

Bereich der P3HT-Absorption) steigen [5].
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Abbildung 5.13: Die Abbildung zeigt die Absorptionskoeffizienten (αo) von

aus Chloroform hergestellten P3HT/PCBM-C60-Schichten, die mit unter-

schiedlichen Tempertemperaturen jeweils 5 Minuten getempert wurden. Die

Absorptionskoeffizienten zeigen den qualitativ gleichen Zusammenhang mit

der Tempertemperatur wie die Kristallinität. Der Zusammenhang als auch die

absolute Intensität der Absorption ist stärker als bei Chlorbenzol.

5.1.5 Einfluss des Mischungsverhältnisses

In den Kapiteln, die den Einfluss des Temperns und des Lösungsmittels auf den

Absorptionskoeffizienten beschreiben, wurde ohne weitere Erläuterung stets ein Mi-

schungsverhältnis von P3HT/PCBM-C60 von 1:2 verwendet. In diesem Kapitel soll

gezeigt werden, warum dieses Mischungsverhältnis gewählt wurde.

Trotz der bereits gewonnenen Erkenntnis, dass das Lösungsmittel Chloroform zu

höheren (100)-P3HT-Kristallinitäten und größeren Absorptionskoeffizienten führt,

soll zunächst nochmals vom Lösungsmittel Chlorbenzol ausgegangen werden.

Um das kristalline Verhalten bei verschiedenen Mischungsverhältnissen zu cha-

rakterisieren, wurden eine Reihe von Proben ungetempert und getempert mit der

XRD untersucht. Die Ergebnisse sind in den Abbildungen 5.14 und 5.15 gezeigt. Alle

Schichten zeigen stets nur einen typischen (100)-P3HT-Peak bei ca. 5,4◦. Die Pro-

ben, die einen besonders starken (100)-P3HT-Peak ausbilden, zeigen ebenfalls eine

schwache (200)-Ordnung. Eine PCBM-C60-Kristallinität ist nicht detektiert worden.
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Abbildung 5.14: Das Röntgendiffraktogramm von ungetemperten, aus Chlor-

benzol mit verschiedenen Mischungsverhältnissen hergestellten P3HT/PCBM-

C60-Schichten, zeigt starke Unterschiede in der (100)-P3HT-Peak-Intensität.

Allen Schichten ist bis auf die Fehlertoleranz gleich, dass mit steigender PCBM-C60-

Konzentration die P3HT-Peakintensität abnimmt. Dies ist leicht nachvollziehbar, da

bei ungefähr gleicher Schichtdicke immer weniger P3HT in der Schicht vorhanden

ist. Nach dem Tempern der Schichten sind die (100)-P3HT-Peaks bei nahezu al-

len Proben noch einmal angewachsen. Das Tempern verstärkt dabei hauptsächlich

die Anzahl von P3HT-Kristalliten. Die durchschnittliche Größe der Kristallite steigt

ebenfalls an, jedoch viel geringer als die Peakintensität, welche damit ein Maß für die

Kristallit-Anzahl ist. Die relative Zunahme der (100)-P3HT-Kristallinität1 durch den

Temperprozess tritt besonders bei den Proben mit einer PCBM-C60-Konzentration

1:1 und größer auf. Die vollständigen Resultate sind in Tabelle 5.4 aufgelistet.

Als wichtiges Ergebnis ist festzustellen, dass ein Mischungsverhältnis von 1:2,0 den

größten relativen Anstieg der (100)-P3HT-Kristallinität nach dem Tempern bewirkt.

Die reine Polymerschicht zeigt nach dem Tempern einen schwachen Anstieg, die Pro-

be mit dem Mischungsverhältnis 1:0,5 sogar eine Verringerung der Peakintensität.

Dies könnte auf Probleme bei der Probenpräparation zurückzuführen sein oder steht

im Zusammenhang mit der folgenden Überlegung.

Interessant ist, dass die getemperten Proben mit den Mischungsverhältnissen 1:1,

1 (Peakintensität nach Tempern - Peakintensität vor Tempern) : (Peakintensität vor Tempern)
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Abbildung 5.15: Das Röntgendiffraktogramm von getemperten, aus Chlor-

benzol mit verschiedenen Mischungsverhältnissen hergestellten P3HT/PCBM-

C60-Schichten, zeigt die größte Zunahme der (100)-P3HT-Kristallinität bei

dem Mischungsverhältnis P3HT/PCBM-C60 1:2.

1:1,5 und 1:2,0 alle einen nahezu gleich stark ausgeprägten (100)-P3HT-Peak zeigen,

obwohl vorher im ungetemperten Zustand noch unterschiedlich stark ausgeprägte

Peaks vorhanden waren. Dies stellt die Frage in den Raum, ob es für diese Konzen-

trationen, also von 1:1 bis 1:2, eine maximale Peakintensität gibt, welche bei der

gleichen Schichtdicke der Proben und gleichen Temper-Bedingungen stets erreicht

aber nicht überschritten wird. Zumindest für Chlorbenzol scheint es nach diesen

Messdaten so zu sein. Ob dies auch für das Lösungsmittel Chloroform zutrifft, soll

im folgenden untersucht werden.

Eine ähnliche, wenn auch nicht so umfangreiche Untersuchungsreihe, soll den Ef-

fekt des Temperns bei verschiedenen Mischungsverhältnissen unter Anwendung des

Lösungsmittels Chloroform aufklären. Zu diesem Zweck wurden drei Proben von

P3HT/PCBM-C60 in den Mischungsverhältnissen 1:1, 1:2 und 1:3 mit der XRD und

SE untersucht, wobei aus präparativen Gründen keine Absorptionsdaten zur Probe

mit dem Mischungsverhältnis 1:3 vorliegen. In Abbildung 5.16 sind die strukturellen

Messwerte der XRD dargestellt. Zunächst ist festzustellen, dass die ungetemperten

Proben, unabhängig vom Mischungsverhältnis, alle keine bzw. nur eine sehr geringe

(100)-P3HT-Kristallinität zeigen. Dies ist eindeutig auf das Lösungsmittel Chloro-
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Tabelle 5.4: Kristallitgrößen (L) und (100)-Peakintensitäten (I) von unge-
temperten und getemperten, aus Chlorbenzol mit verschiedenen Mischungs-
verhältnissen hergestellten P3HT/PCBM-C60-Schichten. Auch die relative Kri-
stallinitätszunahme nach dem Temperprozess ist angegeben. Aus Gründen
der Übersichtlichkeit wurde auf die Angabe des Netzebenenabstandes d und
der Fehler für L und I verzichtet. Die maximal ermittelten Fehler sind:
L = ±0,31 nm (*±0,80 nm), I = ±0,26 counts/s.

Nr. Mischungs- ungetempert 100◦C, 10min relative Zunahme

verhältnis L (nm) / I (counts/s) der Kristallinität

22a 1:0,0 9,14 / 38,67 10,13 / 42,58 +10,1%

22b 1:0,5 10,10 / 20,90 10,56 / 21,22 +1,5%

22c 1:1,0 7,72 / 7,17 11,20 / 7,66 +6,8%

22d 1:1,5 9,20 / 3,78 11,50 / 7,85 +107,7%

22e 1:2,0 8,19* / 2,32 12,46 / 9,05 +290,1%

22f 1:3,0 10,67* / 1,66 11,85 / 5,30 +219,3%

22g 1:4,0 13,03* / 1,61 11,29 / 3,11 +93,2%

form zurückzuführen, da bei Verwendung von Chlorbenzol auch in der ungetemper-

ten Form (100)-P3HT-Kristallinitäten vorlagen (s. Abb. 5.14). Nach der Temperung

zeigt das Mischungsverhältnis 1:3 die geringste Zunahme der Kristallinität, gefolgt

vom Mischungsverhältnis 1:1. Die stärkste Zunahme wird, wie bereits auch beim

Chlorbenzol, durch das Mischungsverhältnis 1:2 erreicht (s. Tab. 5.5).

Tabelle 5.5: Kristallitgrößen (L) und (100)-Peakintensitäten (I) von unge-
temperten und getemperten, aus Chloroform mit verschiedenen Mischungs-
verhältnissen hergestellten P3HT/PCBM-C60-Schichten. Auch die relative Kri-
stallinitätszunahme nach dem Temperprozess ist angegeben. Aus Gründen
der Übersichtlichkeit wurde auf die Angabe des Netzebenenabstandes d und
der Fehler für L und I verzichtet. Die maximal ermittelten Fehler sind:
L = ±0,14 nm, I = ±0,29 counts/s (*±0,50 counts/s). Wegen der schwa-
chen Peaks der ungetemperten Schichten sind die Intensitäten und damit die
Kristallinitätszunahme mit starken Fehlern behaftet. Die prinzipielle Tendenz
ist jedoch mit den Proben, die aus Chlorbenzol hergestellt wurden, identisch.

Nr. Mischungs- ungetempert 125◦C, 5min relative Zunahme

verhältnis L (nm) / I (counts/s) der Kristallinität

29a 1:1 — / 1,25* 10,79 / 24,05 +1800%

29b 1:2 — / 0,69* 12,05 / 34,65 +4900%

29c 1:3 — / 0,38* 7,76 / 6,97 +1700%
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Abbildung 5.16: Das Röntgendiffraktogramm von ungetemperten und getem-

perten, aus Chloroform mit verschiedenen Mischungsverhältnissen hergestell-

ten P3HT/PCBM-C60-Schichten, zeigt die größte Zunahme der (100)-P3HT-

Kristallinität bei dem Mischungsverhältnis P3HT/PCBM-C60 1:2.

Die ordentlichen Absorptionskoeffizienten für die Mischungsverhältnisse 1:1 und

1:2 sind in Abbildung 5.17 gezeigt. Die Absorption die durch das PCBM-C60 her-

vorgerufen wird, wurden unter Berücksichtigung der Mischungsverhältnisse aus den

Messdaten heraus gerechnet. Zunächst ist auffällig, dass die ungetemperte 1:1 Probe

einen höheren Absorptionskoeffizienten zeigt als die ungetemperte 1:2 Probe, und das

obwohl nahezu gleiche Schichtdicken vorliegen und in der 1:2 Schicht weniger P3HT

enthalten ist als in der 1:1 Schicht. Dies korreliert mit dem XRD-Ergebnis, dass auch

die 1:1 Schicht eine etwas höhere (100)-P3HT-Kristallinität zeigt, als die 1:2 Schicht.

Die getemperten Proben zeigen hingegen das zu erwartende Ergebnis, die stärkere

Absorption beim Mischungsverhältnis 1:2. Deutlich ist des Weiteren zu erkennen,

dass durch die Temperung eine Steigerung der Absorptionskoeffizienten bei beiden

Mischungsverhältnissen erreicht wird. Der Effekt ist aber beim Mischungsverhält-

nis 1:2 wesentlich stärker ausgeprägt, was wiederum sehr gut mit den strukturellen

Messdaten korreliert.

Zusammenfassend kann man in diesem Kapitel feststellen, dass sich ein Mi-

schungsverhältnis P3HT/PCBM-C60 von 1:2 positiv auf die P3HT-Kristallinität und

auch auf den Absorptionskoeffizient (im Bereich der P3HT-Absorption) auswirkt,
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Abbildung 5.17: Die Abbildung zeigt die Absorptionskoeffizienten (αo) von

ungetemperten und getemperten, aus Chloroform mit verschiedenen Mi-

schungsverhältnissen hergestellten P3HT/PCBM-C60-Schichten. Die Steige-

rung der Absorptionskoeffizienten zeigt den qualitativ gleichen Zusammenhang

wie die Zunahme der Kristallinität. Aus den Messkurven wurde die PCBM-

C60-Absorption unter Berücksichtigung der Mischungsverhältnisse heraus ge-

rechnet.

insbesondere wenn die Schicht aus Chloroform (Bestätigung der Ergebnisse von Ka-

pitel 5.1.4) hergestellt und getempert wird [9, 10, 68]. Damit wird der Kreis zu dem

im Kapitel 5.1.3 gewählten Einstiegspunkt des Temperns geschlossen.

5.1.6 Einfluss der Morphologie auf die Photolumineszenz

Im folgenden sollen PL-Messungen die zuvor gefundenen morphologischen Resulta-

te für P3HT/PCBM-C60-Schichten untermauern. Um die PL-Messdaten der Misch-

schicht interpretieren zu können, zeigt Abbildung 5.18 zunächst die PL der reinen

Materialien. Aus dem Diagramm ist zu entnehmen, dass P3HT bei ca. 1,71 eV so-

wie PCBM-C60 bei ca. 1,67 eV einen Peak zeigt. Bei ca. 1,54 eV ist für P3HT eine

Schulter und für PCBM-C60 ein Peak zu erkennen [134]. Lediglich im Bereich von

ca. 1,90 eV zeigt nur P3HT einen zusätzlichen breiten Peak.

Abbildung 5.19 zeigt die Photolumineszenzspektren von P3HT/PCBM-C60 1:2

ungetemperten und getemperten Schichten. Zunächst ist klar zu erkennen, dass die
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Abbildung 5.18: Die Photolumineszenz einer reinen P3HT- und PCBM-C60-

Schicht zeigt für P3HT bei ca. 1,71 eV sowie für PCBM-C60 bei ca. 1,67 eV

einen Peak. Bei ca. 1,54 eV tritt für P3HT eine Schulter und für PCBM-C60

einen Peak [134] auf. Lediglich im Bereich von ca. 1,90 eV zeigt nur P3HT

einen zusätzlichen breiten Peak.

getemperte Probe eine generell erhöhte PL zeigt. Im Bereich von ca. 1,5-2,1 eV ist

sogar eine starke Erhöhung mit der Ausbildung von zwei Peaks um ca. 1,71 eV und

1,90 eV festzustellen. Die recht gute Übereinstimmung der PL-Schultern und Peaks

der reinen Materialien lässt für die Mischschicht keine eineindeutige Interpretation

zu. Da jedoch auch die PL im Bereich von 1,92 eV gestiegen ist, ist es sehr wahr-

scheinlich, dass die allgemein erhöhte PL-Intensität auf strahlende Rekombination

der Ladungsträger im P3HT zurückzuführen ist.

Dies bedeutet, dass die getemperte Probe besser luminesziert, wodurch Ladungs-

träger verloren gehen. Man muss sich in diesem Zusammenhang jedoch der Tatsache

bewusst sein, dass die PL-Intensität einer reinen P3HT-Schicht um Faktoren 100-

500 größer ist (s. Abb. 5.18) als die PL-Intensität der gezeigten Mischschichten. Da

die ungetemperte und getemperte PL-Intensität sich untereinander nicht in diesen

Größenordnungen unterscheiden, sind die realen Ladungsträgerverluste geringer als

es auf den ersten Blick erscheint.

Dass die getemperte Schicht stärker leuchtet, ist demnach durch die Ausbildung

zusätzlicher und in der Größe leicht angewachsener P3HT-Kristallite zu erklären.

In der ungetemperten, stark amorphen Schicht finden die Exzitonen schneller zum
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Abbildung 5.19: Die Photolumineszenz zeigt für die getemperte

P3HT/PCBM-C60-Schicht eine stärkere Intensität. Ursache ist die Aus-

bildung von P3HT-Kristalliten durch den Temperprozess.

PCBM-C60 um hier getrennt zu werden. In der getemperten Schicht müssen die

Exzitonen, die in einem P3HT-Kristallit entstanden sind, erst durch den Kristallit

diffundieren, um am Rand des Kristallits auf PCBM-C60 zu treffen. Folglich hat das

Exziton während der Diffusion durch den Kristallit mehr Zeit zu rekombinieren, was

sich in der erhöhten PL-Intensität widerspiegelt [9].

Die PL-Messdaten bestätigen somit die zuvor aus den XRD- und SE-

Untersuchungen gewonnene Resultate und tragen in einem späteren Kapitel dazu

bei, ein Morphologie-Modell zu bilden.

5.2 P3HT/MDHE-C60

5.2.1 MDHE-C60 und (MDHE)2-C60 (rein)

Ausgangspunkt der Betrachtungen ist die XRD. Abbildung 5.20 zeigt die struktu-

rellen Ergebnisse für MDHE-C60 und zum besseren Vergleich an dieser Stelle auch

bereits für (MDHE)2-C60 [13]. (MDHE)2-C60 zeigt, wie PCBM-C60 in dünnen Schich-

ten auch, keine Kristallinität. MDHE-C60 zeigt hingegen die Ausbildung eines Peaks

bei ca. 3,8◦. Dies ist ein wesentlicher und wichtiger Unterschied. Der breite Unter-

grund zwischen ca. 18◦ und 22◦ wird durch das verwendete Quarz-Substrat verursacht
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(s. Kap. C). Auf die genaue Auswertung der Peaks der MDHE-C60-Schicht soll an

dieser Stelle verzichtet werden, da eine detaillierte Analyse in einem späteren Kapitel

erfolgt.
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Abbildung 5.20: Das Röntgendiffraktogramm von dünnen MDHE-C60 und

(MDHE)2-C60-Schichten zeigt, dass nur MDHE-C60 eine Kristallinität ausbil-

det. Der breite Untergrund bei ca. 20◦ ist auf das Quarz-Substrat zurück-

zuführen.

Die Auswertung der SE-Daten ist in Abbildung 5.21 gezeigt. Neben MDHE-C60

und (MDHE)2-C60 ist für einen Vergleich der drei Fulleren-Derivate auch das PCBM-

C60 mit im Diagramm enthalten. Während PCBM-C60 und MDHE-C60 eine Schulter

bei 2,7 eV und einen Peak bei ca. 3,7 eV aufweisen, zeigt (MDHE)2-C60 ein an-

deres Verhalten. Der typische 3,7 eV Fulleren-Absorptionspeak, der auch in reinem

C60-Fulleren auftritt [135, 136], ist hier nicht vorhanden. Als ursächlich ist die zwei-

te MDHE-Seitenkette (s. Abb. B.4) zu sehen. Dieser, auf ein anderes elektronisches

Verhalten hindeutende, Effekt wird in späteren Kapiteln noch eine Rolle spielen.

Insgesamt ist die Absorption des (MDHE)2-C60 im Vergleich mit den beiden an-

deren Derivaten geringer. Alle drei Materialien sind optisch isotrop, weshalb nicht

zwischen einem ordentlichen und einem außerordentlichen Absorptionskoeffizienten

unterschieden wird.

Die PL-Ergebnisse sind in Abbildung 5.22 gezeigt. Die beiden PL-Kurven zeigen

ein ähnliches Verhalten wie eine PCBM-C60-Schicht [134]. Bei 1,54 eV sind ein Peak

und bei 1,71 eV ein Peak bzw. eine Schulter zu erkennen. Es treten keine zusätzli-
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chen Charakteristika auf, die bei der Interpretation der Mischschichten mit P3HT

berücksichtigt werden müssen.

0,0

5,0x104

1,0x105

1,5x105

2,0x105

2,5x105

1,0 1,5 2,0 2,5 3,0 3,5 4,0
Photonenenergie (eV)

A
bs

or
pt

io
ns

ko
ef

fiz
ie

nt
 (c

m
-1

) PCBM-C
60

-Schicht (#6b)

MDHE-C
60

-Schicht (#9a)

(MDHE)
2
-C

60
-Schicht (#11a)

jeweils auf Quarz

Abbildung 5.21: Die Abbildung zeigt die Absorptionskoeffizienten von

MDHE-C60, (MDHE)2-C60 und PCBM-C60-Schichten im Vergleich. Während

PCBM-C60 und MDHE-C60 eine Schulter bei 2,7 eV und einen Peak bei

ca. 3,7 eV aufweisen, zeigt (MDHE)2-C60 ein anderes Verhalten. Der typi-

sche 3,7 eV Fulleren-Absorptionspeak, der auch in reinem C60-Fulleren auf-

tritt [135, 136], ist hier nicht vorhanden. Alle drei Materialien sind optisch

isotrop, weshalb nicht zwischen einem ordentlichen und einem außerordentli-

chen Absorptionskoeffizienten unterschieden wird.

5.2.2 Einfluss der Temperzeit

In diesem Kapitel sollen die Eigenschaften von MDHE-C60 in einer typischen Misch-

schicht von P3HT/MDHE-C60 im Mischungsverhältnis 1:1 charakterisiert werden.

Dabei wird der Prozess des Temperns, in diesem Fall die Variation der Temperzeit,

untersucht. Abbildung 5.23 zeigt zunächst die XRD-Ergebnisse. Deutlich ist dar-

in wieder der (100)-P3HT-Peak zu erkennen. In Korrelation mit den Ergebnissen

in den P3HT/PCBM-C60-Kapiteln steigt die Peakintensität nahezu in vollständiger

Übereinstimmung mit der Temperzeit an. Der Anstieg der Intensität ist jedoch bei

weitem nicht so groß, wie beispielsweise durch Nachbehandlung mit höheren Tem-

pertemperaturen (s. Kap. 5.1.3). Ursache ist, dass trotz der langen Temperzeiten
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Abbildung 5.22: Die Photolumineszenz einer reinen MDHE-C60- und

(MDHE)2-C60-Schicht zeigt ein ähnliches Verhalten wie PCBM-C60 [134]. Bei

1,54 eV sind ein Peak und bei 1,71 eV ein Peak bzw. eine Schulter zu er-

kennen. Das stark verrauschte Signal, insbesondere im Bereich von 3,0 eV ist

auf die Messapparatur in Kombination mit der relativ geringen PL-Intensität

zurückzuführen.

eine Tempertemperatur von 100◦C nicht ausreicht, um das vollständige kristalline

Potential des P3HT auszuschöpfen.

Einen eindeutigen Verlauf zeigen die Peakintensitäten des MDHE-C60 bei ca. 3,8◦.

Während die ungetemperte Probe keinen Peak zeigt, steigt die Intensität mit länge-

ren Temperzeiten systematisch an und erreicht bei der maximalen Temperzeit von

40 Minuten auch das Intensitätsmaximum. Die detaillierte Auswertung der auswert-

baren Peaks ist in Tabelle 5.6 gezeigt. Die MDHE-C60-Kristallite (20-30 nm) sind

um 10-20 nm größer als die (100)-P3HT-Kristallite.

Tabelle 5.6: Auswertung der MDHE-C60-Röntgenbeugungsreflexe der
P3HT/MDHE-C60-Schichten (s. Abb. 5.23). Vier der sechs MDHE-C60-Peaks
konnten nicht gefittet werden.

Probe 2θ (◦) d (nm) L (nm) IPeak (c/s)

100◦C, 30’ (#39e) 3,811±0,005 2,317±0,006 32,4±2,4 3,2

100◦C, 40’ (#39f) 3,845±0,006 2,296±0,007 21,4±1,1 6,9
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Abbildung 5.23: Das Röntgendiffraktogramm von verschieden lang getem-

perten P3HT/MDHE-C60-Schichten (1:1) zeigt eine sehr gute Korrelation der

MDHE-C60-Peakintensität mit der Temperzeit.

Aus den XRD-Messungen ist nun bekannt, dass die längere Temperung zur

Ausbildung von P3HT- und MDHE-C60-Kristalliten führt. Das auch das Fulleren

bei Temperung kristallisiert, ist ein wesentlicher Unterschied zu P3HT/PCBM-C60-

Schichten. Dies bedeutet insbesondere auch, dass durch die beiderseitige Auskristal-

lation der beiden Materialien der getemperten P3HT/MDHE-C60-Schichten eine viel

stärkere Phasenseparation auftreten sollte als sie P3HT/PCBM-C60-Schichten errei-

chen können. Um diese Hypothese zu überprüfen, wurden PL- und SE-Messungen

an den Schichten durchgeführt.

Die Ergebnisse der PL sind in Abbildung 5.24 gezeigt. In sehr guter Übereinstim-

mung mit den XRD-Daten zeigen die am längsten getemperten Schichten (#39e/f)

die größte PL-Intensität. Wie auch bereits bei P3HT/PCBM-C60-Schichten, ist

dies mit der starken Zunahme der Kristallinität, in diesem Fall jedoch bei P3HT

und MDHE-C60, zu erklären, da größere und von der Anzahl angewachsene Kri-

stallite zu steigender strahlender Rekombination der Ladungsträger führen. Einen

nächsten zusammenhängenden PL-Intensitätsbereich bilden die Proben #39b-d, die

eine schwächere Intensität als die zuvor länger getemperten Schichten zeigen. Die ge-

ringste PL zeigt die ungetemperte Schicht, da sie die schwächste Kristallinität, sowohl

im MDHE-C60 als auch im P3HT, aufweist. Die Unterteilung in PL-Bereiche, d.h.

Proben #39a, #39b/c/d und #39f, spiegelt sich bei genauen Betrachten auch in den
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5.2. P3HT/MDHE-C60

XRD-Daten der MDHE-C60-Kristallisation wieder (s. Abb. 5.23). Auch hier grenzen

sich die Proben in der Peakintensität ähnlich ab. Die ungetemperte Probe (#39a)

zeigt keinen Peak. Die Proben #39b/c/d sind zwar untereinander leicht verschieden,

aber doch dem gleichen Intensitätsbereich zuzuordnen. Und die am längsten getem-

perten Schichten (#39e/f) zeigen die mit Abstand höchste Kristallinitätszunahme.
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Abbildung 5.24: PL-Messdaten von verschieden lang getemperten

P3HT/MDHE-C60-Schichten (1:1). Es ist eine deutliche Abgrenzung der

Messkurven in drei Gruppen zu erkennen.

Die ordentlichen Absorptionskoeffizienten (s. Abb. 5.25) zeigen bei ca. 2,5 eV den

bereits in vorangegangenen Kapiteln erläuterten typischen Zusammenhang zwischen

der P3HT-Kristallisation und der P3HT-Absorption. Wichtiger für die Untersuchun-

gen in diesem Kapitel ist jedoch der Unterschied in der Absorption des Fullerens bei

ca. 3,7 eV. Auch hier ist für die beiden am längsten getemperten Schichten (#39e/f)

eine deutliche Abgrenzung von den anderen Proben in Richtung geringerer Absorp-

tionskoeffizienten zu erkennen. Sicher ist, dass dies durch die geänderte Struktur der

Schicht zu begründen ist. Eine genaue Aussage zum Einfluss der Struktur ist mit

den vorliegenden Daten nicht möglich.

Um einen Eindruck vom Umfang der MDHE-C60-Kristallisation zu erhalten, wur-

den am TITK in Rudolstadt Lichtmikroskopbilder der Schichten aufgenommen (s.

Abb. 5.26). Aus den einzelnen Abbildungen ist zu entnehmen, dass mit steigender

Temperzeit eine immer stärkere Phasenseperation eintritt. Eine wichtige Zusatzaus-

91



Kapitel 5. XRD-, SE- und PL-Untersuchungen an P3HT/Fulleren-Derivat-Schichten

0,0

5,0x104

1,0x105

1,5x105

1,5 2,0 2,5 3,0 3,5 4,0

unget. (#39a)
100°C, 5'min (#39b)
100°C, 10min (#39c)
100°C, 15min (#39d)
100°C, 30min (#39e)
100°C, 40min (#39f)

Photonenenergie (eV)

A
bs

or
pt

io
ns

ko
ef

fiz
ie

nt
 (c

m
-1

)

P3HT/MDHE-C
60

-

Schichten, 1:1, auf Quarz

Abbildung 5.25: Die Abbildung zeigt die Absorptionskoeffizienten (αo) von

verschieden lang getemperten P3HT/MDHE-C60-Schichten (1:1). Wie bei den

PL-Kurven ist auch hier eine deutliche Abgrenzung zu erkennen.

100µm
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Abbildung 5.26: Lichtmikroskopbilder von verschieden lang getemperten

P3HT/MDHE-C60-Schichten (1:1). Mit steigender Temperzeit nimmt die Mi-

krophasenagglomeration von MDHE-C60 zu [137] (Legende s. Abb. 5.25).

sage zu den XRD-Daten besteht darin, dass die MDHE-C60-Nanokristallite im Mi-

krometerbereich zu Clustern agglomerieren, die mit steigender Temperzeit in ihrer

Größe anwachsen [68]. Dieser Effekt ist bereits bei PCBM-C60 für lange Temperzeiten

und höhere Tempertemperaturen bekannt [65,86], tritt jedoch bei MDHE-C60 schon

bei niedrigeren Tempertemperaturen und geringeren Temperzeiten auf. Ursache ist

die erhöhte Beweglichkeit von MDHE-C60 im Vergleich mit PCBM-C60 innerhalb
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des P3HT-Netzwerkes bei niedrigeren Tempertemperaturen. Der gespiegelte Effekt

wurde ebenfalls bereits gezeigt. Ein und dasselbe Fulleren-Derivat, hier am Beispiel

von PCBM-C60, diffundiert in unterschiedlichen Alkylthiophenen schneller durch das

Thiophen mit den längeren Seitenketten [11].

5.3 P3HT/(MDHE)2-C60

Die XRD-Daten von verschieden lang getemperten P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten

(gleiche Temperbedingungen wie bei P3HT/MDHE-C60) sind in Abbildung 5.27 dar-

gestellt.
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Abbildung 5.27: Das Röntgendiffraktogramm von verschieden lang getemper-

ten P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten (1:1) zeigt keine (MDHE)2-C60- Kristalli-

sation und die bereits bekannte P3HT-Kristallisation.

Neben der bereits bekannten (100)-P3HT-Kristallinität zeigt (MDHE)2-C60 im

Gegensatz zu MDHE-C60 auch unter dem Einfluss der Temperung keinerlei Ausbil-

dung von kristallinen Bereichen.

Die PL-Spektren der P3HT/(MDHE)2-C60-Temperserie sind in Abbildung 5.28

gezeigt. Bezüglich des grundsätzlichen Kurvenprofils und der Position der Schultern

und Peaks ist ein sehr ähnliches Verhalten zur PL von P3HT/MDHE-C60-Schichten

erkennbar. Dass die PL-Intensität bei P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten mit steigen-

der Temperzeit zunimmt und ab einer Temperzeit von 5 Minuten um den Wert

5000 stagniert, ist mit der P3HT-Kristallinität zu erklären. Auch diese steigt mit
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Abbildung 5.28: PL-Messdaten von verschieden lang getemperten

P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten (1:1). Es ist eine deutliche Abgrenzung

der Messkurven in zwei Gruppen (ungetempert / Temperung 5 Minuten

und länger) zu erkennen. Das starke Rauschen im Bereich von 1,3 bzw.

3,0 eV ist auf die Messapparatur in Kombination mit den relativ geringen

PL-Intensitäten der Probe zurückzuführen.

der Temperzeit an, geht jedoch ab 5 Minuten Temperzeit in die Sättigung über (s.

Abb. 5.27). Der Effekt, dass lange Temperzeiten mit einer Temperung bei konstanten

100◦C zu nur geringen Steigerungen der P3HT-Kristallinität führen, wurde bereits

an P3HT/MDHE-C60-Schichten im Kapitel 5.2.2 diskutiert und mit der zu niedrigen

Tempertemperatur erklärt.

Die ordentlichen Absorptionskoeffizienten (s. Abb. 5.29) zeigen bei ca. 2,5 eV

den bereits in vorangegangenen Kapiteln erläuterten, typischen Zusammenhang

zwischen der P3HT-Kristallisation und der P3HT-Absorption, wobei die Spektren

wieder in zwei Gruppen, die ungetemperte Schicht und die getemperten Schich-

ten, unterschieden werden können. Ursache ist auch hier die geringe Änderung der

P3HT-Kristallinität. Ein wesentlicher Unterschied ist jedoch bei ca. 3,7 eV zu se-

hen. Während PCBM-C60 und MDHE-C60 hier einen Absorptionspeak zeigen, fehlt

dieser bei (MDHE)2-C60. Die SE-Messungen der getemperten P3HT/(MDHE)2-

C60-Schichten bestätigen somit das Absorptionsverhalten der reinen (MDHE)2-C60-

Schicht (s. Abb. 5.21). Auch hier fehlte beim (MDHE)2-C60 der 3,7 eV Absorp-

tionspeak, obwohl dieser in reinem C60-Fulleren vorhanden ist [135, 136]. Ursache
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Abbildung 5.29: Die Abbildung zeigt die Absorptionskoeffizienten (αo)

von verschieden lang getemperten P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten (1:1). Wie

schon im PL-Diagramm unterscheiden sich die verschieden stark getemper-

ten Proben nur unwesentlich. Bemerkenswert ist das vollständige Fehlen der

3,7 eV Fulleren-Absorption, obwohl diese auch in reinem C60-Fulleren auf-

tritt [135,136].

dafür ist ein anderes elektronisches Verhalten des (MDHE)2-C60 auf Grund der zwei-

ten MDHE-Seitenkette (s. Abb. B.4), welche am (MDHE)2-C60-Molekül angebracht

ist. Dieses andere elektronische Verhalten ist bereits an dieser Stelle ein erstes Indiz

für ein anderes Funktionieren des (MDHE)2-C60 als Elektronenakzeptor in polymeren

Solarzellen mit P3HT.

100µm

#46a-f

Abbildung 5.30: Lichtmikroskopbilder von verschieden lang getemperten

P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten (1:1). Im Vergleich zu den P3HT/MDHE-C60-

Schichten (s. Abb. 5.26) sind alle Aufnahmen identisch, zeigen keinerlei Mi-

krophasenagglomeration und keine Änderung durch die Temperung [137].

Um die Messserie in vergleichbarer Weise wie bei P3HT/MDHE-C60 abzu-

schließen, zeigt Abbildung 5.30 die Lichtmikroskopbilder der P3HT/(MDHE)2-C60-
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Schichten. Alle Aufnahmen sind identisch, zeigen keinerlei Mikrophasenagglomera-

tion und keine Veränderungen durch den Temperprozess. Die Schichten sind über-

durchschnittlich homogen.

Zusammenfassend ist für die Mischschichtsysteme P3HT/MDHE-C60 und

P3HT/(MDHE)2-C60 zunächst festzustellen, dass sich P3HT entsprechend den Er-

kenntnissen von P3HT/PCBM-C60-Schichten verhält. Es zeigt sich als Unterschied,

dass eine längere Temperung mit 100◦C von bis zu 40 Minuten nicht zu den gleichen

starken Effekten in der Kristallinität und der Absorption führt, wie es mit 125◦C der

Fall wäre.

Die Fulleren-Derivate zeigen untereinander große Unterschiede. Während das

(MDHE)2-C60 nicht kristallisiert und damit dem PCBM-C60 in diesem Punkt sehr

ähnlich ist, zeigt MDHE-C60 ein starkes kristallines Verhalten [6]. Von diesem mor-

phologischen Standpunkt aus gesehen, könnten P3HT-Solarzellen mit (MDHE)2-C60

bzw. PCBM-C60 zu ähnlichen Ergebnissen in den elektrischen Eigenschaften führen,

die sich von Solarzellen mit P3HT/MDHE-C60 deutlich abgrenzen. Auch die unter-

schiedlichen absoluten Intensitäten der PL (s. Abb. 5.24 und 5.28) unterstützen diese

Annahme.
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Kapitel 6

Morphologie-Modell von

P3HT/Fulleren-Derivat-Schichten

In den vorangegangenen Kapiteln wurden die experimentellen Messergebnisse der

drei Materialsysteme P3HT/PCBM-C60, P3HT/MDHE-C60 und P3HT/(MDHE)2-

C60 erläutert. Es soll im Weiteren der Versuch unternommen werden, ein gemeinsa-

mes Morphologie-Modell zu entwickeln.

6.1 Gemeinsamkeit P3HT als verschlauftes Netz-

werk

Die Gemeinsamkeit der drei Materialsysteme für den Einsatz in dünnen Schichten für

polymere Solarzellen ist die Verwendung des Polymers P3HT als nano-strukturierte

Trägersubstanz, in die sich die verschiedenen Fulleren-Derivate
”
einpassen“ müssen.

Ausgangspunkt für die Modellbildung soll deshalb das P3HT sein. Abbildung 6.1

fasst die morphologischen Eigenschaften des P3HT in einem Modell zusammen. In

den folgenden Abschnitten wird dieses Modell physikalisch erläutert.

Wie die Ergebnisse aller drei Materialsysteme zeigen, bildet P3HT in durch

Schleuderbeschichtung hergestellten, dünnen Schichten (100)-Kristallite von ca. 8-

10 nm aus. Andere Orientierungen wurden in dünnen Schichten nicht nachgewie-

sen (s. Abb. 5.2) [5, 8–11]. Insbesondere wird dies durch alle XRD-Untersuchungen

bestätigt.

Beeinflusst man das Polymer durch gezielte Vor- und Nachbehandlung bei Va-

riation der Tempertemperatur, Temperzeit, des Lösungsmittels und des Mischungs-
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a) in Lösung:

amorphes

P3HT-Knäuel

( ca. 15 nm)�

im Film: verschlaufte P3HT-Makromoleküle

mit 8-10 nm (b) bzw. 12 nm (c) (100)-Kristalliten

(Molekülabmessung > 15 nm)

b) c)

8-10 nm

12 nm

l
cl

b

physikalischer

Netzwerkknoten

(010)-

Kristallit

Substrat

Abbildung 6.1: Das schematische, 2-dimensionale Morphologie-Modell des

P3HT (die schwarzen Linien symbolisieren die Hauptkette des Polymers) zeigt

in a) ein kristallitfreies, amorphes Polymerknäuel und zwei verschlaufte P3HT-

Makromoleküle mit je einem (100)-Kristallit (s. Abb. 5.2) von 8-10 nm (b) bzw.

12 nm Größe (c). Das Makromolekül mit dem kleineren Kristallit (b) oder auch

nur einen Kristallisationskeim beinhaltend (hier nicht dargestellt), kann in un-

behandelten P3HT- bzw. P3HT-Fulleren-Schichten vorkommen. Durch Vor-

und Nachbehandlung der Schichtstruktur kann der P3HT-(100)-Kristallit auf

12 nm anwachsen (c) bzw. ein ebenso großer, neuer (100)-Kristallit aus einem

Kristallisationskeim entstehen. Auch die durchschnittlich gestreckte Länge der

Hauptketten wächst durch die Vor- und Nachbehandlung an (lb<lc). In Rich-

tung senkrecht zum Kristall (siehe Kreuz) wird eine (010)-Kristallausbildung

unterstützt. Die Abmessung der Makromoleküle ist größer als der Durchmesser

des Polymerknäuels.

verhältnisses (s. vorangegangene Kapitel) reagiert das P3HT-Netzwerk in der Art und

Weise, dass sich die Kristallinität der Schicht erhöhen lässt. Dies ist vor allem darauf

zurückzuführen, dass die Anzahl der (100)-Kristallite stark zunimmt. Zur Steigerung

der Schichtkristallinität trägt auch bei, dass die (100)-Kristallite in ihrer Größe auf

ca. 12 nm anwachsen. Diese Interpretation wird von allen XRD-Daten bestätigt. Die

SE-Messungen lassen sowohl eine Unterstützung der Aussage bezüglich der Steige-

rung der Anzahl der Kristallite als auch bezüglich des Kristallitwachstums zu. In

den SE-Spektren ist die ordentliche Komponente des Absorptionskoeffizienten stets
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stärker ausgebildet als die außerordentliche Komponente (optische Anisotropie [8,9]).

Da die Absorption des Lichtes entlang der Hauptkette des P3HT am stärksten ist (s.

Kap. 2.3.1), muss auch nach den SE-Daten eine Parallelisierung der Polymerhaupt-

ketten bezüglich des Substrates während der Vor- und Nachbehandlung eingesetzt

haben.

Ein Polymer wie P3HT darf man sich nicht als lang ausgestreckte Kette in der

Schicht vorstellen. Wenn sich P3HT in Lösung befindet, treten die Polymermakromo-

leküle in Form von wenig verschlauften P3HT-Knäueln auf, deren typischer Durch-

messer im Bereich von 15 nm liegt [86, 138]. Mittels Lichtstreuexperimenten konnte

für Poly(3-Oktylthiophen) mit einem Molekulargewicht von 42.300 g/mol, welches

damit dem in dieser Arbeit verwendeten Molekulargewicht für P3HT1 sehr nahe

kommt, ein Knäueldurchmesser von 12,8 nm nachgewiesen werden. Wie zu erwar-

ten, zeigen diese Studien unter der Nutzung des Lösungsmittels Tetrahydrofuran

eine Zunahme des Durchmessers mit dem Molekulargewicht [139]. Die Knäuel-Form

wird durch zahlreiche Rückfaltungen in der Hauptkette des Polymers erreicht, wel-

che durch die für P3HT typischen Konfirmationen, meist
”
trans“ und

”
gauche“, erst

ermöglicht werden [140].

Bei der Herstellung der dünnen Filme entstehen bereits erste kleine Bereiche

in den P3HT-Knäueln, in denen die Hauptketten auf kurzen Abschnitten paral-

lel zum Substrat gestreckt vorliegen. Diese bereits vororientierten Kettenabschnitte

dienen als Kristallisationskeime für den nun folgenden Strukturierungsprozess, der

bedingt durch das rasche Verdampfen des Lösungsmittels während z.B. der Schleu-

derbeschichtung sehr schnell abläuft. Die im Vergleich zum P3HT-Knäuel kleinen

Lösungsmittelmoleküle durchdringen die Knäuel. Durch die Bewegung der kleinen

Lösungsmittelmoleküle kann die Segmentdynamik der Polymerketten für den einset-

zenden Kristallisationsprozess auch für die kurze Zeit des Schleuderbeschichtungs-

vorgangs aufrecht erhalten werden [141–144]. An den Kristallisationskeimen begin-

nend wächst der (100)-P3HT-Kristallit heran. Dabei werden Polymerkettenabschnit-

te aus der amorphen Matrix des P3HT-Knäuels heraus gelöst und durch entsprechen-

de Rückfaltungen zu der Lamellenstruktur des (100)-P3HT-Kristallites umgeformt.

Die Streckung der Polymerketten führt zur Kristallisation des Polymermakromo-

leküls [145]. Der Vorgang endet, wenn das Lösungsmittel vollständig aus der Schicht

verdampft ist. Da dies von der Art des Lösungsmittels, das heißt insbesondere von

dessen Molekülgröße und -gewicht, abhängt, ist die Wahl des geeigneten Lösungs-

1 ca. 40.000 g/mol Rieke Metals, Inc.
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mittels als ein wichtiger Vorbehandlungsparameter anzusehen.

Das aus diesem Prozess resultierende Gebilde hat nicht mehr die Form

und Abmessungen des zuvor gezeigten P3HT-Knäuels. Vielmehr ist das P3HT-

Makromolekül nun so angeordnet, dass eine amorphe Matrix keiner festgelegten

Form eine lamellenartige, in Folgenden (100)-Kristallit genannte, Struktur umgibt.

Die Kettenabschnitte der amorphen Matrix falten sich auch vielfach zu benachbarten

Polymermakromolekülen und verschlaufen dort über physikalische Netzwerkknoten

mit deren amorphen Matrizen, wodurch das verschlaufte P3HT-Netzwerk der gesam-

ten Schicht entsteht.

Die mehr oder weniger in den verschlauften amorphen Matrizen
”
eingebetteten“

(100)-Kristallite können Größen von 8-10 nm erreichen. Nach der Vor- und Nach-

behandlung einer Schicht kann die Kristallitgröße auf 12 nm anwachsen. Die expe-

rimentellen Ergebnisse 8-10 nm bzw. 12 nm stimmen sehr gut mit der zuvor für

die P3HT-Knäuel gefundenen Größe von 15 nm überein. Zugleich erklärt der be-

schränkende Fakt des 15 nm-Durchmessers die gefundene Obergrenze von 12 nm für

die (100)-Kristallite. Es ist daher auch zu schlussfolgern, dass ein (100)-Kristallit

nur innerhalb eines Polymermakromoleküls und nicht über mehrere Moleküle aus-

gedehnt vorliegt. Diese Annahme wird durch das Molekulargewicht des verwendeten

P3HT unterstützt. Nach diesem besteht ein P3HT-Makromolekül aus ca. 100 chemi-

schen Wiederholeinheiten. Entsprechend der chemischen Bindungen ergibt sich für

eine Wiederholeinheit eine Länge von ca. 0,8 nm [138]. Ein 12 nm (100)-Kristallit

mit einem Netzebenenabstand von 1,6 nm besteht aus ca. 7 beugenden Netzebenen.

Das heißt, dass für jede Netzebene unter der idealisierten und nicht zu erreichenden

Annahme eines vollständig kristallinen Makromoleküls ca. 14 Wiederholeinheiten zur

Verfügung stehen. Dies bedeutet, dass die Länge der gestreckten P3HT-Hauptketten

im (100)-Kristallit maximal 11 nm beträgt und stimmt damit auch in dieser Raum-

richtung sehr gut mit den experimentell ermittelten Werten von 12 nm in senkrechter

Richtung zum Substrat überein.

Durch äußere Einflussnahme mit den oben genannten Möglichkeiten wird der

Effekt der Ausbildung der (100)-strukturierten Bereiche innerhalb eines P3HT-

Makromoleküls verstärkt. Ursache ist, dass der neue Zustand wegen der gestiegenen

Ordnung zwar ein entropisch niedriger, jedoch ein energetisch günstigerer ist als zu-

vor. Dass die Entropie während des Temperns nicht ansteigen muss, ist dadurch zu

begründen, dass die Schicht aus P3HT und Lösungsmittel nach unten Kontakt zum

Substrat und nach oben zur Umgebungsatmosphäre hat und damit ein nicht abge-
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schlossenes thermodynamisches System vorliegt. Unter Berücksichtigung des ersten

und zweiten Hauptsatzes der Thermodynamik ergibt sich Gleichung (6.1) [146].

dU − TdS ≤ δW (6.1)

Darin sind U die innere Energie, T die Temperatur, S die Entropie und W die

Volumenarbeit (keine Reibung). Unter der Annahme einer konstanten Temperatur

T ergibt sich Gleichung (6.2), wobei F als freie Energie definiert ist.

d(U − TS)|T=konst ≤ δW, mit : F = U − TS (6.2)

Definiert man auch das Volumen V als konstant, folgt hieraus, dass die Änderung

der Volumenarbeit null beträgt (δW=0). Mit dieser Bedingung wird die Änderung

der freien Energie wie folgt definiert (s. Gl. (6.3)).

dF |T,V =konst = d(U − TS)|T,V =konst ≤ 0 (6.3)

Zusammengefasst bedeutet dies, dass unter der praktischen Annahme einer konstan-

ten (Temper)-Temperatur und eines konstanten Schichtvolumens die Prozesse nicht

in Richtung maximaler Entropie, sondern in Richtung des Minimums der freien Ener-

gie ablaufen.

Durch die Zufuhr von Energie beim Temperprozess steigt die Segmentdynamik

der Polymerketten stark an. Hierdurch werden Konfirmationen möglich, die zu-

vor energetisch nicht erreichbar waren. Da die
”
trans“-Konfirmation die energetisch

günstigste Anordnung ist und zugleich einer gestreckten Hauptkette zu Grunde liegt,

ist das Wachstum der (100)-Kristallite, aus nach wie vor zahlreich vorhandenen Kri-

stallisationskeimen, aber auch aus bereits vorhandenen kleineren (100)-Kristalliten,

leicht nachzuvollziehen [140,141,147].

Um weitere Aussagen zum Kristallisationsprozess machen zu können, muss bei

Polymeren wie P3HT eine Diskussion bezüglich der Glastemperatur und auch der

Schmelztemperatur erfolgen. Diese Größen können mittels der Methode der Diffe-

rential Scanning Calorimetry (DSC) bestimmt werden [148, 149]. Auch eignet sich

diese Methode beim Vorliegen einer Referenzprobe mit 100% Schichtkristallinität da-

zu, das Ausmaß, das heißt beispielsweise im Sinne einer Prozentangabe, der P3HT-

Kristallinität in einer beliebigen Schicht bestimmen zu können. Dies ist auf Grund

der Apparatefunktion mit der XRD-Messapparatur nicht möglich.

DSC-Messungen ergeben für regioregulares P3HT eine Glastemperatur von

Tg ≈ 3◦C (s. Abb. 6.2) und eine Schmelztemperatur von Ts ≈ 228◦C (s. Abb.
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Abbildung 6.2: Mit der DSC-Methode konnte die Glastemperatur von regio-

regularem P3HT auf ca. 3◦C bestimmt werden. Für die Messungen wurde ein

”Perkin-Elmer 7 Series Thermal Analysis System“ verwendet [138].
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Abbildung 6.3: Die Schmelztemperatur von regioregularem P3HT wurde mit-

tels der DSC auf ca. 228◦C bestimmt. Für die Messungen wurde ein ”Perkin-

Elmer 7 Series Thermal Analysis System“ verwendet [138].

6.3) [138]. Andere Quellen gehen, je nach Molekulargewicht und Typ des P3HT (re-

giorandom, regioregular), von Tg ≈ -3◦C und Ts ≈ 225◦ aus [71]. Damit ein Polymer

die Struktur, das heißt die Konfirmation der Kettenabschnitte, variieren kann, muss

dies oberhalb der Glastemperatur und unterhalb der Schmelztemperatur geschehen.

Liegt die Temperatur unterhalb der Glastemperatur, sind lediglich lokale Umord-

nungsprozesse, das heißt auf ein Segment der Polymerkette beschränkt, möglich. Da

sich keine benachbarten Segmente mit umordnen, kann keine Änderung des Makro-

moleküls und damit keine Strukturierung der Schicht erfolgen. Befindet man sich
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Abbildung 6.4: Mit der DSC wurde ermittelt, dass die Kristallisation von

regioregularem, zuvor nicht in einem Lösungsmittel gelösten und nicht schleu-

derbeschichteten P3HT bei ca. 196◦C einsetzt. Das heißt, dass P3HT zwi-

schen Glastemperatur und Schmelztemperatur kristallisieren kann. Für die

Messungen wurde ein ”Perkin-Elmer 7 Series Thermal Analysis System“ ver-

wendet [138].

oberhalb der Glastemperatur, werden aus den lokalen Umordnungsprozessen koope-

rative Bewegungen, die sich über mehrere Polymersegmente erstrecken. Hierdurch ist

die Polymerkette zu Rückfaltungen in größeren Bereichen fähig. Wie stark die Um-

ordnungsprozesse sind, hängt von der eingebrachten Energie, beispielsweise in Form

von der Tempertemperatur ab. Erreicht man die Schmelztemperatur bzw. bereits

den Bereich des
”
Vor-Schmelzens“ (s. Abb. 6.3), kann keine gezielte Strukturierung

mehr erfolgen, da das Polymer schlichtweg aufgeschmolzen und vom
”
Substrat laufen

würde“, da alle Polymerketten mit einer sehr hohen Dynamik in der Schicht vorlie-

gen. Mit einer Temperatur von 125◦C liegt die Temperprozesstemperatur von P3HT

somit in einem günstigen Bereich zwischen Glas- und Schmelztemperatur.

Dass P3HT im Bereich zwischen Glas- und Schmelztemperatur zur Kristallisation

fähig ist, zeigen ebenfalls auch die DSC-Messungen (s. Abb. 6.4). Beim Temperpro-

zess erhöht man die Temperatur der Schicht, so dass eine hohe Segmentdynamik

in den Polymerketten entsteht. Beim Abkühlen ordnen sich die Ketten zu kristalli-

nen Domänen und geben dabei Kristallisationswärme ab, was sich in der DSC als

negativer Wärmefluss widerspiegelt. Dass bei dem in Abbildung 6.4 vermessenen

P3HT ab einer Temperatur von ca. 196◦C die Kristallisation einsetzt, steht nicht

im Widerspruch zur gefundenen Temperprozesstemperatur von 125◦C. Bei dem in

der DSC und für die in dieser Arbeit getemperten Solarzellenschichten liegt P3HT
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Kapitel 6. Morphologie-Modell von P3HT/Fulleren-Derivat-Schichten

in einer grundsätzlich anderen morphologischen Struktur vor. So ist das P3HT der

DSC nicht gelöst oder schleuderbeschichtet worden und somit existieren nur sehr we-

nige, kleine (100)-Kristallite bzw. Kristallisationskeime. Dementsprechend setzt die

Kristallisation in der DSC erst bei viel höheren Temperaturen ein, da die Segment-

dynamik von weitaus mehr Polymerketten erhöht werden muss. Bei der Temperung

der zuvor in einem Lösungsmittel gelösten und anschließend schleuderbeschichteten

Filme für polymere Solarzellen liegen viele Ketten bereits kristallin vor, wodurch

geringere Temperaturen (125◦C) ausreichend sind, um den Kristallisationsprozess zu

starten.

Wesentlich ist auch, dass je nach Anbringung, Windanströmung usw. des Bau-

elementes der polymeren Solarzelle eine Betriebstemperatur von 30-60◦C [150] nah

genug an der Glastemperatur und entfernt genug von der Kristallisationstemperatur

des P3HT liegt, so dass das Ausmaß der kooperativen Konfirmationsänderungen so

beschränkt bleibt, dass die zuvor beim Tempern mit 125◦C erzeugte Kristallinität

nicht zerstört wird.

Bei allen Vor- und Nachbehandlungsmethoden bleibt stets, durch die grundsätzli-

che Eigenschaft der Polymermakromoleküle, Rückfaltungen zu bilden, gewährleistet,

dass verschiedene Makromoleküle untereinander verschlauft sind und so ein zusam-

menhängendes P3HT-Netzwerk aufbauen. Die Verschlaufung erfolgt über physikali-

sche Netzwerkknoten und nicht über chemische Bindungen (s. Abb. 6.1). Dies ist ein

wichtiges Merkmal des P3HT für die Funktionalität der Solarzelle.

Da die XRD-Messapparatur nicht geeignet ist, sogenannte
”
in plane“-

Untersuchungen durchzuführen, können damit keine Aussagen gemacht werden, wie

die Struktur der P3HT-Kristallite in der Ebene parallel zum Substrat aussieht.

Abschätzungen in der Richtung der parallel zum Substrat und gestreckt vorliegenden

Hauptketten erfolgten bislang nur auf Grund des Molekulargewichtes des P3HT (s.

oben). Ein Polymermakromolekül ist ein 3-dimensionales Gebilde, und daher ist das

Wachstum der (100)-Kristallite in nur senkrechte Richtung zum Substrat unwahr-

scheinlich. Diese Annahme wird durch die in den experimentellen Kapiteln dieser Ar-

beit gezeigten SE- und insbesondere PL-Ergebnisse unterstützt. Würde der Kristallit

nur in senkrechter Richtung zum Substrat wachsen, könnten in den zwei Raumrich-

tungen der Ebene des Substrates die Exzitonen auf den nach wie vor kurzen Bahnen

zum Rand eines Polymermakromoleküls diffundieren, um hier am Fulleren getrennt

zu werden. Dass dem nicht so ist, zeigt die gestiegene Rekombination im Polymer,
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6.2. Unterschiedliches morphologisches Verhalten der Fullerene

was sich in den erhöhten PL-Intensitäten widerspiegelt. Demzufolge muss der durch

die XRD detektierte (100)-Kristallit (Wachstumsrichtung senkrecht zum Substrat)

auch entlang der beiden Raumrichtungen in der Ebene parallel zum Substrat generell

kristallin vorkommen und durch die Vor- und Nachbehandlung anwachsen.

Deshalb ist davon auszugehen, dass sich bezüglich der einen Raumrichtung in

der Ebene des Substrates auch die durchschnittlich gestreckte Kettenlänge zwischen

zwei Rückfaltungen leicht erhöht (s. Abb. 6.1: lb<lc) . Mit Raman-Messungen wurde

die Streckung der Hauptketten bei getemperten P3HT-Schichten belegt [69].

Aus den erläuterten Zusammenhängen folgt auch, dass die (100)-Kristallite in

der nun noch fehlenden, dritten Raumrichtung (ebenfalls parallel zur Substratebe-

ne) einen (010)-b-Achsen-Kristallit (s. Abb. 5.2 b) ausbilden (s. Kreuz in Abb. 6.1).

Hierdurch wird das P3HT-Kristallit-Wachstum bezüglich der drei Raumrichtungen

komplett.

Abschließend sei zum Vorbehandlungsparameter Mischungsverhältnis gesagt,

dass sich dieser ebenfalls auf die P3HT-Kristallitbildung auswirkt. Bei einem zu

großen Fulleren-Anteil ist der Druck auf die Polymermakromoleküle und damit auf

sich in der Ausbildung befindliche Kristallite groß und wirkt demzufolge hemmend

auf die Kristallisation.

6.2 Unterschiedliches morphologisches Verhalten

der Fullerene

Die drei Fulleren-Derivate PCBM-C60, MDHE-C60 und (MDHE)2-C60 bauen alle auf

dem Fulleren C60 auf, sind aber bezüglich ihrer Seitenketten anders modifiziert (s.

Abb. B.2, B.3, B.4). Hieraus ist das unterschiedliche morphologische Verhalten zu

erklären.

Zu Beginn der Betrachtung ist festzustellen, dass die Fullerene mit ihrem mittle-

ren C60-Durchmesser von ca. 1 nm wesentlich kleiner [126] und damit in der Schicht

beweglicher sind als die P3HT-Makromoleküle (>15 nm). Die Beweglichkeit der

Fulleren-Derivate wird in Folge der organischen Seitenketten reduziert, bleibt je-

doch noch wesentlich höher, als die der untereinander im P3HT-Netzwerk verschlauf-

ten P3HT-Makromoleküle. Insbesondere steigt die Fulleren-Derivat-Beweglichkeit

stark an, wenn geeignete Lösungsmittelmoleküle und besonders höhere Tempera-

turen beim Tempern die kinetische Energie der Fullerenmoleküle stark erhöhen (s.
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Gl. (6.4)) [100].

Ekin =
f

2
kT (6.4)

Darin ist k die Boltzmann-Konstante, T die Temperatur und f die Anzahl der Frei-

heitsgrade des Fulleren-Derivates. Als Richtgröße sei für ein C60-Molekül angegeben,

dass das gesamte Molekül drei Freiheitsgrade der Translation und drei Freiheitsgrade

der Rotation hat. Zusätzlich kommen je nach Temperatur noch maximal 174 Frei-

heitsgrade von internen vibronischen Schwingungen der einzelnen Kohlenstoffatome

des C60-Moleküls hinzu, so dass ein C60-Molekül insgesamt bis zu f=180 Freiheits-

grade aufweisen kann [151].

Wie mit AFM-, TEM- und REM-Aufnahmen gezeigt wurde [65–67], wird gera-

de durch den Prozess des Temperns die Möglichkeit geschaffen, dass die Fullerene

durch ihre hohe Mobilität in der Schicht wandern können und sich so in Clustern

agglomerieren. Sehr wichtig in diesem Zusammenhang ist jedoch, dass gerade beim

Tempern durch das
”
Wegwandern“ der Fullerene freier Platz geschaffen wird, um

dem P3HT-Netzwerk bzw. einzelnen P3HT-Makromolekülen die Möglichkeit zu ge-

ben, P3HT-Kristallite auszubilden bzw. bestehende Kristallite weiter anwachsen zu

lassen und so die Verschlaufungen zu benachbarten P3HT-Makromolekülen aufzu-

bauen.

In den experimentellen Kapiteln dieser Arbeit wurde mit der XRD gezeigt,

dass Kristallite in dünnen Schichten nur bei MDHE-C60 auftreten. PCBM-C60 und

(MDHE)2-C60 bilden in dünnen Schichten, auch unter der Einflussgröße des Tem-

perns, keine kristallinen Agglomerate aus.

Die Ursache hierfür ist in den verschiedenen Seitenketten der Fulleren-Derivate

und der damit einhergehenden Molekülstruktur zu suchen. Betrachtet man das

PCBM-C60-Molekül wie es im Anhang gezeigt ist (s. Abb. B.2), kann es bezüglich

einer vertikalen und durch den C60-Mittelpunkt verlaufenden Spiegelachse als unsym-

metrisch bezeichnet werden. Diese Unsymmetrie hindert das PCBM-C60 in dünnen

Schichten daran, die in der Pulverform durchaus vorhandene fcc-Kristallstruktur

auszubilden [5]. Da auch in reinen, dünnen PCBM-C60-Schichten keine Kristallinität

ausgebildet wird, darf nicht das Verhalten des P3HT als Ursache angesehen wer-

den [1, 8–11]. Vielmehr ist es so, dass dem PCBM-C60 beim Schleuderbeschichten

durch das schnelle Verdampfen des Lösungsmittels schlichtweg nicht genügend Zeit

bleibt, die komplexe fcc-Struktur auszubilden. Auch späteres Tempern reicht nicht

aus, um die Bedingungen für den Umordnungsprozess vom ungeordneten, ineinan-

der über die polymerartigen Seitenketten verschlauften Cluster zu einem kristallinen
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Cluster zu ermöglichen.

Entsprechend dem gleichen Vorgehen bezüglich der Bestimmung der Molekülsym-

metrie von PCBM-C60 sind MDHE-C60 (s. Abb. B.3) und (MDHE)2-C60 (s. Abb. B.4)

zunächst von der Strukturformel her gesehen, als symmetrische Moleküle zu betrach-

ten. Bei (MDHE)2-C60 ist es jedoch im Syntheseprozess nicht möglich, die Position

der beiden MDHE-Seitenketten am C60-Molekül statisch zu halten. In der Abbildung

im Anhang sind die beiden Seitenketten jeweils oben und unten am Molekül entlang

der zuvor definierten, vertikalen Spiegelachse angebracht. Dies ist jedoch nur eine

vereinfachte Darstellung. Die Seitenketten sind bei mehreren Molekülen statistisch

am C60-Molekül verteilt. Diese variierende Positionierung der Seitenketten macht

die (MDHE)2-C60-Substanz zu einem Isomerengemisch [137] bestehend aus unsym-

metrischen Molekülen. Hinzu kommt, dass nach theoretischen Rechnungen selbst im

idealen Fall von symmetrisch am C60-Molekül angebrachten Seitenketten kein sym-

metrisches (MDHE)2-C60-Molekül entsteht, da sich die Seitenketten unsymmetrisch

um die C60-Kugel herum drehen und dabei das C60-Molekül regelrecht umschlingen

(s. Abb. 6.5). Diese Unsymmetrie ist die Ursache für das nicht kristalline Verhalten

des nach außen eher polymerartig wirkenden (MDHE)2-C60. Außerdem könnten die

stark umschlingenden hexyl-artigen MDHE-Seitenketten dazu führen, dass das Ful-

leren für das P3HT so attraktiv gemacht wird, dass es sehr gut in das verschlaufte

P3HT-Netzwerk eingelagert wird und somit auf Grund der geringen Phasensepa-

ration das Fulleren-Perkolations-Netzwerk unterbrochen wird. Einen Anhaltspunkt

hierfür liefert der Vergleich der Lichtmikroskopaufnahmen von P3HT/MDHE-C60

und P3HT/(MDHE)2-C60 (s. Abb. 5.30 und 5.26). Hierauf wird in späteren Kapiteln

noch näher eingegangen.

MDHE-C60 hingegen besitzt nur eine MDHE-Seitenkette und somit sind alle

Moleküle stets symmetrisch. Es bildet eine eigenständige, mit der angepassten fcc-

Kristallinität von PCBM-C60-Pulver nicht zu vergleichende und damit direkt auf die

einzelne MDHE-Seitenkette zurückzuführende, Struktur aus. Mittels theoretischen

Rechnungen konnten im MDHE-C60-Molekül Abstände von ca. 1,3-1,4 nm berechnet

werden (s. Abb. 6.6). Leider lässt sich aus den XRD-Ergebnissen die genaue Anord-

nung der kristallisierten Moleküle nicht herleiten. Lediglich der Abstand der in ir-

gendeiner Art und Weise sich anordnenden, beugenden Netzebenen von d ≈ 2, 3 nm

ist bekannt. Da es sich bei MDHE-C60 um ein organisches Molekül mit einer poly-

merartigen Seitenkette handelt, sind Verzerrungen und Verschiebungen, wie man

sie von amorphen Polymeren kennt, eher wahrscheinlich als eine hoch geordnete

Struktur, wie z.B. in anorganischem kristallinen Silizium. Auf diesen Grundlagen
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a) b)

Abbildung 6.5: Das Computermodell von (MDHE)2-C60 zeigt, dass die Sei-

tenketten die C60-Kugel regelrecht umschlingen und dadurch ein unsymme-

trisches (MDHE)2-C60-Molekül entsteht. a) und b) zeigen zwei verschiedene

Blickwinkel des selben Moleküls. Die Unsymmetrie ist die Ursache für die

nicht kristallinen Eigenschaften des (MDHE)2-C60. Die Rechnungen wurden

mit dem Programm ”Gaussian 03“ durchgeführt, c© 2008 M. Reinmöller, W.

J. D. Beenken (Fachgebiet Theoretische Physik I, TU Ilmenau).

ca. 1,3 nm

ca. 1,4 nm

Abbildung 6.6: Das Computermodell von MDHE-C60 weist für ein Molekül

Abstände im Bereich von 1,3-1,4 nm auf. Die Rechnungen wurden mit dem

Programm ”Gaussian 03“ durchgeführt, c© 2008 M. Reinmöller, W. J. D. Be-

enken (Fachgebiet Theoretische Physik I, TU Ilmenau).

aufbauend und unter der Annahme, dass die Einheitszelle des Kristalls aus zwei

MDHE-C60-Molekülen gebildet wird, kann man die beiden Werte 2,3 nm und 2 mal

1,3 bis 1,4 nm dahingehend bewerten, dass sie zumindest dicht beieinander liegen

und so die Möglichkeit zulassen, dass zwei MDHE-C60-Moleküle die Grundeinheit
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für einen Kristallit bilden. Diese Annahme unterstützt zugleich die zuvor genann-

te Aussage, dass das Isomerengemisch von (MDHE)2-C60 mit positionsvariierender

zweiter Seitenkette keine Kristallstruktur ausbilden kann. Der genaue Aufbau des

MDHE-C60-Kristallits kann, wie bereits erwähnt, aus den vorliegenden Daten nicht

bestimmt werden, ist jedoch auch für die Funktion der polymeren Solarzelle nicht

entscheidend. Das generelle Vorhandensein und die Stärke der Kristallinität sind hin-

gegen von ausschlaggebender Bedeutung und daher ein wesentliches Anliegen dieser

Arbeit.

Vergleicht man die PL-Messdaten von P3HT/MDHE-C60- (s. Abb. 5.24) und

P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten (s. Abb. 5.28) fällt auf, dass die Schichten mit

MDHE-C60 eine um Faktoren 50-60 vergrößerte PL zeigen als die Schichten mit

(MDHE)2-C60. Da alle anderen Präparationsbedingungen gleich sind, ist als Ursache

zu sehen, dass MDHE-C60 auf Nanometerskala Kristallite bildet und (MDHE)2-C60

nicht. Die verstärkte Rekombination in den P3HT/MDHE-C60-Schichten zeigt, dass

im Vergleich zu P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten stark separierte und auf Nanome-

terskala kristalline Phasen von P3HT und MDHE-C60 vorliegen. Diese starke Ma-

terialtrennung kann natürlich nur gelingen, wenn die Phasen (P3HT-Bereiche und

MDHE-C60-Cluster) größer vorliegen als beispielsweise im P3HT/(MDHE)2-C60. Das

bedeutet, dass aus den PL-Daten zu schlussfolgern ist, dass die kristallinen MDHE-

C60-Cluster größer sind als die nicht-kristallinen PCBM-C60- bzw. (MDHE)2-C60-

Cluster.

Auch ein Vergleich der PL-Messungen innerhalb eines Schichtsystems unterstützt

die soeben gemachte Aussage. Bei den P3HT/MDHE-C60-Schichten nimmt die Kri-

stallinität mit der Temperzeit zu, dies wurde durch die XRD gezeigt. Zugleich steigt

auch die PL-Intensität mit der Temperzeit an. Die damit verbundene, ansteigende

strahlende Rekombination ist in Folge der anwachsenden P3HT- und MDHE-C60-

Kristallinität auf die stärkere Trennung der Materialien in immer größer werdende

Phasenbereiche zurückzuführen. Bei P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten hingegen zeigt

die XRD nur eine Zunahme, und das auch nur in begrenztem Maße, der P3HT-

Kristallinität. Dementsprechend steigt auch die PL nur beim ersten Temperschritt an

und stagniert trotz weiterer Temperung bei der gleichen PL-Intensität. Die fehlende

Ausbildung von (MDHE)2-C60-Kristalliten beschränkt die Größe der (MDHE)2-C60-

Cluster und somit auch das Ausmaß der Phasenseperation in der gesamten Schicht.

Die Erkenntnisse lassen den Schluss zu, dass das Agglomerieren von MDHE-C60-

Fulleren-Derivaten zu Clustern so effektiv vonstatten geht, dass sich auf Nanometers-

kala Kristallite ausbilden. Dies bedeutet, dass MDHE-C60 beispielsweise im Vergleich

109



Kapitel 6. Morphologie-Modell von P3HT/Fulleren-Derivat-Schichten

zu PCBM-C60 bereits zu Beginn des Temperns und bei niedrigeren Temperaturen Ag-

glomerate ausbildet [65,86]. Diese können mit längeren Temperzeiten weiter anwach-

sen und in ihrem Inneren weiter kristallisieren. Es ist davon auszugehen, dass MDHE-

C60-Nanokristallite in Mischschichten aus Polymer und Fulleren von einer amorphen

MDHE-C60-Hülle umgeben sind, in der es zu einer partiellen Durchmischung von Po-

lymer und Fulleren kommt. Dies ergibt eine entropisch günstigere Situation als bei

einer scharfen Trennfläche und verringert somit die Oberflächenenergie des sich bil-

denden Kristalls. Dieser Effekt ist dem Oberflächenschmelzen ähnlich, wie es z.B. vom

Wasser bekannt ist, bei dem die kristalline Eisphase von einem flüssigen, das heißt

amorphen Wasserfilm bedeckt ist [152]. Durch die Stärke der amorphen Grenzschicht

ergibt sich aber auch eine gewisse Mindestgröße für MDHE-C60-Agglomerate, bevor

diese in ihrem Inneren Kristallite bilden können (Mindestkeimgröße). So ist es al-

so nicht verwunderlich, dass XRD-Messungen an P3HT/MDHE-C60-Mischschichten

gezeigt haben, dass erst ab einem MDHE-C60-Anteil von ≥50% eine Kristallisati-

on auftreten kann [13], da vermutlich erst dann die Ausbildung hinreichend großer

Agglomerate möglich wird [65,86].

Zusammenfassend wurde hier und in den Messergebnissen zuvor (s. Kap. 5.2 und

5.3) gezeigt, dass nur MDHE-C60 in nanokristallinem Zustand innerhalb der sich beim

Tempern ausbildenden Fulleren-Cluster vorliegt. PCBM-C60 und (MDHE)2-C60 ag-

glomerieren hingegen zu amorphen Clustern. PL-Daten unterstützen die Annahme,

dass die kristallinen MDHE-C60-Cluster größer sind als die nicht-kristallinen PCBM-

C60- bzw. (MDHE)2-C60-Cluster. Abbildung 6.7 fasst die Ergebnisse zusammen.

Zu Fulleren-Derivaten sei abschließend der Hinweis auf die Gruppe um Troshin

gegeben. Hier wurden verschiedene Fulleren-Derivate in Hinblick auf den Zusam-

menhang zwischen der Löslichkeit des Fulleren-Derivates (in Chlorbenzol) und dem

Wirkungsgrad der P3HT-Solarzelle untersucht [129,130]. Die Verknüpfung dieser Er-

gebnisse mit den Erkenntnissen dieser Arbeit erscheint als ein lohnender Schritt zur

Fortführung und Bündelung beider Forschungsaktivitäten.

6.3 Gemeinsames Morphologie-Modell

Alle morphologischen Resultate zu P3HT/PCBM-C60-, P3HT/MDHE-C60-

und P3HT/(MDHE)2-C60-Mischschichtsystemen sind in einem gemeinsamen

Morphologie-Modell in Abbildung 6.8 zusammengefasst.

Ausgangspunkt des Modells ist eine Mischschicht aus einem verschlauften, in

110



6.3. Gemeinsames Morphologie-Modell

a) nicht kristalline

Fulleren-Derivate,

hier PCBM, (MDHE) -C
2 60

b) nano-kristalline Fulleren-Derivate,

hier MDHE-C
60

lose

Anordnung

lose
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Abbildung 6.7: Das Morphologie-Modell für nicht kristallisierende a) und

nano-kristallisierende b) Fulleren-Derivate. Bei beiden Fulleren-Typen bilden

sich Cluster aus. Jedoch sind nur bei MDHE-C60 die Cluster im Inneren auf

Nanometerskala kristallin. Im Fall b) werden insbesondere auch größere Clu-

ster gebildet.

geringem Maße kristallinen P3HT-Netzwerk mit einem beliebigen der genann-

ten Fulleren-Derivate (s. Abb. 6.8 a). Die Fullerene liegen als wenig geclustertes

Perkolations-Netzwerk in der Schicht vor.

Durch die Vor- und Nachbehandlung nimmt die Anzahl der P3HT-Kristallite

stark zu. Auch die Größe der Kristallite steigt an. Die Fulleren-Derivate diffundieren

durch den thermischen Einfluss des Temperns. Durch die Fulleren-Diffusion wird

freier Raum in der Schicht geschaffen, welche die P3HT-Kristallisation maßgeblich

mit begünstigt bzw. erst in einem solch starken Ausmaß ermöglicht.

Für die weitere Betrachtung unterscheiden wir die Fulleren-Derivate in zwei Ty-

pen mit verschiedenen grundsätzlichen Eigenschaften (s. Tab. 6.1). Dementsprechend

ändert sich auch die weitere Entwicklung der Morphologie der Schicht unter dem Ein-

fluss der Vor- und Nachbehandlungsparameter in Abhängigkeit vom jeweiligen Typ

des Fullerens.

Im Fall von nicht kristallisierenden Fullerenen, hier am Beispiel von PCBM-C60

und (MDHE)2-C60, entsteht aus der Ausgangsschicht die Struktur in Abbildung 6.8

b). Es bildet sich ein
”
Fulleren-Derivat-Perkolations-Cluster-Netzwerk“ aus,

das in ein verschlauftes, zum Teil mit kristallinen Domänen durchsetztes, P3HT-

Netzwerk eingelagert ist. Die Fulleren-Derivate des nicht kristallinen Types bilden

kleinere, nicht kristalline Cluster aus. Durch die Größenbeschränkung der Cluster ist
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Kapitel 6. Morphologie-Modell von P3HT/Fulleren-Derivat-Schichten

Tabelle 6.1: Die Fulleren-Derivate werden in zwei Typen mit verschiedenen
grundsätzlichen Eigenschaften unterschieden.

Merkmal Typ I Typ II

Molekülsymmetrie nein ja

nano-kristallin nein ja

Cluster-Bildung ja ja

(verschiedene Größe) (größere Cluster als Typ I)

Beispiele PCBM-C60 MDHE-C60

(MDHE)2-C60

das Fulleren weiterhin wie in der Ausgangsschicht dazu in der Lage, ein Perkolations-

Netzwerk aufzubauen. Das heißt, dass in der Schicht verbundene Fulleren-Pfade vor-

handen sind. Zu (MDHE)2-C60 soll an dieser Stelle angemerkt werden, dass es durch

die Lichtmikroskopaufnahmen Indizien dafür gibt, dass es in Mischung mit P3HT zu

keiner Clusterbildung kommt. Hierauf wird später näher eingegangen.

Im Fall von nano-kristallisierenden Fullerenen, hier am Beispiel von MDHE-C60,

entsteht aus der Ausgangsschicht die Morphologie in Abbildung 6.8 c). Es ent-

steht eine
”
Fulleren-Derivat-Kristallit-Cluster-Struktur“, welche in ein weni-

ger verschlauftes, zum Teil mit kristallinen Domänen durchsetztes P3HT-Netzwerk

eingelagert ist. Die geringere Verknüpfung im P3HT-Netzwerk entsteht in Folge

der starken Phasenseperation von P3HT und nano-kristallisierendem Fulleren. Die

Fulleren-Derivate des nano-kristallinen Typs bilden größere, nano-kristalline Cluster

aus. Durch die gestiegene Clustergröße ist das Fulleren nicht mehr in der Lage, das

Perkolations-Netzwerk in dem Umfang wie in der Ausgangsschicht aufrecht zu er-

halten. Das heißt, dass in der Schicht weniger verbundene Fulleren-Pfade vorhanden

sind.
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Abbildung 6.8: Das schematische, nicht maßstabsgerechte und 2-dimensionale

Morphologie-Modell für P3HT/Fulleren-Derivat-Mischschichten. Die Unter-

schiede entstehen durch 2 Typen von Fulleren-Derivaten.
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Kapitel 7

Morphologie-Eigenschafts-

Korrelation

Nach den Studien zur Bestimmung des Morphologie-Modells muss der Bezug zu

dem eigentlichen Bauelement, der polymeren Solarzelle, hergestellt werden. Ob eine

bestimmte Morphologie gut oder schlecht ist, entscheiden letztendlich die Eigen-

schaften der Solarzelle. Wie zu Beginn dieser Arbeit gezeigt wurde, soll dabei im

Wesentlichen eine Korrelation zu den drei Parametern Kurzschlussstrom, Füllfaktor

und Wirkungsgrad der Solarzelle geschaffen werden.

Ausgangspunkt für das gemeinsame Morphologie-Modell waren drei verschiedene

Mischschichtsysteme: P3HT/PCBM-C60, P3HT/MDHE-C60 und P3HT/(MDHE)2-

C60.

Die Interpretationen bezüglich der Morphologie-Eigenschafts-Korrelation bezie-

hen sich in Folge der Schlussfolgerungen aus dem Morphologie-Modell nicht mehr

auf die drei Mischschichtsysteme, sondern auf den verallgemeinerten Typ des

Morphologie-Modells des entsprechenden Mischschichtsystems. Wir unterscheiden

daher die Mischschichten für polymere Solarzellen nach der Vor- und Nachbehand-

lung in zwei Materialklassen, deren Hauptunterschied in der vorhandenen bzw. wenig

vorhandenen Perkolation des Fulleren-Derivates liegt (s. Tab. 7.1).

Aus Gründen der Übersichtlichkeit können jedoch nicht zu allen in den vorange-

gangenen Kapiteln gezeigten Probenvariationen die elektrischen Kenngrößen darge-

stellt werden. Stellvertretend soll dies stets an speziell ausgewählten Solarzellen der

beiden Materialklassen geschehen.
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7.1. Materialklasse I: verschlauftes, teil-kristallines Polymer / Fulleren-Derivat-Perkolations-Cluster-Netzwerk

Tabelle 7.1: Die Mischschichten für polymere Solarzellen werden nach der
Vor- und Nachbehandlung in zwei Materialklassen unterschieden, deren Haupt-
unterschied in der vorhandenen bzw. wenig vorhandenen Perkolation des
Fulleren-Derivates liegt. *...Durch Lichtmikroskopieaufnahmen gibt es Indi-
zien dafür, dass es eventuell zu keiner Fulleren-Clusterung in Mischung mit
P3HT kommt.

Materialklasse I Materialklasse II

resultierend aus Fulleren-Typ I Fulleren-Typ II

Morphologie des stark verschlauftes, verschlauftes,

Polymers teil-kristallines teil-kristallines

Netzwerk Netzwerk

Morphologie des Perkolations- Kristallit-

Fulleren-Derivates Cluster- Cluster-

Netzwerk Struktur

Beispiele P3HT/PCBM-C60 P3HT/MDHE-C60

P3HT/(MDHE)2-C60*

7.1 Materialklasse I: verschlauftes, teil-kristalli-

nes Polymer / Fulleren-Derivat-Perkolations-

Cluster-Netzwerk

Die Morphologie-Eigenschafts-Korrelation der Materialklasse I (s. Tab. 7.1) soll an-

hand der Mischschichtsysteme P3HT/PCBM-C60 und P3HT/(MDHE)2-C60 erläutert

werden.

Für Schichten aus der Materialkombination P3HT/PCBM-C60 wurde ge-

zeigt, dass es einen Satz optimaler Vor- und Nachbehandlungsparameter gibt, um ein

Optimum in der Kristallinität und der Absorption des P3HT zu erzeugen. Diese Pa-

rameter waren die Einstellung des Mischungsverhältnisses von P3HT/PCBM-C60 auf

1:2, die Verwendung des Lösungsmittels Chloroform und das nachträgliche Tempern

bei einer Temperatur von 125◦C für 5-10 Minuten. Was die Wahl dieser Parameter

für die Struktur der Schicht bedeutet, ist im Morphologie-Modell gezeigt.

Die Auswirkungen auf die Eigenschaften der Solarzelle sollen anhand einer

Schicht- und Solarzellenserie vorgestellt werden, für die ein vollständiger Satz an

Messdaten vorliegt. Die Ergebnisse stammen aus einer Kooperation mit der
”
Konar-
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Kapitel 7. Morphologie-Eigenschafts-Korrelation

ka Technologies GmbH, Nürnberg“ [5]. Diese Schicht- und Solarzellenserie ist nahezu

mit den optimalen Vor- und Nachbehandlungsparametern hergestellt worden, die für

P3HT/PCBM-C60-Solarzellen bestimmt wurden: Mischungsverhältnis 1:2, Lösungs-

mittel Chloroform, Temperung bei 75◦C für 4 Minuten.

Zum Zeitpunkt der Analyse der Schicht- und Solarzellenserie waren die optima-

len Tempertemperaturen und -zeiten noch nicht bekannt. Trotzdem wurden durch

die eingesetzte Tempertemperatur von
”
nur“ 75◦C für 4 Minuten positive Effekte

für die Solarzelle erzielt. Dass durch die Temperung, auch mit den geringeren Tem-

peraturen und Zeiten, die grundsätzlichen morphologischen Charakteristika und da-

mit die Gültigkeit des Morphologie-Modells erhalten bleiben, zeigen die XRD- und

SE-Messungen (s. Abb. 7.1). Aus den Diagrammen sind die gleichen qualitativen
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Abbildung 7.1: Durch Tempern entsteht in der P3HT/PCBM-C60-Schicht

eine P3HT-Kristallinität (a). Dies bewirkt eine Zunahme der Absorptionsko-

effizienten (b). Die PL der Schichten ist in Abbildung 5.19 dargestellt. Die

Zusammenhänge sind im Morphologie-Modell erläutert (s. Kap. 6).

Zusammenhänge zu erkennen, wie sie in den experimentellen Kapiteln dieser Arbeit

gezeigt wurden. Man sieht des Weiteren deutlich, dass die absolute Intensität des

P3HT-Kristallit-Peaks in Abbildung 7.1 a) nahezu nur halb so groß ist wie bei den

optimal vor- und nachbehandelten Schichten (vgl. Abb. 5.12). Deshalb kann vermu-

tet werden, dass die Einstellung der Tempertemperatur und -zeit auf die optimalen

Werte zu noch besseren Ergebnissen geführt hätte, ähnlich nah den Wirkungsgraden

von 4-5%, wie sie später erreicht wurden.

Wie die Morphologie der Schicht aussieht und deren Aufbau begründet werden

kann, wurde im Kapitel 6 ausführlich erläutert.

Die eigentliche Morphologie-Eigenschafts-Korrelation zeigen die Abbildungen 7.2

und 7.3 sowie die Tabelle 7.2. Die Erhöhung der P3HT-(100)-Kristallinität durch
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Abbildung 7.2: Aus den normierten EQE-Daten ist abzulesen, dass der Pho-

tostrom im Bereich der P3HT-Absorption (1,9-2,4 eV) ansteigt. Ursache ist

die durch die Temperung verbesserte Morphologie [153].
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Abbildung 7.3: In Folge der Optimierung der Morphologie durch die Tem-

perung sind die Parameter der getemperten Solarzelle so verändert, dass der

Wirkungsgrad von 0,9% auf 3,5% angestiegen ist (s. Tab. 7.2) [153].

das Tempern führt dazu, dass die ordentliche Komponente des Absorptionskoeffi-

zienten ansteigt. Dies bewirkt, dass P3HT die Photonen des Sonnenlichtes besser

absorbiert und führt schließlich zu einer höheren Ladungsträgergeneration (s. Kap.
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Tabelle 7.2: Parameter und Wirkungsgrade von ungetemperten und getem-
perten P3HT/PCBM-C60 1:2 Solarzellen. Die Daten wurden aus den IU-
Messkurven (s. Abb. 7.3) gewonnen. Die Solarzellen wurden mit einem AM 1,5
Spektrum bei 50 mW/cm2 bestrahlt. Der Fehlanpassungsfaktor für den ver-
wendeten Solarsimulator wurde nicht berücksichtigt [153].

Nr. jKurz (mA/cm2) ULeer (V) FF η (%)

ungetempert (#32a) 2,01 0,598 0,393 0,94

75◦C, 4’ (#32b) 5,22 0,592 0,563 3,48

2.3.1). Die Messungen der EQE bestätigen das Verhalten speziell im Energiebereich

von 1,9-2,4 eV, in dem das P3HT die stärkste Absorption aufweist. Durch die ge-

stiegene Ausbeute an Ladungsträgern ist letztendlich der Kurzschlussstrom für die

getemperte Solarzelle wesentlich erhöht worden (+160%). Die PL-Daten der Mes-

sung zeigen jedoch auch eine erhöhte Rekombination der Ladungsträger (s. Abb.

5.19). Dass dieser Effekt klein ist und durch die höhere Absorption mehr als über-

kompensiert wird, wurde im Kapitel 5.1.6 erläutert. Vor allem dem PCBM-C60 ist

zu verdanken, dass sich die Verluste in Folge von Rekombination trotz der gewach-

senen und in der Anzahl stark erhöhten P3HT-Kristallite in Grenzen halten. Die

nicht-kristallinen PCBM-C60-Cluster sind klein und es gibt kein Bestreben der Mo-

leküle, zu größeren, zusammenhängenden Gebilden zusammen zu wachsen. Vielmehr

betten sich die PCBM-C60-Moleküle in das P3HT-Netzwerk ein und umschließen

die verschlauften P3HT-Makromoleküle. So ist ein hohes Maß an Grenzflächen von

P3HT und PCBM-C60 vorhanden, an denen eine effiziente Exzitonenspaltung abläuft

(s. Kap. 2.3.3). Durch die Nichtbildung von großen PCBM-C60-Clustern bleibt des

Weiteren das PCBM-C60-Perkolations-Netzwerk erhalten, und so entstehen für die

Elektronen keine Sackgassen im PCBM-C60, was dazu beiträgt, dass viele Elektronen

zur negativen Elektrode gelangen und nicht im PCBM-C60 rekombinieren. Die PL

bestätigt dies dadurch, dass eine PCBM-C60-Rekombination nicht beobachtet wurde.

Messungen der lateralen Löcher-Beweglichkeiten in der Schichtebene unterstützen

die Annahme, dass auch ein besserer Löcher-Transport stattfindet (s. Tab. 7.3).

Die Messungen der Löcher-Beweglichkeit wurde lateral und nicht, wie für polymere

Solarzellen entscheidend, senkrecht zur Schichtebene durchgeführt, jedoch belegen

die verbesserten Beweglichkeiten, dass sich die positiven Ladungsträger im P3HT-

Netzwerk schneller bewegen können. Ursache ist die Ausbildung der kristallinen

P3HT-Bereiche. Wie im Morphologie-Modell erläutert, werden durch die größeren
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7.1. Materialklasse I: Polymer mit nicht-kristallinem Fulleren

P3HT-(100)-Kristallite Knicke in den parallel zum Substrat angeordneten Haupt-

ketten des P3HT verringert. Da die positiven Ladungsträger hierdurch entlang der

begradigten Kettenabschnitten besser delokalisieren können, wird deren Transport

erleichtert. Die theoretischen Grundlagen sind in Kapitel 2.3.4 erläutert. Die Messung

der lateralen Löcher-Beweglichkeit unterstützt somit die Aussagen des Morphologie-

Modells.

Eine weitere Aussage lässt sich durch den Vergleich der in der Tabelle 7.3 an-

gegebenen Werte mit den Mobilitäten entlang der geordneten Thiophenketten, die

in OFETs zum Einsatz kommen, treffen. In diesen organischen Transistoren liegen

die Thiophene sehr geordnet und gestreckt vor, wodurch Mobilitäten im Bereich

von relativ hohen 0,1-0,5 cm2/(Vs) [115,154,155] ermöglicht werden (vgl. Tab. 4.1).

Diese um drei Größenordnungen abweichenden Mobilitäten belegen damit die zu-

vor gewonnenen Erkenntnisse, dass sich die amorphe P3HT-Struktur negativ auf

den Löchertransport auswirkt und hoch geordnete Polymerketten einen wesentlich

höheren Ladungsträgertransport ermöglichen (s. Kap. 2.3.2).

Tabelle 7.3: Laterale Löcher-Mobilitäten von ungetemperten und getemperten
P3HT/PCBM-C60 1:2 Solarzellen gemessen in FET-Geometrie [153].

Nr. µ (cm2/Vs)

ungetempert (#32a) 1,0·10−3

75◦C, 4min (#32b) 1,5·10−3

Gleichzeitig wird natürlich auch der Exzitonen-Transport entlang der knickfreien

Hauptketten über den selben Delokalisierungsmechanismus verbessert (s. Kap. 2.3.2).

Hierdurch wird grundsätzlich erst die Voraussetzung geschaffen, dass die Exzitonen

leichter an die Grenzfläche zum PCBM-C60 gelangen, um hier getrennt zu werden (s.

Kap. 2.3.3).

Ein weiterer Effekt durch das Anwachsen der 3-dimensionalen P3HT-Kristallite

ist der, dass es in den geordneten Kristallen leichter und effizienter zum FRET-

Transfer kommen kann, wodurch auch in die beiden anderen Raumrichtungen ein

höherer Exzitonen- und Löcher-Hopping-Transport möglich wird.

Die damit durch den Temperprozess optimierte Morphologie verbessert auf die-

sem Weg neben dem Kurzschlussstrom auch den Füllfaktor der getemperten Solar-

zelle (+43%). Die Leerlaufspannung bleibt im wesentlichen gleich (-1%). Der insge-
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Kapitel 7. Morphologie-Eigenschafts-Korrelation

samt gestiegene Wirkungsgrad von 0,9% auf 3,5% (+270%) ist deshalb dem erhöhten

Kurzschlussstrom und dem erhöhten Füllfaktor zuzurechnen, die ihre Steigerung ein-

deutig der Zunahme der P3HT-Kristallinität und dem nicht-kristallinen Verhalten

des PCBM-C60 verdanken. Der Zusammenhang zwischen Morphologie und Eigen-

schaften der Solarzelle wurde im Kapitel 2.4 erläutert.

Zusammenfassend kann man feststellen, dass durch die gestiegene P3HT-

Kristallinität der getemperten Solarzelle mehr Exzitonen generiert und besser trans-

portiert werden. Durch die gleichzeitige Nichtkristallinität der kleinen PCBM-C60-

Cluster werden die Exzitonen an den zahlreich vorhandenen Grenzflächen effektiv

getrennt. Die Löcher werden effizient über das verschlaufte P3HT-Netzwerk mit ver-

besserten Transporteigenschaften durch die P3HT-Kristallite abgeführt, die Elektro-

nen erreichen ihre Elektroden über das PCBM-C60-Perkolations-Netzwerk, welches

durch die fehlende PCBM-C60-Auskristallisation nur aus wenigen Sackgassen besteht.

Abschließend sei zu den für P3HT/PCBM-C60-Solarzellen gefundenen Optimie-

rungsparametern angemerkt, dass diese nicht das letztendlich globale Maximum

an allen möglichen Variationen aller denkbaren Parameter darstellen. Beispielswei-

se hängt die Morphologie maßgeblich von Faktoren wie dem Molekulargewicht des

P3HT [156], dem prozentualen Anteil von regioregularen und regiorandom P3HT-

Molekülen, der chemischen Reinheit des P3HT bzw. des Fulleren-Derivates und

auch stark von der jeweiligen Produktionscharge des Herstellers ab [137, 138, 157].

Ändert sich ein Faktor, ist eine Änderung der anderen Optimierungsparameter ge-

wiss. Hierdurch ist es zu erklären, dass neuere und auch verbesserte Ergebnisse von

auf P3HT/PCBM-C60 basierenden Solarzellen beispielsweise mit einem Mischungs-

verhältnis von 1:0,8 mit Chlorbenzol erreicht wurden [57].

Bezüglich der zweiten untersuchten Materialkombination P3HT/(MDHE)2-

C60 der Materialklasse I (s. Tab. 7.1) sind nach den experimentellen Studien ähnli-

che morphologische Effekte wie bei P3HT/PCBM-C60 zu erwarten. Dennoch zeigen

die Eigenschaften der P3HT/(MDHE)2-C60-Solarzellen ein völlig anderes Bild (s.

Tab. 7.4). Die elektrischen Parameter von 80 getesteten Solarzellen als auch die IU-

Kennlinien, auf deren Darstellung verzichtet wurde, müssen so interpretiert werden,

dass mit dem Fulleren-Derivat (MDHE)2-C60 in Mischung mit P3HT keine funktio-

nierenden Solarzellen hergestellt werden können. Da bis zu diesem Zeitpunkt keine

morphologische Limitation des Mischschichtsystems zu erkennen ist, liegt zunächst

nahe, dass, nachdem Präparationsfehler ausgeschlossen wurden [137], ein elektroni-
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Tabelle 7.4: Typische Parameter und Wirkungsgrade von zwei
P3HT/(MDHE)2-C60-1:1-Solarzellen, ausgewählt aus einer Serie von 80.
Die Daten wurden aus IU-Messkurven gewonnen. Die Solarzellen wurden mit
einem AM 1,5 Spektrum bei 100 mW/cm2 bestrahlt. Der Fehlanpassungsfak-
tor für den verwendeten Solarsimulator wurde nicht berücksichtigt [137].

Nr. jKurz (mA/cm2) ULeer (V) FF η (%)

ungetempert (#52) 0,12 0,041 1,7·10−4 9·10−7

100◦C, 3’ (#52) 0,10 0,224 0,293 7·10−3

sches Fehlverhalten des (MDHE)2-C60 die Ursache ist. Einen möglichen Anhaltspunkt

hierauf haben bereits die fehlenden 3,7 eV Absorptionspeaks in den SE-Spektren (s.

Kap. 5.3) gegeben.

Um sich der Problematik des prinzipiellen Nichtfunktionierens von P3HT/

(MDHE)2-C60-Solarzellen mit physikalischen Messmethoden anzunähern, wurde in

einem nächsten Schritt die PL-Löschung untersucht [34]. Dass eine strahlende Re-

kombination in den Mischschichten von P3HT/(MDHE)2-C60 stattfindet, konnte be-

reits in den PL-Spektren in Abbildung 5.28 gezeigt werden. Die PL-Löschung, die

anhand einer reinen P3HT-Schicht ermittelt wurde, ist in Abbildung 7.4 dargestellt.

Die Spektren zeigen einen für polymere Solarzellen guten PL-Löschungsfaktor von

ca. 20. Dieser Fakt muss so interpretiert werden, dass die Elektronen nicht auf dem

P3HT verbleiben und dort rekombinieren, sondern auf das Fulleren transferiert wur-

den.

Nach den Ergebnissen der PL verhalten sich die P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten

ähnlich wie P3HT/PCBM-C60-Schichten, nur mit dem Unterschied, dass die Solar-

zellen mit (MDHE)2-C60 nicht funktionieren. Aus dieser Erkenntnis ist ein für die

Charakterisierung von polymeren Solarzellen weiterer Schluss zu ziehen: Die PL-

Löschung wird als ein einfaches und messtechnisch relativ schnell zu erhaltendes

Kriterium verwendet, um neue Materialien, insbesondere nach Variation der Vor- und

Nachbehandlungsparameter, auf deren Eignung für polymere Solarzellen zu testen.

Die jetzigen Ergebnisse machen deutlich, dass eine vorhandene PL-Löschung kein

Garant dafür ist, dass auch die Solarzelle als Bauelement funktioniert. Deshalb muss

vor einer PL-Untersuchung überprüft werden, ob das Materialsystem grundsätzlich

für polymere Solarzellen geeignet ist.

Da auch CV-Messungen gezeigt haben, dass die LUMO- und HOMO-Level von

PCBM-C60 und (MDHE)2-C60 nahezu gleich sind [137], kann auch nach den energe-
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Abbildung 7.4: Das Diagramm stellt die bereits in Abb. 5.28 gezeigte PL

von verschieden getemperten P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten und zusätzlich

die PL einer reinen P3HT-Schicht dar. Es ergibt sich eine PL-Löschung mit

einem Faktor von ca. 20. Der Faktor wird berechnet, indem die Intensität

des Peakmaximums des reinen P3HT zur Intensität des Peakmaximums der

Mischschichten gebildet wird.

tischen Gesichtspunkten ein Elektronentransfer vom P3HT zum (MDHE)2-C60 statt-

finden. Deshalb stellt sich hier die Frage, was mit den vom P3HT auf (MDHE)2-C60

transferierten Elektronen geschieht. Die PL zeigt, dass diese nicht im P3HT und auch

nicht im Fulleren rekombinieren, da die entsprechenden PL-Peaks in den Spektren

fehlen.

Nach dieser Interpretation spricht bislang nichts dagegen, dass (MDHE)2-C60 als

Elektronenakzeptor in P3HT-Solarzellen zur Anwendung kommen kann. Dennoch

funktionieren die Solarzellen nicht. Ursache ist, dass die auf das (MDHE)2-C60 trans-

ferierten Elektronen nicht weiter transportiert werden. Ein Abtransport der Elektro-

nen über ein funktionierendes Fulleren-Perkolations-Netzwerk scheint nicht möglich.

Hierfür muss man letztendlich die Struktur des (MDHE)2-C60-Moleküls verantwort-

lich machen. Wie bereits im Kapitel 6.2 vermutet, umschlingen die hexyl-artigen

MDHE-Seitenketten des (MDHE)2-C60 das Molekül derart gut (s. Abb. 6.5), dass das

Fulleren für das P3HT so attraktiv gemacht wird, dass es sehr gut in das verschlaufte

P3HT-Netzwerk eingelagert wird. In dessen Folge ist die Durchmischung von P3HT-

Makromolekülen und (MDHE)2-C60-Molekülen in der Schicht derartig hoch, dass es
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zu einer geringen Phasenseparation kommt und dadurch das P3HT das Fulleren-

Perkolations-Netzwerk an vielen Stellen unterbricht und umgekehrt auch das Fulle-

ren das verschlaufte P3HT-Netzwerk durchsetzt und damit die Löchertransportpfade

stört. Die Lichtmikroskopbilder von P3HT/(MDHE)2-C60-Schichten (s. Abb. 5.30),

insbesondere im Vergleich mit den P3HT/MDHE-C60-Schichten (s. Abb. 5.26), zeigen

dies sehr deutlich. Dementsprechend kann das Fulleren-Derivat (MDHE)2-C60 nicht

länger zur Materialklasse I
”
Fulleren-Derivat-Perkolations-Cluster-Netzwerk“ zuge-

ordnet werden und fällt daher auch aus dem in Abbildung 6.8 gezeigten Morphologie-

Modell heraus. Das Fulleren-Derivat (MDHE)2-C60 erfüllt letztendlich den Anspruch

einer
”
Bulk-Heterojunction“-Schicht nach vielen Grenzflächen ausgezeichnet, lässt

aber durch die perfekte Durchmischung von P3HT und (MDHE)2-C60 keine Trans-

portpfade für die Ladungsträger mehr zu.

Nach wie vor ist bislang der Verbleib der Elektronen in der Mischschicht noch

nicht geklärt. So ist es möglich, dass die Elektronen durch die stark umschlingenden

Seitenketten des (MDHE)2-C60 gar nicht erst bis auf die C60-Kugel gelangen, sondern

in den Seitenketten des (MDHE)2-C60 ”
stecken bleiben“ und dort früher oder später

nicht strahlend oder in einem nicht detektierten niederenergetischen Bereich strah-

lend rekombinieren. Auf Grund der hohen Durchmischung mit P3HT ist nicht auszu-

schließen, dass die Rekombination sogar mit den auf dem P3HT vorhandenen Löchern

geschieht, da die Polymerketten und die polymerartigen Seitenketten des (MDHE)2-

C60 sehr gut zueinander passen und dadurch vielleicht sogar eng verschlaufen. Diese

Rekombination der Ladungsträger, bei der zwei unterschiedliche Materialien betei-

ligt sind, ist in der Literatur bereits unter dem Begriff Charge-Transfer-Complex,

oder falls die Rekombination in den Grundzustand strahlend erfolgt, als Exziplex,

bekannt [158–160].

Fazit: Das Versagen des (MDHE)2-C60 in polymeren Solarzellen mit P3HT ist

nicht auf das fehlende Akzeptorverhalten des Fulleren-Derivates zurückzuführen,

sondern letztendlich auf einen morphologischen Sachverhalt: Die umschlingenden

Seitenketten des (MDHE)2-C60 verhindern die Ausbildung eines effektiven Fulleren-

Perkolations-Netzwerkes bereits auf kleinsten Abständen von einem Molekül zum

anderen oder durch Wechselwirkung mit dem P3HT-Netzwerk auf größeren Distan-

zen und stören zugleich auch die Ausbildung des P3HT-Netzwerkes. Die zusätzliche

zweite Seitenkette des (MDHE)2-C60 im Vergleich zum MDHE-C60 wirkt sich also

zum einen günstig auf die Funktionsweise der polymeren Solarzelle aus, da sie das

Kristallisieren des Fullerens wie bei MDHE-C60 verhindert und damit viele Grenz-
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flächen zischen P3HT-Donators und Fulleren-Akzeptor für eine effiziente Exzitonen-

trennung schafft. Auf der anderen Seite ist ihre Wirkung jedoch viel verheerender, da

sie den Elektronentransport im Fulleren nahezu vollständig unterbindet und auch den

Löchertransport im P3HT behindert. Die Grenzflächenmorphologie zwischen einzel-

nen (MDHE)2-C60-Molekülen ist für eine polymere Solarzelle ungeeignet und kann

mit den standardisierten Vor- und Nachbehandlungsparametern nicht optimiert wer-

den.

7.2 Materialklasse II: verschlauftes, teil-kristal-

lines Polymer / Fulleren-Derivat-Kristallit-

Cluster-Struktur

Die Morphologie-Eigenschafts-Korrelation der Materialklasse II (s. Tab. 7.1) soll an-

hand des Mischschichtsystems P3HT/MDHE-C60 erläutert werden.

Am Beispiel von drei unterschiedlich behandelten P3HT/MDHE-C60-Solarzellen

werden die elektrischen Eigenschaften diskutiert. Auf die Darstellung der IU-

Kennlinien wird an dieser Stelle verzichtet. Stattdessen werden in Tabelle 7.5 die Pa-

rameter aufgelistet. Die Solarzelle, welche nicht getempert wurde, zeigt zwar die nied-

Tabelle 7.5: Parameter und Wirkungsgrade von verschieden behandelten
P3HT/MDHE-C60 1:1 Solarzellen. Die Daten wurden aus IU-Messkurven ge-
wonnen. Die Solarzellen wurden mit einem AM 1,5 Spektrum bei 100 mW/cm2

bestrahlt. Der Fehlanpassungsfaktor für den verwendeten Solarsimulator wur-
de nicht berücksichtigt [137].

Nr. jKurz (mA/cm2) ULeer (V) FF η (%)

ungetempert (#45) 7,17 0,558 0,45 1,80

100◦C, 5’ (#45) 4,63 0,596 0,37 1,02

100◦C, 15’ (#45) 3,79 0,607 0,35 0,81

rigste Leerlaufspannung, jedoch mit Abstand den höchsten Kurzschlussstrom und

Füllfaktor. Hierdurch erreicht die Solarzelle den insgesamt höchsten Wirkungsgrad.

Während sich mit der Temperung die Leerlaufspannung, wie aus dem Morphologie-

Modell zu erwarten, nur geringfügig erhöht (+7%), fallen der Füllfaktor (−18%) und

besonders der Kurzschlussstrom (−35%) bei der Temperung mit 100◦C für 5 Minu-
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ten sehr stark ab. Bei weiterer Temperung zu nun insgesamt 15 Minuten bei 100◦C

sind erneut ein schwacher Anstieg der Leerlaufspannung (+2%), ein starker Abfall

des Füllfaktors (−5%) und besonders wieder des Kurzschlussstromes (−19%) zu ver-

zeichnen. Die Wirkungsgrade der getemperten Zellen verhalten sich entsprechend.

Die leichten Steigerungen der Leerlaufspannung sind durch den Temperprozess zu

erklären, da hierdurch die aktive Schicht einen besseren elektrischen Kontakt zur

Metall-Elektrode ausbildet [43,68].

Die elektrischen Messdaten stehen in sehr guter Korrelation zu den morpho-

logischen Erkenntnissen dieses Schichtsystems. In der ungetemperten Solarzelle ist

nach dem Morphologie-Modell keine MDHE-C60-Kristallinität vorhanden, wodurch

die starke Phasenseparation ebenfalls noch ausbleibt. Da mit der Temperung ne-

ben der P3HT-Kristallisation auch die Kristallisation des Fullerens einsetzt, ist die

gesamte Schichtkristallinität größer als bei Solarzellen der Materialklasse I. Diese

”
überhöhte“ Kristallinität bewirkt somit eine sehr starke Phasenseparation, welche

sich im Vergleich mit P3HT/PCBM-C60-Solarzellen in den stark abfallenden Kurz-

schlussströmen und Füllfaktoren widerspiegelt. Das P3HT-Netzwerk ist letztendlich

nur noch sehr gering mit MDHE-C60 durchsetzt. Im Gegensatz zu beispielsweise

PCBM-C60 umschließt das MDHE-C60 die P3HT-Makromoleküle schlecht oder gar

nicht. Die grundsätzliche Konzeption einer
”
Bulk-Heterojunction“-Solarzelle geht

damit verloren und die in der Materialklasse I zahlreich vorhandenen gegenseiti-

gen Grenzflächen von P3HT und Fulleren werden stark minimiert. Hierdurch treten

in P3HT/MDHE-C60-Solarzellen große Rekombinationsverluste im P3HT-Kristallit

auf, da die Exzitonen weniger effektiv getrennt werden. Dies wird von den PL-

Messdaten in den experimentellen Kapiteln dieser Arbeit bestätigt (s. Abb. 5.24

und 5.28). Des Weiteren enthält die MDHE-C60-Kristallit-Cluster-Struktur durch die

starke Kristallisation von MDHE-C60 isolierte Bereiche von MDHE-C60 (Sackgassen),

in denen die eingesammelten Elektronen nicht zur Elektrode weitergeleitet werden

können, da die Perkolations-Pfade aufgebrochen wurden. Stattdessen rekombinie-

ren die Elektronen auch im MDHE-C60 strahlend bzw. strahlungsfrei. Die dadurch

erhöhte PL addiert sich entsprechend zur Intensität durch die verstärkte Rekombina-

tion auf den P3HT-Molekülen im PL-Spektrum (s. Abb. 5.24) und erklärt auf diese

Weise die erhöhte PL um Faktoren von 50-60 im Vergleich mit P3HT/(MDHE)2-

C60-Schichten (s. Abb. 5.28).

Vergleicht man die Wirkungsgrade der ungetemperten P3HT/MDHE-C60-

Solarzellen (1,8%) mit denen der ungetemperten P3HT/PCBM-C60-Solarzellen

(0,9%), stellt man fest, dass die P3HT/MDHE-C60-Solarzelle einen doppelt so ho-
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hen Wirkungsgrad zeigt. Auf Grundlage der soeben erläuterten Zusammenhänge ist

die Materialklasse II, hier am Beispiel von P3HT/MDHE-C60, dennoch für polymere

Solarzellen ungeeignet, da der in diesem Fall hohe Wirkungsgrad der unbehandelten

Solarzelle nicht ausreichend ist und insbesondere keine Möglichkeit der Optimierung

durch Vor- und Nachbehandlung besteht.

Abschließend ist festzustellen, dass das P3HT-Netzwerk in Bezug auf die Ab-

sorption des Lichtes und die Generation von Ladungsträgern die selben effizienten

Vorgänge leistet wie in der Materialklasse I mit nicht kristallinen Fulleren-Derivaten.

Neben der verstärkten Rekombination der Exzitonen in den P3HT-Makromolekülen

ist zusätzlich davon auszugehen, dass auch die Löcher über das geringer verschlaufte

P3HT-Netzwerk schlechter transportiert werden, da durch das starke MDHE-C60-

Kristallit-Cluster-Wachstum auch potentielle Transportpfade im Polymer durchbro-

chen werden.

7.3 Verallgemeinerungen und Strategie-Modell

Zusammenfassend stellt man fest, dass die Verwendung von
”
Bulk-Heterojunction“-

Mischschichtsystemen, die in die Materialklasse I (s. Tab. 7.1) passen, zu höheren

Wirkungsgraden der polymeren Solarzelle führen. Grundvoraussetzung hierfür ist je-

doch, dass die Materialien generell geeignet sind, die folgenden drei Bedingungen,

1. Absorption des Lichtes und Generation von Ladungsträgern, 2. Ladungsträger-

transfer und 3. Ladungsträgertransport zu erfüllen. Geeignete Vor- und Nachbe-

handlungsparameter müssen jedoch für das spezifische System und die verwendete

Materialcharge des Herstellers mit deren spezifischen Eigenschaften, wie z.B. dem

Molekulargewicht des Polymers, bestimmt werden [137,138,157].

Die Verwendung von
”
Bulk-Heterojunction“-Mischschichtsystemen, die in die

Materialklasse II (s. Tab. 7.1) passen, führen im Vergleich zur Materialklasse I zu ge-

ringeren Wirkungsgraden der polymeren Solarzelle. Auch eine Optimierung im Sinne

einer gezielten Strukturierung, hin zu erhöhten Schichtkristallinitäten, bietet nur ge-

ringe Aussichten auf Erfolg, da die negativen Einflüsse der dadurch auftretenden zu

starken Phasenseparation die positiven Effekte, wie die höhere Absorption durch die

Kristallisation des Polymers, kompensieren.

Folgender Sachverhalt sei abschließend zu den beiden Materialklassen anzumer-

ken. Grundlage beider Klassen ist das Morphologie-Modell (s. Kap. 6), das auf

dem Polymer P3HT aufbaut. P3HT ist in den Ausgangsschichten meist durch Kri-
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stallisationskeime bzw. wenige, kleinere P3HT-Kristallite vorstrukturiert und kann

nachträglich in der Morphologie beeinflusst werden. Bei anderen Polymeren, wie z.B.

MDMO-PPV, ist aus eigenen XRD-Messungen bekannt, dass es keine Nanokristal-

linität, ob ungetempert oder getempert, ausbildet, jedoch für polymere Solarzellen

geeignet ist [161]. Die Ursache der fehlenden Kristallinität bei MDMO-PPV ist in

der anderen Seitenkettenstruktur zu suchen. Dementsprechend ändern sich dadurch

zunächst die grundsätzlichen morphologischen Eigenschaften des Polymers in der

reinen Schicht. Maßgeblich wirkt sich dieses andere strukturelle Verhalten natürlich

auch auf die Morphologie und deren mögliche Beeinflussung mit Vor- und Nachbe-

handlungsparametern einer Mischschicht mit einem Fulleren-Derivat aus.

Abschließend resultieren die in dieser Arbeit gesammelten Erkenntnissen in einem

verallgemeinerten, strategischen Vorgehen, um andere Materialsysteme zu klassifi-

zieren und in das entsprechende Morphologie-Modell einzuordnen bzw. das Modell

anzupassen. Ist der Typ der Materialklasse bekannt, können Vorhersagen für die

elektrischen Eigenschaften der polymeren Solarzelle gemacht werden und damit eine

Abschätzung der Eignung der Materialien ausgesprochen werden (s. Abb. 7.5).
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Untersuchung der kristallinen Eigenschaften beider Komponenten in dünnen

Schichten sowohl unbehandelt als auch vor- und nachbehandelt.

Strategie zur Bestimmung der Eignung von 2-Komponenten-

Systemen (Polymer-Donator & Fulleren-Akzeptor) in “Bulk-

Heterojunction”-Schichten für die Anwendung in polymeren Solarzellen

Zeigt die Vor- und Nachbehandlung einen Effekt?

Ist die Morphologie von beiden Komponenten beeinflussbar?

Donator: nein

Akzeptor: nein

nein

Donator: ja

Akzeptor: ja

ja

1. Schritt:

2. Schritt:

Detaillierte Untersuchungen zur Morpho-

logie-Eigenschafts-Korrelation (XRD, Absorption,

Lumineszenz, elektrische Parameter, ...) im Rahmen

einer Probenserie unter systematischer Variation der Vor-

und Nachbehandlungsparameter zur Bestimmung der

optimalen Einflussgrößen für die höchste Effizienz.

Materialpotential anhand von vor und nach

der Optimierung einschätzen.

�

Bestimmung der elektrischen Eigenschaften (j , FF, U , ) von unbehandelten

sowie vor- und nachbehandelten Solarzellen und ziehen von Schlussfolgerungen.

kurz leer
�

Donator: ja, Akzeptor: nein

bzw.

Donator: nein, Akzeptor: ja

teilweise, differenziert

� zu niedrig:

Materialien

ungeeignet

� ausreichend:

Solarzelle denkbar,

jedoch nicht

optimierbar

bzw.

Abbildung 7.5: Strategie zur Bestimmung der Eignung von Materialien für

die Anwendung in polymeren Solarzellen. Grundvoraussetzung ist die generelle

Überprüfung der Eignung der Materialien anhand einfacher, nicht optimierter

Solarzellen.
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Zusammenfassung und Ausblick

Schon seit Längerem wird in der Literatur auf die vielschichtigen Zusammenhänge

zwischen der Morphologie der aktiven Schicht und den elektrischen Eigenschaften

von
”
Bulk-Heterojunction“-Solarzellen eingegangen. Um sich dieser äußerst komple-

xen Korrelation weiter zu nähern, wurden im Rahmen dieser Promotion umfangrei-

che Studien an verschiedenartigen Polymeren und Fulleren-Derivaten durchgeführt

und anhand der bekannten Literaturergebnisse diskutiert. Es ist gelungen, die um-

fassende Thematik durch eine neu entwickelte Morphologie-Eigenschafts-Korrelation

zu beschreiben, die nur auf wenigen, anschaulichen Parametern aufbaut. Damit wird

ein Beitrag dazu geleistet, weitere Ordnung in die bislang in der Literatur vorgestell-

ten verschiedenen Beschreibungen und Betrachtungsweisen zu bringen.

Diese Dissertation konzentriert sich darauf, die Morphologie-Eigenschafts-

Korrelation an drei geeigneten Materialsystemen, welche sich aus dem konjugierten

Polymer P3HT in Mischung mit den Fulleren-Derivaten PCBM-C60, MDHE-C60 bzw.

(MDHE)2-C60 zusammensetzen, vorzustellen und zu diskutieren.

Mit den Methoden der Röntgendiffraktometrie, der spektroskopischen Ellip-

sometrie, der Photolumineszenzspektroskopie sowie unter Verwendung externer

Ergebnisse der Lichtmikroskopie und der differentiellen Kalorimetrie konnte ein

Morphologie-Modell entwickelt werden. Mittels diesen Modells können Vorhersagen

zu anderen 2-Komponenten-Systemen auf Basis polymerer Donator- und Fulleren-

Akzeptormaterialien bezüglich der morphologischen Eigenschaften, wie Kristallitbil-

dung, -größe, -orientierung und -anzahl, zur Phasenseparation/-agglomeration, zu

Phasengrenzen und zur Durchmischung beider Komponenten sowie auch zur Netz-

werkarchitektur der Einzelkomponenten gemacht werden.

Die aus Strom-Spannungs-Kennlinien abgeleiteten elektrischen Eigenschaften der
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mit den genannten Materialsystemen präparierten Solarzellen, wie Leerlaufspannung,

Kurzschlussstrom, Füllfaktor und Wirkungsgrad, wurden in Ergänzung mit Unter-

suchungen der externen Quanteneffizienz in Korrelation zur Morphologie der aktiven

Schicht gebracht.

Die Gemeinsamkeit der drei Materialsysteme ist die Verwendung von P3HT

als Elektronendonator, der sowohl durch Absorption des Lichtes Exzitonen gene-

riert als auch im weiteren Verlauf positive Polaronen zur Elektrode transportiert.

Für P3HT-Pulver wurde festgestellt, dass es grundsätzlich in orthorombischen, 3-

dimensionalen Kristallen kristallisiert. Wesentlicher ist jedoch, dass P3HT in den

in polymeren Solarzellen verwendeten dünnen Schichten 3-dimensionale Kristallite

lediglich in der (100)-Orientierung zum Substrat ausbildet, die innerer Bestandteil

eines ca. 15 nm großen P3HT-Makromoleküls sind. Im Mittel enthält jedes Makro-

molekül, das durch zahlreiche Kettenrückfaltungen entsteht, einen (100)-Kristallit.

Unbehandelte Schichten können wenige, nur ca. 8-10 nm große (100)-Kristallite auf-

weisen. Durch geeignete Vor- und Nachbehandlungsparameter, wie z.B. mittels ent-

sprechend des Molekulargewichtes des P3HT zweckmäßig ausgewählter Tempertem-

peraturen und -zeiten, Lösungsmitteln und Mischungsverhältnissen zum Fulleren-

Derivat, kann die Anzahl der P3HT-(100-)Kristallite stark erhöht und auch die Kri-

stallitgröße auf ca. 12 nm gesteigert werden. Mit dieser zielgerichteten Vor- und

Nachbehandlung kann das P3HT in der Schichtmorphologie so beeinflusst werden,

dass zum Ersten eine Steigerung des Absorptionskoeffizienten erreicht wird und zum

Zweiten, durch die Beseitigung der Knicke auf den Polymerketten, die generierten

Exzitonen besser entlang der Kette delokalisieren können. Die hierdurch vergrößer-

te Exzitonendiffusionslänge trägt dazu bei, dass mehr Exzitonen in den Bereich der

Grenzfläche zum Fulleren-Derivat gelangen. Damit wird eine effizientere Exzitonen-

spaltung am Fulleren-Derivat erreicht, was dann zu einer gesteigerten Ausbeute an

Ladungsträgern führt, die auf dem P3HT (positive Polaronen) und dem Fulleren-

Derivat (Elektronen) getrennt vorliegen.

Das beschriebene P3HT-Kristallisationsverhalten innerhalb eines P3HT-

Makromoleküls ist von der Beimischung von PCBM-C60, MDHE-C60 oder (MDHE)2-

-C60 nahezu unabhängig. Ein wesentlicher Unterschied ergibt sich jedoch je nach

Fulleren-Derivat für die Netzwerkarchitektur des P3HT in der gesamten Schicht. Die

Fulleren-Derivate nehmen Einfluss auf die Verschlaufung über physikalische Netz-

werkknoten der P3HT-Makromoleküle untereinander.

130



Aufbauend auf den eigenen Untersuchungen und Vorstellungen zur morphologi-

schen Struktur der aktiven Solarzellenschichten wurden unter Berücksichtigung der

Literatur drei Fulleren-Grundtypen mit unterschiedlichen morphologischen Ei-

genschaften definiert:

PCBM-C60 ist repräsentativ für Fulleren-Typ I: Dieser Typ zeichnet sich da-

durch aus, dass das Fulleren-Derivat in dünnen Schichten in Mischung mit P3HT

oder rein zu Clustern agglomeriert und dabei keine Nano-Kristallinität ausbildet.

Auch eine Änderung des Lösungsmittels, die Variation des Mischungsverhältnis von

P3HT und Fulleren-Derivat oder Nachbehandlung durch Tempern führt zu keiner

Kristallitbildung. Die ungeordneten Cluster liegen in der Schicht als Perkolations-

Netzwerk vor, welches genügend Grenzflächen für eine effektive Exzitonentrennung

zum P3HT bildet. Das Fulleren-Perkolations-Netzwerk sorgt für einen effizienten

Transport der Elektronen. Die Fulleren-Cluster stören nicht die Verschlaufung der

P3HT-Makromoleküle zu einem Netzwerk, so dass auch die positiven Polaronen ef-

fektiv transportiert werden können.

MDHE-C60 zählt zum Fulleren-Typ II: Die Fulleren-Derivate dieses Typs ag-

glomerieren ebenfalls zu Clustern, die aber in ihrem Inneren eine Nano-Kristallinität

aufweisen. Für die Kristallite wurden bei dem repräsentativen Vertreter MDHE-C60

Größen von ca. 20-30 nm gezeigt. Die in ihren äußeren Bereichen ungeordneten Clu-

ster sind durch ihre innere Kristallinität größer als die Cluster des Fulleren-Typs

I. Wesentlich ist, dass die Fulleren-Kristallinität durch Temperung in der Art ge-

steigert wird, dass die Kristallitgröße nur wenig, die Anzahl der Kristallite jedoch

stark zunimmt. Die vergrößerten Fulleren-Typ II-Cluster können nicht wie Fulleren-

Derivat-Typ I zu einem stark zusammenhängenden Perkolations-Netzwerk zusam-

menwachsen, insbesondere dann nicht, wenn die Schicht getempert wird. Die Elek-

tronen werden nicht über die unterbrochene Fulleren-Derivat-Struktur abgeführt und

rekombinieren stattdessen in den untereinander isolierten Clustern. Auch verstärken

die größeren Cluster die ohnehin vorhandene Phasenseparation von P3HT und

Fulleren-Derivat, so dass die Durchmischung der beiden Materialien stark mit der

Zunahme der Schichtkristallinität abnimmt. Dadurch geht das Konzept einer
”
Bulk-

Heterojunction“-Solarzelle verloren. Dies hat zur Folge, dass die Exzitonen länge-

re Wege zu den mit der Temperung weniger werdenden Phasengrenzen zurückle-

gen müssen und auf Grund der begrenzten Diffusionslänge zuvor rekombinieren. Die

überhöhte Phasentrennung stört die Verschlaufung der P3HT-Makromoleküle stark,

so dass die wenigen verbliebenen positiven Polaronen nicht abgeführt werden sondern

im P3HT rekombinieren.
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Kapitel 8. Zusammenfassung und Ausblick

(MDHE)2-C60 ist ein Vertreter des Fulleren-Typs III: Fulleren-Derivate die-

ses Typs kristallisieren genau wie Fullerene des Typs I nicht, durchmischen sich aber

auf Grund des starken Einflusses der komplexen Seitenketten am C60-Molekül nahezu

vollständig mit P3HT, was die Bildung von Clustern einschränkt. Auch das Tempern

beeinflusst die Kristallinität und Clusterbildung nicht bzw. nur gering. Diese völlig

andersartige Morphologie erfüllt zwar bezüglich der zahlreich vorhandenen Phasen-

grenzen das angestrebte Konzept einer
”
Bulk-Heterojunction“-Solarzelle sehr gut.

Äußerst negativ ist jedoch, dass durch die starke Durchdringung der beiden Materia-

lien keine Perkolationspfade für Elektronen entstehen und auch das P3HT-Netzwerk

für den Polaronentransport nachhaltig unterbrochen wird.

Die zuvor genannten Betrachtungen führten zu einem verallgemeiner-

ten Morphologie-Modell. Entsprechend der physikalischen Zusammenhänge zwi-

schen Morphologie und elektrischen Eigenschaften der Solarzellen korreliert das

Morphologie-Modell am Beispiel aller drei untersuchten Materialsysteme sehr gut

mit den elektrischen Messdaten. Während die Leerlaufspannung der Solarzellen na-

hezu unverändert blieb, stiegen durch die gezielte Vor- und Nachbehandlung bei

P3HT/PCBM-C60 die Kurzschlussströme um 160% und auch der Füllfaktor um

43% stark an. P3HT/MDHE-C60-Solarzellen wiesen vor der Temperung einen gu-

ten Kurzschlussstrom und Füllfaktor auf. Nach der Temperung brachen jedoch der

Kurzschlussstrom um 47% und der Füllfaktor um 22% gravierend ein. Da der Wir-

kungsgrad direkt mit den genannten elektrischen Eigenschaften korreliert, bestätig-

ten sich die Vorhersagen aus dem Morphologie-Modell, dass von den untersuchten

Materialsystemen das optimierte P3HT/PCBM-C60 die geeignetste Materialkombi-

nation (η: 0,9%→3,5%) gefolgt von P3HT/MDHE-C60 (η: 1,8%→0,8%) ist. Das Ma-

terialsystem P3HT/(MDHE)2-C60 ist für polymere Solarzellen ungeeignet.

Abschließend ist festzustellen, dass sich das verallgemeinerte Morphologie-Modell

als sehr gute Basis zur Klassifizierung von 2-Komponenten-Systemen auf Grundlage

von polymeren Donator- und Fulleren-Akzeptormaterialien herausgestellt hat. Des-

halb wurden die gewonnenen Erkenntnisse genutzt, um eine Strategie zu entwickeln,

mit deren Hilfe Vorhersagen zur Eignung und zum Optimierungspotential derartiger

Mischsysteme für die Anwendung in polymeren
”
Bulk-Heterojunction“-Solarzellen

getroffen werden können.
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Ausblick

Ein wesentliches Ergebnis dieser Dissertation ist die auf der Basis des Morphologie-

Modells entwickelte Strategie zur Überprüfung der Eignung und des Optimierungs-

potentials der in dieser Arbeit untersuchten 2-Komponenten-Systeme. Neben der

direkten Anwendung sollte der grundsätzlicheren physikalischen Fragestellung, wie

für effiziente Solarzellen geeignete Polymere und Fulleren-Derivate molekular aufge-

baut sein müssen, eine wichtige Rolle zukommen. Abgesehen von Aspekten wie der

elektronischen und optischen Eignung der Materialien kann hierdurch von dem bis-

lang vielfach verwendeten Vorgehen des
”
Ausprobierens verschiedener Materialien“

zu einer auf physikalischen Gesichtspunkten basierenden, gezielten Materialsynthese

übergegangen werden. Ein vielversprechender Einstieg in diese Thematik wäre die

Verknüpfung der Ergebnisse dieser Dissertation mit den Untersuchungen der Gruppe

um Troshin zu Fulleren-Derivaten mit verschiedenen Molekülstrukturen im Hinblick

auf den Zusammenhang zwischen der Löslichkeit des Fulleren-Derivates und dem

Wirkungsgrad der P3HT-Solarzelle [129, 130]. Die Gemeinsamkeit beider Arbeiten,

die Kenntnis der elektrischen Eigenschaften, sollte als Basis dazu dienen, die Kor-

relation zwischen dem Morphologie-Modell, der Molekülstruktur und der Fulleren-

Löslichkeit aufzuzeigen.

Aus verschiedenen Gründen gibt es Bestrebungen, polymere Solarzellen ohne

Fulleren-Derivat zu entwickeln. In diesen 2-Komponenten-Systemen, die aus poly-

meren Elektronendonatoren und -akzeptoren bestehen, sind ähnliche morphologische

Zusammenhänge wie in dieser Dissertation beschrieben zu erwarten. Bei Anwendung

der Strategie muss zunächst die Übertragbarkeit des Morphologie-Modells überprüft

werden und ggf. eine Erweiterung des Modells erfolgen.

Bezüglich neuer Materialien, wie z.B. den
”
low bandgap“ Block-Copolymeren,

die Akzeptoren und Donatoren in einem Polymer vereinen [12], ist die Anwen-

dung der Strategie fraglich, da sich diese 1-Komponenten-Systeme stark von den im

Morphologie-Modell verwendeten Materialien unterscheiden. Dennoch sollte der Ver-

such unternommen werden, ein vertieftes, physikalisches Verständnis hinsichtlich der

Morphologie-Eigenschafts-Korrelation zu entwickeln. Abgesehen von der grundsätz-

lichen Eignung dieser Materialien kann als Startpunkt eine systematische Röntgen-

beugungsuntersuchung von verschiedenen behandelten Solarzellenschichten gewählt

werden. Die Variation der Tempertemperatur als Ausgangsparameter scheint hierfür

geeignet. Zusammen mit parallel dazu durchzuführenden Photolumineszenz- und Ab-

sorptionsuntersuchungen können so Korrelationen zwischen Morphologie und Eigen-

schaften gefunden werden.
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Kapitel 8. Zusammenfassung und Ausblick

Aus polymerphysikalischer Sicht sind Untersuchungen im Bezug auf die wich-

tige Bedeutung der Zeitskala, welche dem Lösungsmittel während des Schleuder-

beschichtens vor dessen Verdampfen zur Verfügung steht, durchzuführen. Besonde-

res Interesse sollte dabei der Abhängigkeit der Bildung von Kristallisationskeimen

bzw. ersten kleineren Kristalliten, sowohl im Polymer als auch im Fulleren-Derivat,

von der Schleuderbeschichtungsdrehzahl zukommen. Insbesondere wenn Druck- oder

Rakeltechniken zur Schichtherstellung zum Einsatz kommen, vergrößern sich die

Verdampfungszeiten des Lösungsmittels stark, wodurch neue Effekte bezüglich der

Schichtmorphologie zu erwarten sein sollten.

Neben den morphologischen Aspekten dieser Dissertation war es ein überraschen-

des Teilergebnis, dass bei (MDHE)2-C60 der für C60-Fullerene typische 3,7 eV Ab-

sorptionspeak völlig fehlt. Dies sollte mit theoretischen Molekülorbitalberechnungen

untersucht werden.
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Anhang A

Morphologie beeinflussende

Parameter (Einführung)

Die Morphologie der aktiven Schicht einer polymeren Solarzelle hängt in vielerlei

Hinsicht von zahlreichen Vor- und Nachbehandlungsparametern ab. Durch das Zu-

sammenfügen eines von Natur aus amorphen Stoffes, dem Polymer, mit einem in

Grundzügen kristallinen Stoff, dem reinem C60-Molekül, ergeben sich eine ganze Rei-

he von zum Teil unerwarteten Aspekten hinsichtlich des strukturellen Aufbaus und

dessen möglicher Beeinflussung [68, 86, 162]. Die folgenden Möglichkeiten der Mor-

phologiebeeinflussung sollen eine Einführung in die Thematik sein.

So ist die einfachste Überlegung zunächst, dass man das Mischungsverhältnis

von Polymer und Fulleren betrachtet. Theoretische Berechnungen haben gezeigt,

dass ein Fullerenanteil von 16% genügen sollte, um alle Elektronen über das sich in

der aktiven Schicht ausbildende Fulleren-Perkolations-Netzwerk (s. Abb. 2.3) zur ne-

gativen Elektrode leiten zu können. Dieser Wert wird auch als
”
Perkolationsgrenze

für den 3D-Fall für sphärische Partikel“ bezeichnet [63]. Die Praxis hat jedoch er-

geben, dass Fullerenkonzentrationen von 40 bis sogar 90 Gewichtsprozent eingesetzt

werden müssen, um geeignete Effizienzen zu erreichen. Die Ursache liegt in den ver-

schiedenen strukturellen Anordnungen beider Stoffe, abhängig von dem jeweiligen

Mischungsverhältnis.

Natürlich kommt der Auswahl des richtigen Lösungsmittels für den strukturel-

len Aufbau der
”
Bulk-Heterojunction“-Schicht eine sehr wichtige Rolle zu.

Eine weitere Größe, die sich stark auf die Morphologie auswirkt, ist das Tempern

der aktiven Schicht. Das Tempern kann als einfache Methode eingesetzt werden, um

die Struktur der
”
Bulk-Heterojunction“ nach dem Schleuderbeschichten zu beeinflus-
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Anhang A. Morphologie beeinflussende Parameter (Einführung)

sen. Neben der Variation der Temperzeit ist insbesondere auch die Tempertemperatur

von herausragender Bedeutung.

Auch die Schichtdicke, welche beispielsweise beim Schleuderbeschichten über

die Umdrehungszahl eingestellt werden kann1, beeinflusst den strukturellen Aufbau

der Schichten. So wird die Morphologie sehr dünner Schichten stark von der Ober-

fläche des Substrates bestimmt, wohingegen beim Übergang zu dickeren Schichten

dieser Einfluss zugunsten der Volumeneigenschaften des Materials abnimmt. Dass für

polymere Solarzellen Schichtdicken in der Größenordnung von 100 nm ausreichen,

liegt an den hohen Absorptionskoeffizienten (αblend
max ≈ 105 cm−1) der konjugierten

Polymere [57].

Natürlich wirkt sich auch die Konzentration der Lösung auf den strukturel-

len Aufbau der
”
Bulk-Heterojunction“-Schicht aus. Typische Konzentrationen von

Polymer und Fulleren im Lösungsmittel liegen bei 1-2 Gewichtsprozent [66].

Weitere Ideen zur gezielten Beeinflussung der Morphologie bestehen u.a. bezüglich

der Anwendung von Ultraschallvibrationen (s. Abb. A.1) bei der Schichther-

stellung [138], der Behandlung mit Lösungsmitteldämpfen der bereits fertigen

”
Bulk-Heterojunction“-Schicht, dem Einsatz von elektrischen Feldern zur Aus-

richtung der Polymermoleküle oder auch der Modifizierung des Substrates, auf

dem die Polymer-Fulleren-Lösung aufgebracht wird. Insbesondere die letztgenannte

Methode scheint geeignet, um reproduzierbare Ergebnisse bei der Anordnung und

Ausrichtung von Polymeren zu erzielen. Denn bei den in polymeren Solarzellen ver-

wendeten, sehr dünnen aktiven Schichten (ca. 100 nm) wirkt sich der Substrateinfluss

stark auf die gesamte Schicht aus. Den Einfluss der Substratoberfläche und auch die

Reproduzierbarkeit der Anordnung erläutert Abb. A.1 an einem typischen, makro-

skopischen Beispiel aus dem Alltagsleben.

Die Palette zur Änderung der Morphologie ist vielfältig. Die vielen Parameter

bieten sehr gute und in den meisten Fällen technisch einfache Möglichkeiten, gezielt

einen bestimmten morphologischen Aufbau zu erzeugen.

1 Schichtdicke ∝ Umdrehungszahl−1/2
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Abbildung A.1: Das makroskopische Modell über die geordnete und reprodu-

zierbare Anordnung von Zigarettenstummeln (ovales Bild) in Folge des struk-

turierten Untergrundes (Pflaster) in Kombination mit der mechanischen Ein-

flussnahme durch das Ausrollen der Zigaretten mit dem Fuß (vergleichbar mit

Ultraschallvibrationen auf der Nano- und Mikrometerskala)2.

2 Die Bilder wurden vor dem Gerätehaus der Freiwilligen Feuerwehr Schwallungen, in welcher

der Autor dieser Arbeit aktiv ist, am 17.08.2007 aufgenommen.

137



Anhang B

Chemische Strukturen der

untersuchten Materialien

SS

S

S

S S

Abbildung B.1: Poly(3-Hexylthiophen) (P3HT) (regioregular)

H
3

Abbildung B.2: (6,6)-Phenyl-C61-Buttersäure-Methylester (PCBM-C60)
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Hier die Formeln:

O O

O O

CH3(CH2 5) (CH2 5) CH3

MDHE-C61: Malonic acid

dihexyl ester-C61

(MDHE)2-C62: Bismalonic acid

dihexyl ester-C62

O O

O O

CH3(CH2 5) (CH2 5) CH3

O O

O O

CH3(CH2 5) (CH2 5) CH3

Die Stellung des 2. Substituenten bezogen auf den ersten ist vermutlich statistisch

verteilt (vermutlich Isomerengemisch)

O

NO22O N

O N2

2,4,7-trinitrofluorenone (TNF)

Die Zellen mit PPV/TNF sind bis jetzt aber schlechter als ohne TNF. Ich weiß nicht,

ob man das veröffentlichen sollte.

Abbildung B.3: (6,6)-Malonsäure Di-Hexylester-C61 (MDHE-C60)

Hier die Formeln:

O O

O O

CH3(CH2 5) (CH2 5) CH3

MDHE-C61: Malonic acid

dihexyl ester-C61

(MDHE)2-C62: Bismalonic acid

dihexyl ester-C62

O O

O O

CH3(CH2 5) (CH2 5) CH3

O O

O O

CH3(CH2 5) (CH2 5) CH3

Die Stellung des 2. Substituenten bezogen auf den ersten ist vermutlich statistisch

verteilt (vermutlich Isomerengemisch)

O

NO22O N

O N2

2,4,7-trinitrofluorenone (TNF)

Die Zellen mit PPV/TNF sind bis jetzt aber schlechter als ohne TNF. Ich weiß nicht,

ob man das veröffentlichen sollte.

Abbildung B.4: Bis((6,6)-Malonsäure Di-Hexylester)-C62 ([MDHE]2-C60)

Die beiden MDHE-Ketten sind statistisch am C60-Molekül angeordnet. Das

Material ist deshalb ein Isomerengemisch.

S

OO

n n

SO H
3a) b)

Abbildung B.5: a) Poly-3,4 Ethylendioxythiophen (PEDOT) und b) Poly-

Styrolsulfonat (PSS)

139



Anhang C

Referenzsubstrat Quarz

Da zur Schichtherstellung in dieser Arbeit auch das Substrat Quarz verwendet wurde,

war es erforderlich, die strukturellen Eigenschaften dieses Referenzsubstrates zu be-

stimmen (s. Abb. C.1). Das Quarz-Substrat erzeugt in der XRD einen Halo zwischen
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Abbildung C.1: Das Röntgendiffraktogramm von einem Quarz-Substrat zeigt

bei ca. 21◦ einen breiten Untergrund (Halo).

ca. 18◦ und 24◦. Dies muss bei der Interpretation der XRD-Messdaten berücksichtigt

werden. In der PL erzeugt ein Quarz-Substrat keine Merkmale, welche bei der Aus-

wertung der Daten Berücksichtigung finden müssten. Des Weiteren sei angemerkt,

dass auch ein PEDOT:PSS-Substrat in der XRD keine beeinflussenden Effekte zeigt.
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Abkürzungsverzeichnis

AM 1.5 air mass 1.5 (Spektrum)

AFM atomic force microscopy (Rasterkraftmikroskopie)

CB Chlorbenzol (z.B. 1,0Ma%CB = 1,0 Massen-% CB)

CF Chloroform

CuPc Kupfer-Phthalocyanin

CV cyclic voltametric measurements (Zyklische Voltametrie)

DF Dielektrische Funktion

DOS density of states (Zustandsdichte)

DSC differential scanning calorimetry (Differentielle Kalorimetrie)

EQE externe Quanteneffizienz

FET Feld-Effekt-Transistor

FF Füllfaktor

FRET Förster Resonanz-Energie-Transfer

GID grazing incidence diffraction (Beugung unter streifenden Einfall)

HOMO highest occupied molecular orbital (höchstes besetztes Molekülorbital)

IQE interne Quanteneffizienz

ITO indium tin oxid (Indium-Zinn-Oxid)

IU Strom-Spannungs-Messung

LB Leitungsband

LUMO lowest unoccupied molecular orbital (niedrigstes unbesetztes

Molekülorbital)

MDHE-C60 (6,6)-Malonsäure Di-Hexylester-C61

(MDHE)2-C60 Bis((6,6)-Malonsäure Di-Hexylester)-C62

MDMO-PPV Poly-(2-Methoxy-5-(3,7-Dimethyloktyloxy)-PPV

P3HT Poly(3-Hexylthiophen)

PCBM-C60 (6,6)-Phenyl-C61-Buttersäure-Methylester

PEDOT Poly-3,4 Ethylendioxythiophen

Perylen peri-Dinaphthylen
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PL Photolumineszenz

PPV Poly(para-Phenylenvinylen)

PSS Poly-Styrolsulfonat

REM Rasterelektronenmikroskopie

SAED selected area electron diffraction (Elektronenbeugungsbild

des ausgewählten Bereichs)

SE Spektroskopische Ellipsometrie

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

TITK e.V. Thüringer Institut für Textil- und Kunststoffforschung e.V.

(Rudolstadt)

VB Valenzband

WAXD wide angle x-ray diffraction (Weitwinkelröntgenbeugung)

XRD x-ray diffraction (Röntgenbeugung)

ZMN Zentrum für Mikro- und Nanotechnologien (TU Ilmenau)
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