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Zusammenfassung

Zusammenfassung

Diese Dissertation behandelt die bleifreien Perowskitmaterialien FASnls und Cs2AgBiBrs und deren Grenz-
flachenverhalten, welches von zentraler Bedeutung fiir den Einsatz der halbleitenden Materialien in opto-
elektronischen Bauteilen ist. Mittels Kelvin-Sonden-Mikroskopie wurde die Verdnderung der
Austrittsarbeit von FASnIz und darauf deponierter Elektronen- und Lochtransportmaterialien untersucht
und Riickschliisse auf Bandverbiegung und Dotierung durch Interdiffusion gezogen. So konnten verschie-
dene organische Halbleiter als vielversprechende Kontaktmaterialien fiir bleifreie Perowskitsolarzellen
identifiziert werden. Der Einfluss der Kontaktausbildung der Perowskite mit Metallen wurde auRerdem
anhand elektrischer Messungen auf mikrostrukturierten Interdigitalelektroden untersucht. Hier konnte
die fiir Perowskitmaterialien charakteristische Hysterese im Strom-Spannungs-Verhalten beobachtet und
mit lonenbewegung und daraus resultierender Modifikation des Metall-Halbleiter-Kontaktes korreliert
werden. Durch gezielte strukturelle Veranderungen der Perowskitschicht konnte ebendiese Hysterese
weitgehend unterdrickt werden. In den weiteren Arbeiten wurde der bleifreie Doppelperowskit
Cs2AgBiBrs untersucht, dessen Langzeitstabilitdt in Solarzellengeometrie gezeigt und die Strom-Span-
nungs-Hysterese analysiert. Weiterhin wurden Cs2AgBiBrs-Schichten, die von einem Kooperationspartner
durch gezielte Dotierung mit Lanthaniden sowie durch das Einbringen von organischen Kationen struktu-
rell modifiziert wurden, mittels Rasterkraft- und Kelvin-Sonden-Mikroskopie untersucht. Durch die struk-
turelle Anpassung konnten die optischen Eigenschaften und das Kontaktverhalten modifiziert werden, um
flir optoelektronische Bauteile besser geeignete Eigenschaften zu erreichen. Die Ergebnisse der publizier-

ten Arbeiten wurden in einem Ubersichtsartikel gemeinsam mit dem Stand des Wissens eingeordnet.



Abstract

Abstract

In this work the lead-free perovskite materials FASnIz and Cs2AgBiBres and their interfacial behavior were
studied, which is of great relevance for their usage in solar cells and other optoelectronic devices. Kelvin
probe force microscopy was applied as the key method to study the change in work function of the per-
ovskite and subsequently deposited electron and hole transport materials. Thereby, information on film
growth, band bending and doping by interdiffusion was obtained and different organic semiconductors
were identified as potentially promising contact materials in tin-based perovskite solar cells. The influence
of the contact formation of FASnls with metals was examined by means of electrical measurements on
interdigital gold electrodes. The hysteresis in the current-voltage characteristics, known for hybrid perov-
skite materials, was observed and correlated with ion movement in the perovskite layer leading to a mod-
ification of the contact between the metal and the semiconductor. This hysteresis can be suppressed to a
large extent by specific structural changes of the perovskite layer. As a second lead-free material, the long-
term stability and the current-voltage-hysteresis of the double perovskite Cs,AgBiBrs were studied. Fur-
thermore, structurally modified Cs2AgBiBrs-layers were analyzed by AFM and KPFM. These materials were
synthesized by a collaborator to adjust the optical properties and contact behavior of the lead-free per-
ovskite in order to achieve more suitable layer properties for optoelectronic components. While doping
with lanthanides induced only minor changes on work function and morphology, using larger cations,
which induce the growth of a 2D-layered perovskite, showed significant influence on thin film morphology
as well as on the work function. The published results were further classified in a review article in context

with recent topic related literature on contact formation of lead-free perovskite materials.
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Einleitung

1 Einleitung

Die Eingrenzung des anthropogenen Klimawandels, der zu einem groRen Teil durch die energetische Nut-
zung fossiler Brennstoffe und dem daraus resultierenden Anstieg der CO2-Konzentration in der Erdat-
mosphdre hervorgerufen wird, ist eine der wichtigsten Aufgaben unserer und der nachfolgenden
Generation.? Da die globale elektrische Energieversorgung, der Energiebedarf fiir Mobilitdt und im Ge-
biudesektor bislang hauptsichlich auf der thermischen Nutzung von fossilen Brennstoffen beruht3#, be-
steht weitreichender wissenschaftlicher und politischer Konsens dariber, dass die Nutzung erneuerbarer
Energien ein elementarer Ansatzpunkt zur Eingrenzung des Klimawandels ist.> Die zentrale Energiequelle
der Erde ist die Strahlungsenergie der Sonne, was die Photovoltaik als direkte Umwandlung dieser Energie
in nutzbare elektrische Energie zu einem Kernelement der zukiinftigen elektrischen Energieversorgung
macht. Trotz stark gesunkener Preise fiir kommerzielle Photovoltaikmodule®” kénnten neuartige Photo-
voltaik-Technologien bestehende Systeme erganzen oder verdrangen. Neben konventionellen siliziumba-
sierten Solarzellen werden verschiedene weitere Absorbermaterialien und Solarzellenkonzepte
untersucht, um die Nachteile von Silizium (z.B. hohe Temperaturen bei der Herstellung, geringer Absorp-
tionskoeffizient und daher groRe Absorberschichtdicken) zu umgehen. Hierbei kénnte den Perowskitso-
larzellen (PSCs) aufgrund ihres zumindest im Labormalstab mit konventionellen Si-Solarzellen
vergleichbaren Wirkungsgrads, einer energetischen Amortisationszeit von wenigen Monaten und konkur-
renzfahigen Stromgestehungskosten von wenigen cent/kWh eine entscheidende Rolle zukommen.%®
Perowskit bezeichnet die photoelektrisch aktive Schicht in PSCs, welche durch ihre stéchiometrische Zu-
sammensetzung ABXsz und die der Struktur des namensgebenden Minerals Perowskit (CaTiOs) dhnelnden
Kristallstruktur charakterisiert wird. Organisch-anorganisch hybride Perowskitmaterialien setzen sich ty-
pischerweise aus einem organischen Molekil (A) und verschiedenen Bleihalogeniden (BXz) zusammen.
Diese kdnnen aus Losung aufgebracht werden, kristallisieren bei vergleichsweise geringen Temperaturen
und weisen neben einer Bandliicke im sichtbaren Spektralbereich auch auRergewdhnlich groRe Ladungs-
tragerdiffusionsldngen und -lebensdauern sowie eine hohe Defekttoleranz auf.®! Aufgrund des groRen
Absorptionskoeffizienten sind wenige hundert Nanometer Schichtdicke ausreichend um den GroRteil des
einfallenden Lichts zu absorbieren und das Material in Diinnschichtsolarzellen einzusetzen.!? Eine zentrale
Herausforderung fiir PSCs besteht darin, die chemische Stabilitdt der Absorbermaterialien zu erhéhen und
das enthaltene Blei aufgrund dessen Toxizitdt zu vermeiden, um den kommerziellen Einsatz solcher Solar-
zellen zu erleichtern.®® Aufgrund der chemischen Ahnlichkeit eignet sich hierfiir Zinn, welches in dhnlichen
Materialkombinationen zum Teil vergleichbare Schichteigenschaften aufweist.!* Das in dieser Arbeit
hauptsachlich untersuchte Perowskitmaterial ist Formamidiniumzinniodid (FASnlz mit FA* = CH(NH)2*)
welches mit bisher 14,8 % die héchsten Wirkungsgrade aller bleifreien Perowskitmaterialien erzielt.® Ein
weiteres mogliches Substitutionsmaterial flir Pb-basierte Perowskite ist der anorganische Doppel-
perowskit Cs2AgBiBrs, der zwar aufgrund seiner nicht idealen optischen Eigenschaften nur begrenzte Re-
levanz als Absorbermaterial in Solarzellen hat aber aufgrund seiner chemischen Stabilitdt!® und langen

Ladungstrigerlebensdauern’'® interessant zur Nutzung in optoelektronischen Bauteilen sein kann. In



Einleitung

Perowskitsolarzellen wird die lichtabsorbierende Perowskitschicht zwischen einem n- und einem p-leiten-
den Halbleiter eingesetzt.’® Die Grenzflichen zwischen dem Perowskiten und den beiden Halbleitern spie-
len eine zentrale Rolle fur die Zellfunktion, da sie Ladungstrager selektiv leiten oder blockieren und an den
Kontakten eine Raumladungszone ausbilden kénnen, welche die Ladungstriagerextraktion verbessern
kann.?® Grenzflichen stellen andererseits immer eine Unterbrechung der Periodizitit des Gitters dar, an
denen Fehlstellen entstehen und freie Ladungstrager rekombinieren oder gestreut werden kénnen, was

die Effizienz von Solarzellen mindert und daher gezielt kontrolliert werden muss.?!

Ziel der vorliegenden Arbeit ist daher ein verbessertes Verstdandnis der Grenzflachen, des Ladungstrans-
ports und der Kontaktausbildung von bleifreien Perowskiten zu angrenzenden halbleitenden oder metal-
lischen Materialien. Im Perowskitgitter besonders bewegliche lonen, welche beispielweise aufgrund
externer elektrischer Felder migrieren, konnen die elektrische Kontaktausbildung an den Grenzflachen
beeinflussen. Dieser Effekt wird hinter der haufig beobachteten Hysterese in der Strom-Spannungs-Cha-
rakteristik sowie der Beeinflussung der elektrischen Eigenschaften durch vorhergehende elektrische Po-
larisierung von Perowskitschichten vermutet?? und deshalb in dieser Arbeit fiir FASnls und Cs2AgBiBre

genauer untersucht.

Der aktuelle Stand des Wissens zu diesen Grenzflachen in bleifreien PSCs und deren Einfluss auf die Funk-
tionsweise der Zellen ist in Publikation 1 (s. Kapitel 4) zusammengefasst. Aus dieser ergibt sich der Litera-
turzusammenhang der dieser kumulativen Dissertationsschrift zugrunde liegenden einzelnen Artikel
zueinander sowie deren Einordnung in den Stand des Wissens. Publikation 2 (s. Kapitel 7) setzt sich mit
den elektrischen und optischen Eigenschaften von FASnls sowie dessen Kontaktausbildung mit Gold aus-
einander. Hierbei wird die Hysterese in der Strom-Spannungs-Charakteristik untersucht und durch Veran-
derung der Injektionsbarriere am Metall-Halbleiter-Kontakt aufgrund von beweglichen lonen erklart. Die
Publikationen 3 (s. Kapitel 8) und 4 (s. Kapitel 9) setzen den Fokus direkt auf die Kontaktausbildung von
FASnI3 mit in PSCs zum Einsatz kommenden organischen n-Halbleiter Ceo (Publikation 3) und verschiede-

nen organischen p-Halbleitern (Publikation 4).

Als zweites bleifreies Perowskitmaterial steht der Doppelperowskit Cs,AgBiBrs, dessen optische Eigen-
schaften und seine Kontaktausbildung im Fokus. Die Hysterese in der Strom-Spannungs-Charakteristik
wird untersucht. Zeitabhdngige Messung des Potentialabfalls (iber der Perowskitschicht deuten darauf
hin, dass ein extern angelegtes elektrisches Feld zu Verdanderungen am Kontakt zwischen Halbleiter und
Metall fiihrt, welche die elektrischen Eigenschaften beeinflussen. Weiterhin wird darauf eingegangen, wie
sich die Austrittsarbeit von 3D- und 2D-Doppelperowskitschichten aufgrund von Zusammensetzung oder

Dotierung verandert.

In der vorliegenden kumulativen Dissertationsschrift werden zunachst die wissenschaftlichen Grundlagen
dargestellt. Nach Einbettung der Erstautorenpublikationen mit einer Darstellung meines jeweiligen Bei-
trags folgt eine Ubersicht iiber weitere fiir den Zusammenhang wichtige Ergebnisse, mit denen ich im

Rahmen dieser Arbeit als Koautor zu weiteren Publikationen beigetragen habe.
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2 Grundlagen

Grenzflachen spielen in Halbleiterbauelementen eine entscheidende Rolle, weil sie einerseits die Periodi-
zitat des Gitters stéren und somit flr Fehlstellen und Defekte verantwortlich sind, welche die elektrischen
Eigenschaften und damit die Funktion des Bauteils beeinflussen kénnen.?® Andererseits sind Grenzflichen
essentiell fir viele Halbleiterbauelemente, wie beispielsweise die Schottky-Diode, die durch den Kontakt
zwischen Halbleiter und Metall zustande kommt.?* Die Relevanz solcher Grenzflichen wird zwar insbe-
sondere in Publikation 1 aber auch in den Publikationen 3 und 4 kurz erldutert, spielt aber fiir diese Arbeit

eine so zentrale Rolle, dass sie hier separat diskutiert werden soll.

2.1 Kontakt zwischen Metallen und Halbleitern

Wenn ein Metall und ein Halbleiter mit unterschiedlichen Fermi-Niveaus miteinander in Kontakt gebracht
werden, fihrt dies an der Grenzflache im Halbleiter zu einer Bandverbiegung, die sich auf das Leitungs-
verhalten des Ubergangs auswirkt und entweder einen chmschen Kontakt mit energetisch sehr kleiner
Barriere oder einen Schottky-Kontakt mit energetisch gréRerer Barriere zur Folge hat.?* Die Entstehung
eines Schottky-Kontakts zwischen einem n-dotierten Halbleiter und einem Metall mit groRer Austrittsar-
beit ist in Abbildung 1 schematisch dargestellt. Zunachst sind die beiden Materialien raumlich und
elektrisch getrennt und die Fermi-Niveaus unabhangig voneinander. Nach elektrischer Verbindung und
raumlicher Anndherung, vergréRert sich die elektrische Feldstarke zwischen den Materialien, es sammelt
sich negative Ladung im Metall an, was der Ausbildung einer Verarmungszone bzw. Raumladungszone im
Halbleiter und einer Bandverbiegung entspricht. Sobald der Abstand ausreichend klein ist, dass Ladungs-
transport erfolgen kann, verschwindet das Feld zwischen den Materialien und die (maximale) Barriere mit
einer Hohe von q@sp,, = q(®y — X) bildet sich aus (Abbildung 1b). Im Fall eines p-dotierten Halbleiters
ergibt sich entsprechend q@gsg,, = Eg — q(®y — X).
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Abbildung 1: Entstehung eines Schottky-Kontakts durch Anndherung eines Metalls (jeweils links) an einen
n-dotierten Halbleiter (rechts). a) ohne Kontakt, b) in direktem Kontakt und c) in direktem Kontakt unter
Berucksichtigung von Oberflachenzustanden im Halbleiter, Fermi-Level-Pinning und einem Grenzflachen-
dipol A. Abbildung angelehnt an Refs. 2525,

Die reale Kontaktausbildung weicht aufgrund von Oberflachenverunreinigungen, Oberflachenzustanden

im Halbleiter oder der moglichen Ausbildung von Grenzflachenschichten und Grenzflachenzustanden ty-

pischerweise von dem von Mott und Schottky beschriebenen Verhalten ab (Abbildung 1c).?® Dies kann zur
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Ausbildung eines Grenzflachendipols A fiihren, welches beispielsweise durch Legierung oder Interdiffu-
sion auftreten kann, aber auch durch Ausrichten von elektrischen Dipolen an der Grenzfliche.?®?” Eine
wichtige Rolle fiir die Kontakteinstellung und die Bandverbiegung im Halbleiter spielt auferdem das
Fermi-Level-Pinning, das durch eine groRe Dichte von Oberflaichenzustdanden im Halbleiter bzw. an der
Grenzflache zwischen Halbleiter und Metall hervorgerufen wird. Diese Zustdnde kdnnen die Position des
Fermi-Levels festlegen und dazu fiihren, dass das Kontaktverhalten weder von der Dotierkonzentration
im Halbleiter noch von der Austrittsarbeit des Metalls abhdngt. Dies ist bei kovalent gebundenen Element-
halbleitern (Si, Ge) oder IlI-V-Halbleitern haufig der Fall, da die Ausbildung der Barriere durch Grenzfla-
chenzustinde dominiert wird.?> Bei Halbleitern mit einer groRen Elektronegativititsdifferenz zwischen
den beteiligten Elementen und daher ionisch dominierten Bindungsanteilen (z.B. ZnS oder CdS) ist die
Barrierenhdhe hingegen stark von der Austrittsarbeit des Metalls abhingig.?> Die Wechselwirkung der
Zustinde an den Bandkanten bei Pb- oder Sn-basierten Perowskiten (Pb 6s? oder Sn 5s mit | 5p) kann
nicht klar einem Bindungstyp zugeordnet werden, weil sie sowohl kovalente als auch ionische Anteile
aufweist.?® Dementsprechend kann fiir den Kontakt zwischen den untersuchten Perowskiten und einem
Metall mit einer gegebenen Austrittsarbeit keine quantitative Prognose getroffen werden. Der Kontakt
zwischen einem Metall und dem Perowskiten FASnlz spielt fiir die elektrischen Eigenschaften der in Pub-
likation 2 beschrieben Schichten eine entscheidende Rolle. Die Schottky-Barriere am Kontakt kann durch
Anlegen einer Spannung und dadurch hervorgerufene Drift von lonen modifiziert werden, wodurch ein
groRerer Stromfluss in die eine und ein deutlich verringerter Stromfluss in die andere Richtung beobachtet
wird.?® Auch das in Kapitel 10.2 untersuchte Strom-Spannungs-Verhalten des Doppelperowskiten Cs2Ag-

BiBrs wird durch die Modifikation des Metall-Halbleiter-Kontakts entscheidend beeinflusst.

2.2 Homogener Halbleiterkontakt

Der andere in fast allen Halbleiterbauelementen relevante Kontakt ist der zwischen zwei Halbleitermate-
rialien, welcher z.B. die Grundlage fiir p-n-Dioden sowie Feldeffekt- und Bipolartransistoren bildet. Im
einfachsten idealisierten Fall wird ein Halbleiterkristall betrachtet, der aus zwei unterschiedlich dotierten

Bereichen besteht, die abrupt ineinander iibergehen (homogener p-n-Ubergang, dargestellt in Abbildung

a)
E, E,
____________ E
i ———— D
P EF
n
EF P R —
2 ——

Abbildung 2: Schematische Darstellung eines homogenen p-n-Ubergangs. a) p- und n-dotierte Halbleiter
ohne Kontakt. b) p-n-Kontakt. Darstellung angelehnt an Refs. 2425,
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Im thermischen Gleichgewicht muss das Fermi-Niveau im gesamten Kristall konstant sein, deshalb gilt fur

den Nettostromfluss J,,

dEf (2‘1)
“dx

Jn = 0= qun (nE +252) = pym
mit der Elektronenbeweglichkeit u,,, Elektronenkonzentration n, der Fermi-Energie Ef, der Boltzmann-
Konstante kg und der Temperatur T.2° Gleichung (2-1) gilt analog auch fiir Lécher. Der Stromfluss ist O,
weil der auf die verschiedenen Dotierkonzentrationen zuriickzufiihrende Diffusionsstrom durch den Drift-
strom ausgeglichen wird. Der Driftstrom ist die Folge des wegen der zuriickbleibenden ortsfesten ionisier-
ten Dotieratome entstehenden elektrischen Feldes in der Raumladungszone. Fiir die Diffusionsspannung

(engl. built-in-voltage) qy,; = E, — (qy,, + q,,) (s. Abbildung 2) gilt unter der Annahme gleicher La-
g 2

dungstrégerkonzentrationen im p- und n-dotierten Bereich im Gleichgewicht (n,p,, = n,p, = n?)®»
kpT NpNgy kT DPp kT nn
-z—ln(—)z—ln(—)=—1n<—) 2-2
1pbl q nlz q Pn q np ( )

mit der Dichte an Donatoren N bzw. Akzeptoren Ny, der intrinsischen Ladungstragerdichte n;, den Elekt-
ronen- und Lochkonzentrationen als Majoritatsladungstréger n,, bzw. p,, und als Minoritatsladungstrager

n, bzw. p,,. Durch Nutzung der Poisson-Gleichung erhélt man®:

b L(p() = n0) + W = Ny, (2-3)

dx? £

Unter der Annahme, dass alle Storstellen innerhalb der Raumladungszone ionisiert sind (n = p = 0),
ergibt sich flr die Breite der Raumladungszone im n-dotierten Bereich (analog im p-dotierten Bereich,

durch Ersetzen von Nj, durch N, und umgekehrt):2>3°

2&s5Ppi Na
= |Sstbl____—A4 2-4
W 4 Np(Na+Np) (2-4)
Durch Integration im p-dotierten Bereich =W, < x < 0 (Gl. (2-5)) und im n-dotierten Bereich 0 < x <

W,) (Gl.(2-6)) der Raumladungszone erhilt man schlieRlich den Potentialverlauf:3°

P00 =LA (x + )"+, 23

P = Y — 22 ()2, e
Die beschriebene Herleitung und Funktionsweise entspricht dem idealisierten Modell. In realen Kontakten
sind die Annahme der vollstindigen lonisation der Stérstellen, des abrupten Ubergangs der Dotierprofile
sowie der Kontaktausbildung ohne Ausbildung zusétzlicher Storstellen am Ubergang nur begrenzt und
unter sehr definierten Praparationsbedingungen (Ultrahochvakuum, staubfreie Umgebung, hochreine

Ausgangsmaterialien etc.) giiltig.2>2¢
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2.3 Heterogener Halbleiterkontakt

Die Kontaktausbildung zwischen zwei unterschiedlichen Halbleitern ist etwas komplizierter, da neben den
quasi-makroskopischen Vorgdangen (Bandverbiegung und Ausbildung einer Raumladungszone) noch mik-
roskopische bzw. atomare Reaktionen direkt an der Grenzflache stattfinden, die sich auch auf das Kon-
taktverhalten auswirken.?® Im idealen Fall wird letzteres auRer Acht gelassen und der in Abbildung 3b
dargestellte Verlauf der Bander in der Raumladungszone etabliert sich. Hierbei gleicht sich im thermischen
Gleichgewicht das Fermi-Niveau Gber dem Kontakt an. Das Vakuumniveau ist im gesamten Bauteil parallel
zu den Bandkanten und stetig wodurch aufgrund der unterschiedlichen Bandliicken und Positionen der
Bandkanten Spriinge im Leitungsbandverlauf (AE) und Valenzbandverlauf (AE}) entstehen. Die Differenz
der Austrittsarbeiten fiihrt zu einer Diffusionsspannung und damit zu einer Bandverbiegung am Kontakt.
Beide Effekte spielen sich auf verschiedenen Langenskalen ab: wahrend der Sprung in den Bandern inner-
halb einiger Atomlagen abgeschlossen ist, kann sich die Raumladungszone lber einige hundert Nanome-
ter ausdehnen. Im realen Kontakt treten haufig Fehlstellen, Gitterdefekte und ungesattigte Bindungen
auf, die das Fermi-Niveau festlegen (,pinnen”) und damit den Kontakt, die Bandverbiegung und die

Bandoffsets entscheidend beeinflussen kénnen (Abbildung 3c).2°

a) b)

1 q®,

Abbildung 3: Konstruktion der Bandverbiegung an einem Heterolibergang zwischen zwei n-dotierten
Halbleitern. a) Isolierte Halbleiter ohne Kontakt, b) nach Angleichen der Fermi-Niveaus im thermischen
Gleichgewicht mit eingezeichneter Bandverbiegung, c) mit signifikant hoher Dichte an Oberflachenzustan-
den, die das Fermi-Niveau festlegen. Abbildung angelehnt an Refs. 2526,

In PSCs sind heterogene Halbleiterkontakte essentiell fir die Zellfunktion, da bis auf die metallische Ge-
genelektrode und das Glassubstrat nur unterschiedliche Halbleiter genutzt werden (vgl. Kapitel 3.3). Das
Verstandnis des Potentialverlaufs sowie die Feststellung moglicher Barrieren ist ein wichtiger Baustein,
um die Funktionsweise von PSCs zu verstehen und zu verbessern. Der Potentialverlauf im Kontakt kann
anhand von schichtdickenabhangigen Messungen des Fermi-Niveaus, z. B. mittels Photoelektronenspek-
troskopie oder per Kelvin-Sonden-Mikroskopie (KPFM, vgl. Kapitel 5.1), bestimmt werden. Die Untersu-
chung des Potentialverlaufs im Kontakt zwischen FASnls mit verschiedenen organischen Halbleitern ist
zentraler Bestandteil der Publikationen 3 und 4. Dabei wurde unter anderem der Verlauf der Bandverbie-

gung ermittelt, um Dotierkonzentrationen nach Gl. (2-5) sowie den Einfluss von Grenzflachendipolen am
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Kontakt abzuschéatzen. Basierend auf den mittels KPFM erfassten schichtdickenabhangigen Austrittsarbei-
ten erfolgte die Rekonstruktion des energetischen Verlaufs der Bandkanten nach dem in Abbildung 3 dar-

gestellten Prinzip.
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3 Hybride Perowskitmaterialien

Im Folgenden werden, ergdnzend zur Einleitung in Publikation 1, die zentral in dieser Arbeit untersuchten
Perowskite und deren Eigenschaften beschrieben und deren Eignung als Absobermaterial herausgearbei-

tet.

Als Perowskite im gebrduchlichen weiter gefassten Sinn werden Materialien mit der Summenformel ABX3
bezeichnet, die dhnlich kristallisieren wie das Mineral CaTiOs, welches 1839 von Gustav Rose entdeckt
und nach dem russischen Mineralogen Lew Alexejewitsch Perowski benannt wurde. Mogliche Anwendun-
gen von (anorganischen) Perowskiten finden sich im Bereich der Hochtemperatursupraleitung 332 oder
als Protonen- oder lonenleiter in Festoxidbrennstoffzellen.3 Dieter Weber kombinierte im Jahr 1978 erst-
mals ein metallisches Kation der Hauptgruppe (IV) an Position B (Pb?*, Sn?*) mit einem Anion aus der
Gruppe der Halogenide (CI, I, Br') und einem passenden organischen Kation (Methylammonium, CHsNHs*,
MAY) und erhielt ein schwarzes Perowskitpulver mit halbleitenden (Methylammoniumbleiiodid, MAPblI3)
und halbmetallischen (Methylammoniumzinniodid, MASnls) Eigenschaften.3435 Er legte damit den Grund-
stein fiir die optoelektronische Nutzung von organisch-anorganisch hybriden Perowskiten. Weitere Arbei-
ten folgten am Ende des 20. Jahrhunderts von Mitzi und Papavassiliou bezliglich optischer und
halbleitender Eigenschaften sowie der Reduktion der Dimensionalitdt und strukturellen Variabilitat des
Materials.3¢3° Aufbauend auf diese Pionierarbeiten konnte der Perowskit Methylammoniumbleiiodid
(MAPDI3) im Jahr 2009 erstmals als Farbstoff in farbstoffsensibilisierten Solarzellen (engl. dye sensitized
solar cells, DSSCs) eingesetzt werden®’, was wiederum die Vorarbeit fiir das bis heute intensiv beforschte
Feld der PSCs sowie weiterer optoelektronischer Bauteile (LEDs, Laser, Phototransistoren) darstellte.41%
Das groRe wissenschaftliche Interesse kann leicht am Anstieg der Zitationen der ersten Veroffentlichung

der Verwendung von MAPbIs in Solarzellen von Kojima et al. abgelesen werden.*®

3.1 Struktur von zwei- und dreidimensionalen Perowskitschichten

Die dreidimensionale, idealerweise kubische Perowskitstruktur besteht aus BXe-Oktaedern, die an den
Ecken eines Wiirfels sitzen, welcher wiederum das meist organische Kation einschlieRt (Abbildung 4a).
Das entscheidende Kriterium zur Ausbildung der dreidimensionalen Perowskitstruktur liefert der Gold-

schmidtsche Toleranzfaktor 7

ra+ry

- V2:(rp+rx) (3-1)

mit den Goldschmidt-lonenradien an den Positionen A, Bund X. Fir 0,8 < t < 1 und 1y > rg > 1y kristal-
lisiert das Material idealerweise in einer dreidimensionalen periodischen Struktur. Dieses flr oxidische
Perowskitmaterialien entwickelte System besitzt bei den untersuchten aus organischen und anorgani-
schen Materialien bestehenden hybriden Perowskiten nur begrenzte Giltigkeit, weil das organische Ka-
tion wegen seines nicht kugelformigen Aufbaus sowie der variablen Bindungslangen nicht dem im Modell

vorausgesetzten Bild der (anorganischen) lonen als harte Kugeln entspricht.*® Stattdessen miissen effek-
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tive lonenradien genutzt werden, um realistische Toleranzfaktoren zu erhalten.*>*° Eine weitere Modifi-
kation wurde aufgrund der starken kovalenten Bindung zwischen Halogen und Metall vorgeschlagen und
mithilfe eines Oktaederfaktors abhdngig vom jeweiligen Metallhalogenid realisiert.*® Damit ergibt sich fiir
den hauptséachlich in dieser Arbeit untersuchten Perowskiten FASnls t = 0,998 und fiir den meist unter-
suchten Perowskiten MAPbIz t = 0,912. Letzterer kristallisiert bei Raumtemperatur in der Raumgruppe
l4cm in einem tetragonalen Gitter und geht fiir héhere Temperaturen ins kubische Gitter Gber. FASnIs

kristallisiert im orthorhombischen Kristallsystem mit der Raumgruppe Amm?2 (Abbildung 4a).>!

Abbildung 4: Kristallstrukturen von a) FASnls, b) Cs;AgBiBrs und c) Phenylethylammoniumzinniodid
(PEA2Snl4). Die den Skizzen zugrundeliegenden Strukturdaten wurden entnommen aus Refs. 165152,

Werden zwei bivalente Kationen B2* durch ein monovalentes Kation B** und ein trivalentes Kation B‘3*
ersetzt, ist die Ladung wie in den ABX3-Perowskiten ausgeglichen und man erhalt die sogenannten Dop-
pelperowskite (A2B‘B‘“Xs), vorausgesetzt die gemittelten lonenradien B und B* erlauben die Kristallisation
in einem dreidimensionalen Gitter.>* Der Doppelperowskit Cs>AgBiBrs wird aufgrund seiner chemischen
Stabilitdt an Umgebungsatmosphare und seiner geringen Toxizitat als potentieller Ersatz fiir bleihaltige
Perowskite betrachtet.>* Hier alternieren AgBrs und BiBrs Oktaeder und umschlieRen Cs* im Zentrum des
Wiirfels (Abbildung 4b). Cs2AgBiBrs kristallisiert bei Raumtemperatur im kubischen Kristallsystem mit der

Raumgruppe Fm3m.

Wenn die Voraussetzung zur Bildung einer dreidimensionalen Perowskitstruktur nicht erfiillt ist, kbnnen
sich zweidimensionale Schichtstrukturen ausbilden.>® Dies wird {iblicherweise durch die Nutzung von fiir
die anorganische Uberstruktur zu groRBen, meist organischen Kationen erreicht, die mittels Van-der-
Waals-Bindungen angebunden als Abstandshalter zwischen den anorganischen aus Metallhalogenid-
Oktaedern bestehenden Schichten wirken.>” Die entstehende Quantentrog-Struktur setzt sich aus den in
zwei Dimensionen leitfahigen anorganischen Schichten und den isolierenden organischen
Zwischenschichten zusammen (Abbildung 4c).>® Diese zweidimensionalen Ruddlesden-Popper-Perowskit
genannten Schichten weisen generell eine groRere Bandlicke und eine gréRere
Exzitonenbindungsenergie auf und sind daher nicht gut als Absorber in Solarzellenanwendungen
nutzbar.’” Wird ein fiir die Perowskitstruktur zu groRes organisches Kation A‘ gemeinsam mit einem
kleineren, in die Struktur passenden A verwendet, bilden sich gemischte 2D/3D-Strukturen aus (A’2An-
1BnX3n+1).%° n gibt die Anzahl der anorganischen Schichten an, welche in einem dreidimensionalen Block

das kleine Kation umschlieRen und wiederum von Doppelschichten des gréReren organischen Kations
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separiert werden.® Bei sehr kleinem Verhiltnis A”:A und priferentieller Anbindung des A‘-Kations an das
Substrat kann die 2D-Schicht als Keimschicht fiir eine darauf wachsende 3D-Perowskitschicht genutzt
werden.?®6162 Dies filhrt zu erhéhter chemischer Stabilitit der Perowskitschicht®®, préferentiellem
Wachstum in (h00)-Richtung und vergréRerter Ladungstragerlebensdauer.®* Der Einfluss dieser 2D/3D-
Mischschichten auf die elektrischen und (zeitaufgelosten) optischen Eigenschaften wurde in Publikation
2 untersucht. Auch der Doppelperowskit Cs2AgBiBrs kann 2D-Schichtstrukturen bzw. gemischte 2D/3D-
Perowskitschichten ausbilden, wenn Cs* ganz oder teilweise durch entsprechende organische Kationen
substituiert wird.%®> Dies wurde unter anderem mittels Rasterkraftmikroskopie in Zusammenarbeit mit F.

Schmitz in einer Kooperation untersucht (vgl. Kapitel 10.4 und Refs. %6:67),

3.2 Elektrische und optische Eigenschaften hybrider Perowskitmateria-
lien

Die untersuchten Perowskite weisen einige Eigenschaften auf, die fiir deren Nutzung in Dinnschichtso-
larzellen und anderen optoelektronischen Anwendungen wichtig sind. Entscheidend sind die optischen
Eigenschaften, sowohl hinsichtlich Absorption als auch Emission, die elektrischen Eigenschaften sowie die

Charakteristika der Fehlstellen und der daraus resultierenden ionischen Leitfahigkeit.

Uber MAPbIs und das zinnhaltige Aquivalent MASnIs wurde bereits 1996 von breiter optischer Absorption
im sichtbaren Spektralbereich und relativ zur Absorptionskante nur wenig rotverschobener Emission
berichtet.®® Auch eine systematische VergréRerung der Bandliicke bei Substitution von lod durch Brom,
eine geringe Exzitonenbindungsenergie von 20 — 30 meV und daraus resultierend das Vorhandensein von
freien Ladungstragern bei Raumtemperatur fiir MAPbIz und MASnIs wurden bereits friih beschrieben.>®
Fiir die Verwendung in Solarzellen ist insbesondere der (iber einen breiten Bereich des sichtbaren
Spektrums hohe Absorptionskoeffizient (z.B. >3x10* cm™ fiir MAPbIs), welcher den von Silizium um etwa
eine GroRenordnung iibersteigt, entscheidend.? Dadurch ist bereits bei geringen Schichtdicken von 300

— 500 nm die vollstédndige Absorption des einfallenden sichtbaren Lichts moglich.

Zur elektronischen Bandstruktur an den Bandkanten tragen nur die anorganischen Teile (Pb bzw. Sn und
das Halogen) bei. Das Valenzband ergibt sich bei MAPbIz und FASnls aus der antibindenden Hybridisierung
von Pb 6s2 bzw. Sn 5s2 und | 5p Orbitalen, wihrend die Orbitale des organischen Kations nicht entschei-
dend zur Bandstruktur an den Bandkanten beitragen.5®7! Ersteres verschiebt die Valenzbandkante zu
hoheren Energien und hat zur Folge, dass die Defekte mit der geringen Bildungsenthalpie, z.B. I'-Leerstel-
len (Vi-), energetisch nahe an der Bandkante oder sogar innerhalb des Bandes liegen und deshalb die
elektronischen Eigenschaften kaum beeinflussen.'%7%73 Diese Defekttoleranz ist, zumindest fiir die Pb-ba-
sierten Perowskite, einer der Griinde fur die auRergewdhnlich langen Ladungstragerlebensdauern
und -diffusionslangen (1 um in MAPbIs Diinnschichten!® und iiber 100 um in MAPblI; Einkristallen’). Durch
Betrachtung der Bandstruktur wird auch ersichtlich, dass die Bander an der direkten Bandllicke stark ge-
kriimmt sind, was eine geringe effektive Masse von Elektronen und Léchern zur Folge hat.”® Dies fiihrt zu

hoher Ladungstragerbeweglichkeit und einer geringen Exzitonenbindungsenergie, sodass sowohl fiir Pb-

10
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als auch fur Sn-basierte Perowskite optisch angeregte Ladungstrager bereits bei Raumtemperatur als freie
Ladungstrager vorliegen und damit in geeigneter Solarzellengeometrie effizient genutzt werden kon-

nen.76,77

Fir Sn-Perowskite spielen Gitterdefekte eine gréRere Rolle, da sich bereits bei leichter Abweichung von
der idealen Stochiometrie, welche fir die defektfreie Kristallisation von FASnl3 bendtigt wird, Defekte be-
sonders leicht ausbilden.®® Die Bildungsenthalpie der dominierenden Defekte variiert je nach Synthesebe-
dingung, sodass Sn-Leerstellen (Vsn) bei lodiiberschuss bzw. Zinndefizit dominieren, was eine p-Dotierung
des Materials zur Folge hat.®® Bei leichtem Zinniiberschuss hingegen dominiert interstitielles Formamidi-
nium (FAi), welches wiederum die hohe Akzeptorkonzentration ausgleicht und das Fermi-Niveau zentral
in der Bandliicke festsetzt, sodass intrinsisches Verhalten erwartet wird.®® Daher ist die Kontrolle {iber
Kristallisation der Sn-Perowskitschichten entscheidend, um zu verhindern, dass deren Eigenschaften nicht
durch extrinsische Faktoren wie Verunreinigungen und tiefe Fallenzustiande bzw. Storstellen dominiert
werden.”® Verschiedene Strategien wurden berichtet, um die Kristallisation zu verlangsamen, zu kontrol-
lieren und dadurch geordnetes Schichtwachstum und idealerweise geringe Fallenkonzentrationen zu er-
moglichen. Dies kann einerseits durch die Verwendung von Dimethylsulfoxid (DMSO) als Losemittel
erfolgen, welches mit Snl2 einen Komplex ausbildet, sodass die schnelle Kristallisation verlangsamt wer-
den kann.” Durch die Nutzung eines orthogonalen Lésemittels wihrend des Spin-Coatings, in welchem
die Ausgangsmaterialien fiir die Kristallisation der Perowskitschicht nicht I6slich sind, kann die Kristallisa-
tion gezielt gestartet werden und erhdhte Kristallinitat erreicht werden.®%-82 Ebenfalls fiihrt die Mischung
von 2D- und 3D-Perowskiten, z.B. durch geringe Substitution des organischen Kations A durch ein groRe-
res A’, zu einer starker geordneten Orientierung der Kristallite in der diinnen Schicht, groReren Kristalliten
und erhdhter Ladungstriagerlebensdauer.?54 Als weitere effektive Strategie um die Ausbildung von elekt-
ronisch aktiven Vs» sowie die Oxidation von Sn?* zu Sn** zu verhindern, kann zusitzlich zu strikt sauerstoff-
freiem Arbeiten der Prakursorlosung ein Reduktionsmittel beigesetzt werden. Am géngigsten ist die
Verwendung von SnF,, welches die Ladungstrdgerkonzentration senkt und -lebensdauer erhéht.?3-%5 Dies
erfolgt Giber die Komplexbildung mit in der Prikursorldsung vorhandenem Sn** unter der Bildung von SnFa,
welches dann nur zu sehr kleinem Teil in die Schicht eingebaut wird.® Das entstehende Zinndefizit kann

durch Beigabe von metallischem Zinn in die Prikursorldsung teilweise kompensiert werden.®’

Hysterese in der Strom-Spannungs-Charakteristik, insbesondere die Abhangigkeit des Fullfaktors und der
Leerlaufspannung von der Scanrichtung in PSCs, deutete bereits friih auf Drift von lonen in Perowskit-
schichten hin.888 Aufgrund des elektrischen Feldes bewegen sich lonen (Fehlstellen oder interstitielle
Defekte) zu den entsprechenden Kontakten.®®*3 Allerdings werden noch andere Erklarungen, insbeson-
dere die Ausrichtung von ferroelektrischen Domanen®* oder stark unterschiedliche Beweglichkeit von
Elektronen und Lochern, als moégliche Erklarung fiir die Hysterese in der Strom-Spannungs-Charakteristik
in Betracht gezogen.®® Die groRe Beweglichkeit der ionischen Spezies im Perowskitgitter und die Zeitska-
len, auf denen die beschriebenen Phanomene beobachtet wurden, legen nahe, dass der Einfluss von mo-

bilen lonen die Langzeitstabilitit und die elektrischen Eigenschaften mitbestimmt.®® Durch Untersuchung

11



Hybride Perowskitmaterialien

von Pb-Perowskitschichten auf mikrostrukturierten Interdigitalelektroden konnte gezeigt werden, dass
die im externen Feld beweglichen lonen zu einer Verdnderung der Barrierenhohe am Metall-Halbleiter-
Kontakt und so zum beschriebenen Hystereseverhalten fiihren.>°” Analoge Experimente an Sn-Perowski-

ten wurden fiir Publikation 2 sowie am Doppelperowskiten in weiterfiihrenden Arbeiten durchgefihrt.

3.3 Diinnschichtsolarzellen unter Verwendung von Perowskitabsorbern

Der in den ersten, zu DSSCs analogen, PSCs eingesetzte fliissige Elektrolyt, welcher zur Ubernahme und
Abtransport der Locher bendtigt wird, fiihrte aufgrund der Loslichkeit des Perowskiten im Elektrolyten zu
sehr schnellem Versagen der Zellen.®® Der Einsatz fester HTMs statt der fliissigen Elektrolyte brachte er-
hohte Stabilitat und ermoglichte gesteigerte Wirkungsgrade, wodurch das wissenschaftlich-technische In-

teresse an Perowskiten als Absorbermaterialien stark anstieg.*®

Nach ihrem Aufbau wird bei PSCs zwischen der reguldren und invertierten Geometrie unterschieden. In
der reguldren Geometrie, die mit dem Aufbau von DSSCs vergleichbar ist, wird die Perowskitschicht auf
einer transparenten n-leitenden Halbleiterschicht abgeschieden und von einem p-leitenden Halbleiter be-
deckt (n-i-p). Bei der invertierten Geometrie ist der Aufbau genau umgekehrt (p-i-n), sodass ein transpa-
renter p-Leiter bendtigt wird, auf dem die Perowskitschicht abgeschieden und anschlieBend durch
Aufbringen eines (meist organischen) n-Leiters kontaktiert werden kann.% Weiterhin wird, insbesondere
in der regularen Geometrie, zwischen mesoporésem und planarem Aufbau unterschieden. In der meso-
pordsen Geometrie wird zusatzlich zu einer kompakten transparenten Blockierschicht eine pordse Struk-
tur prapariert, in welcher der Perowskit kristallisiert. In den ersten PSCs erfolgte dies basierend auf der
Annahme, dass die Lebensdauer der Ladungstrager in der Perowskitschicht nicht ausreicht, um die Pho-
toanode zu erreichen, sodass die zuriickzulegende Strecke durch die Strukturierung der Anode verringert
werden sollte. Durch Experimente mit Al.Os als transparentem Oxid, welches aufgrund seiner geringen
Leitfahigkeit lediglich als Gerust fir den Perowskiten dient und nicht zum Ladungstransport beitragt,
konnte gezeigt werden, dass die freien Ladungstrédger in der Perowskitschicht ausreichend lange erhalten
bleiben, bevor sie rekombinieren.® Der ambipolare Ladungstransport in der Perowskitschicht erméglicht
planare Zellen, sowohl in der regularen als auch in der invertierten Geometrie, und somit einen verein-

fachten Zellaufbau.0%:102

Unter Belichtung werden die einfallenden Photonen unter Anregung von Elektronen aus dem Valenzband
ins Leitungsband in der Perowskitschicht absorbiert. Dies flihrt zu einem Aufspalten des Fermi-Niveaus in
quasi-Fermi-Niveaus der Elektronen Eg, und Locher Epp.103 Die energetische Differenz entspricht der ma-
ximalen freien Energie, die theoretisch abgegriffen werden kann.'®* Um dies zu erreichen, miissen die
jeweiligen quasi-Fermi-Niveaus mit n- und p-Halbleitern kontaktiert werden, um raumliche Ladungstren-
nung durch selektive Injektion zu erreichen.’® Wegen des Angleichens des Fermi-Niveaus im gesamten
Bauteil findet zwar eine Bandverbiegung an den Kontakten statt (vgl. Absatz 2.3), welche aber wegen der
relativ groBen Dielektrizitdatskonstante nicht dazu fihrt, dass sich innerhalb der gesamten Perowskit-

schicht ein Feld ausbildet.' Der Ladungstransport ist dementsprechend nicht feldgetrieben. Aufgrund
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der grofRen Diffusionslangen in der Absorberschicht konnen die Ladungstrager die Strecke zu den jeweili-
gen selektiven Kontakten dennoch zuriicklegen ohne zu rekombinieren, was zu einem konzentrationsge-
triecbenen Diffusionsstrom fiihrt.1% Die sich aufgrund der Kontakteinstellung aufbauenden
Raumladungszonen in den Kontaktschichten sowie im Perowskiten spielen dennoch eine wichtige Rolle,
da durch Ladungs- und lonenakkumulation die Rekombinations- und Injektionsprozesse beeinflusst wer-
den 20106107 pje |njektion der freien Ladungstrager konkurriert mit der Rekombination in der Perowskit-
schicht (liber Fallenzustande bzw. Shockley-Read-Hall-Rekombination, bimolekulare Rekombination,
Auger-Rekombination) und an den Grenzflachen (Rekombination lber Grenzflaichenzustdnde, Rekombi-

nation mit Ladungstrigern in ETM oder HTM).1%8

Der wichtigste Vorteil von PSCs im Gegensatz zu konventionellen Photovoltaik-Technologien liegt in der
drastisch reduzierten energetischen Amortisationszeit (engl. Energy-payback-time, EPBT) zwischen drei
und sieben Monaten, welche durch gezieltes Materialrecycling noch weiter gesenkt werden kann.® Damit
wird die EPBT von siliziumbasierten Solarzellen (monokristallin 2,4 Jahre, polykristallin 1,9 Jahre) deutlich
unterschritten und die alternativer Diinnschichtkonzepte (CdTe 7 Monate, organische Solarzellen 4 Mo-
nate) zumindest erreicht, wenn nicht unterboten.® Hauptursachen fiir die geringe EPBT sind der geringe
Materialeinsatz, die vergleichsweise hohe Effizienz und die wenig energieintensive Praparation aus Lo-
sung, welche durch Druckprozesse sogar als skalierbar angesehen wird!%, wie erste Erfolge von kommer-
ziellen Herstellern zeigen (z.B. Saule Technology).'° Eine weitere Besonderheit dieser Art von Solarzellen
liegt in ihrer Variabilitat, z.B. beziiglich der Absorptionseigenschaften, wodurch sich Perowskite besonders
als Partner in Tandem- oder Multijunctionsolarzellen eignen.?'*112 Aufgrund der geringen Schichtdicke der
Absorberschicht und verschiedenen realisierbaren Zellgeometrien lassen sich zudem flexible Solarzellen
mit grofRem Leistungs-Gewicht-Verhaltnis realisieren, was wiederum neue Einsatzgebiete erschlieRt, die
siliziumbasierten Zellen verschlossen bleiben (z.B. faltbare, transportable Zellen, Anwendung auf schwa-

chen Dichern, auf Flugzeugen).t13114

3.4 Substitution von Blei

Das in allen hocheffizienten PSCs enthaltene Blei stellt ein groRes Problem beziiglich eines méglichen Ein-
satzes solcher Solarzellen dar.'*® Bleihalogenide sind wasserléslich und werden deshalb bei einem mégli-
chen Versagen der Versiegelung des Moduls zusatzlich zur schnellen Schadigung der Zellfunktion durch
Regen ausgewaschen und in die Umwelt freigesetzt.!'® Das dabei freiwerdende Blei reichert sich im Oko-
system an und wirkt sich negativ auf Blutbildung, Reproduktion, das zentrale Nervensystem sowie Leber
und Niere im menschlichen Kérper aus.''”118 Es konnte sogar gezeigt werden, dass sich das aus MAPbIs-
Schichten freigesetzte Blei aufgrund des organischen Kations wesentlich effizienter in Pflanzen anreichert
als das aus Bleisalzen (z.B. Pblz), woraus geschlossen wird, dass die Grenzwerte fir Blei in PSCs sogar
geringer angesetzt werden sollten, als schon fir andere bleihaltige Elektronik.'*® Dieselbe Studie kommt
zum Ergebnis, dass zinnhaltige Perowskite wesentlich schlechter bioverfligbar sind und damit deren Ein-

satz weit weniger bedenklich ist. Eine weitere Studie, welche die akute Toxizitat von Snl, und Pbl; anhand
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der Letalitdt von Zebrafischembrionen vergleicht, kommt im Gegensatz dazu zum Schluss, dass sich ers-
teres aufgrund der starken Versduerung durch die bei der Zersetzung von Snl; freiwerdenden lodwasser-
stoffsdure unter Umgebungsbedingungen sogar noch schadlicher ist, als die mildere Versdauerung in
Kombination mit der Bleivergiftung im Fall von Pbl,.12° Das gewihlte Szenario einer akuten Exposition mit
den untersuchten Konzentrationen kann aber als sehr unwahrscheinlich angesehen werden. Grundsatz-
lich ist die gesellschaftliche Akzeptanz der Technologie zur Nutzung von erneuerbaren Energien ein we-
sentlicher Aspekt fiir den Beitrag zur Energiewende.?! Fiir diese Akzeptanz kénnte sich der Verzicht auf

Blei, welches in der Gesellschaft als toxisch bekannt ist, positiv auswirken.

Die vorliegende Arbeit beschéftigt sich hauptsadchlich mit dem zinnhaltigen Perowskiten Formamidinium-
zinniodid (FASnlz). Aufgrund der sehr dhnlichen lonenradien von Pb2* und Sn?* lassen sich diese Metalle
in Perowskitverbindungen mischen oder ganz durcheinander ersetzen.’''?? |nteressant ist die im Ver-
gleich zu MAPbls etwas kleinere, ebenfalls direkte Bandliicke fiir FASnls von 1,4 eV.?3 Diese liegt ndher an
der laut Shockley-Queisser-Grenze bei Belichtung mit dem Sonnenspektrum AM1,5 idealen Bandliicke von
1,31 eV.124125 Ein groRer Nachteil dieses Materials ist die geringere Stabilitdt an Umgebungsatmosphire.
Da die Oxidationsstufe von Sn?* im Vergleich zu Pb?* deutlich weniger stabil ist, wird Sn* leicht zu Sn*
oxidiert, wenn es einem Oxidationsmittel (z.B. Luftsauerstoff) ausgesetzt wird.*?® Dies fiihrt dazu, dass
unversiegelte Sn-basierte PSCs in Umgebungsatmosphare sehr schnell degradieren. Die Oxidation fiihrt
zunichst zu einem Anstieg der Dotierkonzentration durch Sn** und schlieRlich zur Zersetzung der Absor-
berschicht.'?”12 Als weiterer bleifreier Perowskit wurde das anorganische Material Cs2AgBiBrs unter-
sucht, welches aufgrund seiner mit 1,95 eV eher zu groRen Bandliicke und dem aufgrund ihres indirekten
Charakters geringen Absorptionskoeffizienten nur begrenzte Bedeutung als Absorbermaterial hat.'?® We-
gen seiner Stabilitit an Umgebungsatmosphire (vgl. Kapitel 10.1)%, der langen Ladungstrigerlebensdau-
ern'’ und geringen effektiven Massen fiir Lécher und Elektronen, wird das Material dennoch als relevant

130

z.B. fiir Fotokatalyse3® oder indoor- bzw. gebiudeintegrierte Photovoltaik'3! betrachtet und daher inten-

siv untersucht.3?
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Role of Interfaces and Contact Formation for the
Application of Lead-Free Perovskite Materials in

Photovoltaic Cells

Jonas Horn and Derck Schlettwein*

Perovskite solar cells (PSCs) represent a promising approach toward a climate-
neutral energy supply. Great progress has been made to reach attractive effi-

ciencies of photovoltaic cells at rather low energy input. However, the toxicity of
today ‘s most efficient materials combined with their chemical instability even

when assembled to devices poses unsolved problems. Alternative materials have
been developed but up to now cannot compete in efficiency. In many instances,
such lack of efficiency is caused by problems in contact formation. Aside from
reports in cell architecture, a number of studies have focused on the specific

investigation of contact phenomena, also in lateral geometry. Chemical reactivity
at interfaces and migration of ions in contacts and within the perovskite materials
lead to significant hysteresis in electron conduction and photovoltaic properties.
Herein, recent results on such investigations for lead-free perovskite materials
are reviewed. The main findings of contact formation with these materials are
summarized and the specific impact of different methods of analysis is discussed.

has led to a large global investment in solar
energy of 1.3 trillion dollars,”” yielding its
prominent position in covering future elec-
trical energy demand.’! The estimated
global technical potential, taking into
account already established solar energy
technologies, exceeds the global demand
for primary energy by a factor of 3-100."
To compete with nonrenewable sources
of energy, further cost reduction and
improvement of energy conversion are of
great relevance. Third-generation photovol-
taics are widely regarded as a potential
candidate to achieve such further improve-
ments.*! The power efficiency of lab-scale
perovskite solar cells (PSCs), as one
member of third-generation photovoltaics,

By these means, the hope is to provide a good starting ground for groups with
new approaches to materials chemistry or device architecture as well as to groups

with new approaches to device analysis.

1. Introduction

To address the increasing global demand for electrical energy,
the search for sustainable and renewable energy technologies
is one of the biggest challenges to minimize the global impact
on the climate. Because the incident solar irradiation on our
planet surpasses the global need for energy by far,!"! using this
available energy appears to be one of the most feasible solutions.
This fact, in combination with a strong reduction of cost for pho-
tovoltaic power generation of around 80% during the last decade,
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showed a remarkable increase from 3.8%!°!
to over 25%° within around 10 years,
making them the most promising
candidates amongst these  not-yet-
established photovoltaic technologies to
revolutionize the market. The mixed
organic-metal-halide perovskite with the formula ABX;, where
A stands for an organic (or inorganic) cation, B represents a
metal cation, usually Pb(II) or Sn(Il), and X a halide anion
(ClI", T", Br7), acts as an absorber layer in such PSCs and is,
therefore, responsible for many of the advantageous properties
of these devices. Along with the high cell efficiencies reached,
the rather low energy input in cell preparation”! leads to attrac-
tively low energy payback times®®! and expected harvesting fac-
tors,”! fundamental prerequisites for a sustainable large-volume
energy technology. Further, the rather low active mass of the
semiconductor layers needed in the cells and acceptable availabil-
ity of the elements in the earth’s crust needed to construct the
cells""” lead to great promise held in PSCs as a sustainable
energy technology.

However, apart from the long term stability of lead-based
PSCs, which is far from reaching a competitive level,'! and
the need to upscale preparation processes!'? (e.g., by the use
of roll-to-roll-processes!'’)), the containment of eco-toxic lead is
regarded as a major obstacle on the way of PSCs toward our roof-
tops or solar parks.'*"'7) One way to circumvent the latter is to
replace Pb(II) by other group(IV) metals such as Sn(Il), yielding a
rather similar material with widely comparable optoelectronic
properties!™®'”! (e.g., charge carrier lifetimes, excitonic binding
energies, absorption coefficients, bandgap energy), however at
the cost of further reduction of ambient stability due to facile

© 2021 The Authors. physica status solidi (RRL) Rapid Research Letters
published by Wiley-VCH GmbH
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oxidation of Sn*" to Sn*"', acting as a strong p-type dopant with
consequently increased carrier density®”! and nonradiative
recombination rates, which negatively affects the solar cell per-
formance.””'™** Sn(I1) performs especially well when combined
with the organic cation formamidinium (CH(NH,), ", FA) and
iodide and, like the Pb(II) analogue, shows tunable properties
by exchanging the halide or the organic part.'81%2
Optimization in composition of the absorber layer, preparation
methods, and interfacial engineering enabled researchers to
push the PCE above 14%,”“*l which is the highest value for
a lead-free PSC, however far from competing with the records
reached for lead-based devices. Another intensely researched
group of materials from this perspective is the so-called double
perovskites A;B'B''X;, where the divalent Pb(II) ion (B) is
replaced by one monovalent (B) and one trivalent (B'') ion,
e.g., Ag(l) and Bi(ILI), in structures of alternating metal centers.
When combined with Cs* (A) and Br~ (X), the fully inorganic
perovskite Cs,AgBiBr, is obtained.””**) Unlike Pb(Il) or
Sn(I1) perovskites, Cs;AgBiBry is remarkably stable even under
ambient conditions; however, it has only limited potential as an
absorber layer due to its indirect bandgap and, therefore, low
absorption coefficient within the solar spectrum.?!3?)

Heterointerfaces of any given perovskite absorber to adjacent
semiconducting or metallic contact materials are of great
relevance,**** as it generally is the case in thin-film devices,
e.g., organic solar cells or organic light emitting diodes.
Heterointerfaces by definition represent an interruption of the
crystal lattice, as opposed to n- and p-doped regions of a given
material in classical homojunctions, and therefore, represent a
dominating recombination site in such thin film devices.*"!
These interfaces are needed, however, for selective carrier
extraction, to minimize interfacial recombination losses, and
to establish a built-in electric field, necessary at least in the
charge-selective layers!™ to facilitate separation and transport
of photogenerated carriers toward the external circuit.** Tt is fur-
ther known that ions (mostly halide anions**) can move rather
freely within perovskite lattices due to their chemically “soft-
ness,” yielding accumulation of mobile species at the aforemen-
tioned interfaces following illumination or external bias
application.’®*”! The vast majority of such reports and
excellent review articles are focused on contacts to lead perov-
skites. As an extension, this review is focused on the discussion
of interfaces to lead-free perovskites, their influence on device
performance, and their deliberate manipulation to improve
layer and device properties. Some joint properties but also some
differences to lead-based perovskites are elaborated/discussed/
focused upon.

2. Experimental Methods to Study Characteristics
of Contacts and Interfaces

The dependence of the observed current density on the applied
voltage (j—V characteristics) serves as one of the most relevant
tools to analyze the quality of a given photovoltaic cell by reveal-
ing characteristic parameters such as the open-circuit photovolt-
age Voc, the short-circuit photocurrent density jsc, the position
of the maximum power point, and the fill factor FF. Further,
these measurements provide first direct access to contact

Phys. Status Solidi RRL 2021, 15, 2100369 2100369 (2 of 13)
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characteristics in analyzing, e.g., the series resistance Rs¢ and
shunt resistance R, and indicating the extent of recombination.
Already in the early stages of the development of PSCs it was
reported that the general shape of the j-V characteristics of
PSCs is influenced by the scan rate, scan direction, and pretreat-
ment of the cell®® or the perovskite layer.*®*”! Despite numer-
ous studies, a consensus about the explanation of such hysteresis
is not yet reached. Various approaches are evaluated, involving
migration of mobile ions within the perovskite films, ferroelec-
tric behavior (formation of domains with alternating polariza-
tion, which is strongly debated in the literature***)) of the
perovskite, or trapping and detrapping of charge carriers within
the perovskite. The current knowledge on hysteresis phenomena
is summarized in extended reviews;***! however, these are
mostly focused on lead-based perovskites. A comprehensive dis-
cussion of hysteresis in lead-free PSCs, e.g., based on tin or silver
and bismuth, is still missing. Therefore, we summarize the cur-
rent literature status regarding hysteresis in devices of these
promising lead-free materials and, further, focus on their inter-
faces because these are prominent contributors to the observed
hysteresis phenomena. Apart from the observation of j-V char-
acteristics in solar cell geometries or in lateral devices,’”**
impedance spectroscopy serves as an important tool to investi-
gate effects taking place on various timescales,***" as it is
the case for electric polarization and the migration of ions, both
of which are suspected to influence hysteresis characteristics.
The standard (and most simple) equivalent circuit used to
describe impedance spectra in PSCs consists of a resistor
(Rs, related to cell series resistance), in series with an RC
element consisting of the geometric capacitance (C,) and the
high-frequency resistance (RyF, related to recombination), and
a low-frequency RC element.”® The latter is usually related to
the processes at the interface, e.g., to moving ions modifying
the interfacial capacitance because their mobility is low com-
pared to the electronic mobility in PSCs. For the description
of more complex spectra, e.g., involving a negative capacitance,
equivalent circuits including an inductive element, which is
related to surface charging following external bias application
due to moving ions, are necessary for a correct interpretation
of the results.*!! Interfacial charging can be monitored indepen-
dently by optical spectroscopy if, e.g., subtle changes in transmis-
sion can be monitored under a changing bias voltage across an
interface, speaking in favor of partial reduction or oxidation of
the materials in the interface.*”! To gain a mechanistic under-
standing of these phenomena, surface-sensitive methods to
obtain band energies, work function, and the surface potential
are of great relevance. Results of photoelectron spectroscopy
(PES) and Kelvin probe force microscopy (KPFM) as discussed
in this review are contributing substantially in this respect.
The former was intensively applied to lead-based perovskites,
resulting in very valuable information about the chemical com-
position and variation,®** valence and conduction band ener-
gies, as well as the work function of the perovskite,**! which can
then be related to energy levels of possible contact materials”® to
study the energylevel alignment” KPFM measures the
surface potential and, by additional referencing, the work func-
tion with nanometer resolution”® and, therefore, yields an alter-
native access to the energy-level alignment and the interface of
perovskites, even at high local resolution, both laterally and
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vertically. KPFM was extensively used, e.g., to map compositional
variations within perovskite grains®” and to measure the
potential drop inside a PSC!®*®l and the formation of
interfacial charges and mobility of ions within the perovskite
layer,®2%3] as also reviewed recently.!®* Most of these measure-
ments concentrated on lead-based materials, whereas results on
lead-free perovskites and their interfaces are discussed in the
following.

3. Results and Discussion of Hysteresis and
Contact Characteristics

3.1. Studies on Tin-Based Perovskites

3.1.1. Origins of Hysteresis

Similar to lead-based perovskites, hysteresis effects have been
observed in tin-based systems, which could be expected due to
the very similar crystal structures coming along with similar
defect formation energies as well as similar trap states,®” which
can be populated and depopulated. Iwamoto and co-workers
described current-voltage hysteresis for illuminated methylam-
monium tin iodide (MASnl;) layers sandwiched between indium
tin oxide (ITO) and aluminum. During the scan in the positive
direction, they observed an increase in current for the scan back
to 0'V. In contrast, when sweeping the bias in the negative direc-
tion, a decreased current was found for the bias sweep back to 0 V
(Figure 1a). The observations are explained by trap states (tin
vacancies), which are populated for the scan in the positive direc-
tion (smaller current, Figure 1c), which in turn leads to an
increased current during the scanning back to 0V, as these trap
states are already populated (Figure 1d). When the bias is swept
in the negative direction below 0V, the filled traps are depopu-
lated (Figure 1d) and subsequently filled for the scan backto 0V,
yielding a decreased current compared to the scan from 0 to —4 V
(Figure 1c).°°! We note that these observations were made for
devices with a rather small electrode distance of 160 nm, result-
ing in strong electric fields upon application of 4V bias and
breakdown of the device for higher voltages. The capacitance,

gpésgsrrl
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obtained by impedance spectroscopy, showed a sharp increase
at around 3V when the traps were getting populated. This
increased capacitance stayed widely constant during reverse
scanning; additional injected carriers contributed to the observed
current rather than being trapped to increase the capacity.
Application of a sufficiently negative bias yields detrapping of
carriers and subsequent reduction of the capacity (Figure 1b).
Similar studies in the same group were conducted on PSCs of
MASnI; contacted by Cgo and poly(3,4-ethylenedioxythio-
phene)-poly(styrenesulfonate) (PEDOT:PSS) and investigated
via impedance, [-V scans, and optical transmission spectros-
copy.®? Varying capacity and hysteresis upon bias sweeping
in the cell were confirmed and explained by reversible electron
trapping in the interface with Cg.

For FASnl; films deposited on symmetric interdigitated gold
electrodes (electrode distance 40 pm), we observed symmetric
J—Vhysteresis upon bias sweeping with increased current density
upon each reversal of scan direction (Figure 2a), which is com-
parable to the findings of Iwamoto in the positive scan direction,
only.*”) Prolonged application of positive bias resulted in
increased j during poling (Figure 2b) and persistently increased
j following scan reversal toward decreasing positive potentials
(Figure 2c). Strongly decreased current density (and hysteresis)
was found for subsequent negative bias but preserved hysteresis
behavior for repeated positive bias (Figure 2c). In summary,
strongly rectifying characteristics were observed following such
poling for the originally symmetric device. Due to the symmetric
characteristics without poling (Figure 2a) and the asymmetric
characteristics subsequent to such poling (Figure 2c), we attrib-
uted our findings to modification of charge injection at the
gold-perovskite interfaces due to migration of mobile ions
yielding a decreased charge transfer resistance at the interface
in the direction of poling. Two different timescales were
observed for the increase in current density: a fast component
observed within a given scan (<1s) and a slow component
(>20s) indicated by an increase of j during polarization
(Figure 2b). We attributed these observations to slow (most likely
tin vacancies) and faster moving ions (iodide vacancies) within
the perovskite film.[”!

(C) Trap unfilled (OV — +3.6V, 2V —-av —ov) (d) Trap filled (+3.6V — +4V — -2V)
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Figure 1. a) I-V scans of MASnl; between ITO and Al, showing pronounced hysteresis, depending on the scan direction. b) C-V characteristics obtained

by impedance spectroscopy. c,d) Schematics of trapping and detrapping
permission.®® Copyright 2018, AIP Publishing.
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under illumination and during bias application. a—d) Reproduced with
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Figure 2. a) Comparison of =V characteristics of FASnI; and PEAg 0sFAq 525nl5 layers, which are obtained by a symmetrical lateral electrode structure and
contacted with gold electrodes. b) Current density during application of a positive bias of 1V. c) j-V characteristics after such prolonged polarization.
a—c) Reproduced under the terms of the CC-BY Creative Commons Attribution 4.0 International license (https://creativecommons.org/licenses/by/

4,017 2019, The Authors, published by American Institute of Physics.

3.1.2. Decrease of Hysteresis by 2D Perovskite Interlayers andfor
Improved Crystallinity

The structure of lead- as well as tin-based perovskite thin films can
be modified by partial substitution of the organic cation (MA™,
FA') by larger cations to induce the (partial) growth of 2D
Ruddlson Popper perovskite phases, forming mixed 2D/3D perov-
skite structures.®*“ Apart from yielding improved stability,”"!
this mixing can improve the homogeneity of the (3D) perovskite
and stabilize the interface to the underlying substrate.”*” We used
this approach to specifically modify the interface of the perovskite
with the electrode substrate by mixing FASnl; with the larger
organic cation phenylethylammonium (PEA), leading to a drasti-
cally reduced j, which indicates a lower bulk defect density result-
ing from improved film growth, as shown previously for tin-""!
and lead-based perovskites.”"7? Further, the hysteresis was widely
suppressed, accompanied by an almost linear j-V relation (Ohmic
behavior), indicating effective passivation of the interface between
the electrode and perovskite by the 2D interlayer (red lines in
Figure 2a). As shown by the red lines in Figure 2b, a smaller
increase of j was found upon poling and the persistent hysteresis
(Figure 2c) was much smaller as well following partial replace-

Suppression of hysteresis upon interfacial modification was
also reported when mixing phenylethylammonium bromide with
formamidinium iodide in the preparation of tin-based absorber
layers in solar cell geometry.”* The almost identical j-V charac-
teristics for forward and reverse scan and, technically perhaps
even more important, significant improvement of the PCE
(Figure 3a), as opposed to pronounced hysteresis observed for
purely 3D Sn-based perovskite absorbers (Figure 1la,
Figure 3a) were explained by the improved crystallization yield-
ing a decreased density of trap states at the interface. The density
of trap states was calculated from Vi measured in hole-only
devices (Figure 3Db), which confirmed the beneficial effect on
the interface of PEA introduction. Similarly, the complete
absence of hysteresis in tin-based cells was reported by Loi
and co-workers by replacing 8% of formamidinium iodide
(FAI) by phenethylammonium iodide (PEAI)."Y Such interfacial
modifications using large organic cations are currently one of the
most promising ways to improve the stability as well as PCE of
tin-based PSCs, and an overview focusing on the detailed effects
can be found elsewhere.*”!

A different form of hysteresis was observed in FASnI;-based
PSCs by Yu et al,, resulting in a decrease of V. under reverse

ment of FA by PEA in FASnl;. bias sweeping when compared to forward sweeping
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Figure 3. a) j-V scans of PSCs with and without a low-dimensional perovskite (LDP) interlayer. Whereas cells without the interlayer show prenounced
hysteresis, PSCs with LDP are widely free from hysteresis and show improved PCE. b) j-V scans of a hole-only device, showing reduced trap density for
LDP layers indicated by reduced V ;. c) j-V scans of PSCs using FASnl; and MAg 55FAg 755nl, 75Brg 55, with the former showing sincere hysteresis. a,b)
Reproduced with permission.” Copyright 2018, Elsevier Inc. ¢) Reproduced with permission.”*l Copyright 2020, Wiley-VCH.
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(Figure 3c),”* in contrast to the reduced fill factor observed ear-
lier (Figure 3a).”*! This hysteresis could be widely suppressed by
changing the stoichiometry of the perovskite material by partial
substitution of FAI by MABr in the perovskite precursor solu-
tion. This yields a mixed MAg,5FA75Snl; 75Brg ;5 perovskite
absorber with a slightly increased bandgap but a substantially
increased V,., whereas the j,. remains almost constant.””*
Similar to previous interpretations, the reduced hysteresis
(and improved PCE) was mainly attributed to improved film crys-
tallinity, coming along with decreased defect and trap densities,
as shown by the j-V characteristics of hole-only-devices.
Decreased defect and trap densities both can reduce hysteresis:
the former as it prohibits ion migration because defects are
needed for this process and the latter as populating and depop-
ulating of trap states within the bulk or at the interface can lead to
j-V hysteresis (Figure 1).

3.1.3. Analysis of Contact Formation

Another perspective on the interface of a given perovskite with a
contact material of interest can be obtained by observing changes
of the work function upon deposition of the electron- or hole-
transporting layer. Such measurements have been performed
for FASnl; in contact with the electron conductor Cg, because
this is the commonly used electron-transport material (ETM)
in tin-based PSCs, by either KPFM!”®! or PES.”®!

Aside from an analysis of the work function of a given mate-
rial, KPFM as a probe of high local resolution allows us to link
results of spatial inhomogeneities of the work function with the
topography of films and interfaces. This way we were able to
resolve the inhomogeneous growth of Cg for small deposition
rates on FASnl;, yielding large agglomerates of Cgo grains
and poor surface coverage. This resulted in contributions of dif-
ferent species to the sample work function (Figure 4a), namely,
of a monolayer of Cg covering the perovskite (dashed fit line cen-
tered at 4.25eV, assignment confirmed by the green line
obtained for 1nm of Cgy on FASnl;) and agglomerates at the
grain boundaries of the perovskite (dashed red line centered
at 4.37 eV).”*! In contrast, good coverage was achieved for suffi-
ciently large deposition rates, yielding only one Gaussian contri-
bution in the work function histogram (blue line in Figure 4a,
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sequence of film thicknesses in Figure 4b). By the stepwise depo-
sition and intermittent KPFM measurements, establishment of
an extended space charge layer (>90 nm) and upward bending of
the conduction band (lowest unoccupied molecular orbital
(LUMO) level) in Cq were observed by a steadily increasing work
function upon further deposition (Figure 4c). The band bending
deviated from the expected Mott-Schottky characteristics
and was interpreted as resulting from a modification by interfa-
cial reactions, most likely of iodide ions migrating into the
electron-transport layer.

By the use of PES, Boehm et al. directly showed such migra-
tion of I into Cg upon deposition on FASnls, as the correspond-
ing X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) signals were
observed for a thickness up to 25 nm (Figure 5), whereas other
characteristic perovskite signals (e.g., Sn) vanished upon contin-
ued deposition of Cg. They further showed that I (618.75 eV) is
converted to I, and I3~ (619.75 eV), yielding n doping of Cg at
the interface to FASnl; (Figure 5¢) in good agreement with the
KPFM results discussed earlier (Figure 4c). Apart from doping
the Cq layer, such migration of I~ further led to an estimated I~
deficiency of 75% within the top first 5nm of the FASnl; film
assuming a nonuniform distribution.”® Correspondingly, the
valence band of FASnl; was found bent up toward the interface
with Cgo upon deposition of the latter. The observed band bending
would assist in suppressing interfacial recombination. In an
approach to actively modify this interface by providing stabilizing
ligands for the Sn ions of the surface, FASnl; was treated with the
vapor of 2H,2H,3H,3 H-perfluorononanoic acid (FCNA) prior to
the deposition of Cg, yielding slightly increased PCEs in inverted
geometry, however without suppressing iodide migration. These
independent findings of highly mobile iodide species within
FASnl; migrating even without application of any external bias
strongly indicate that such migration phenomena represent the
origin of or at least contribute to the hysteresis described earlier.

Because the interfaces of the absorber layer toward the adja-
cent ETM and hole-transport material (HTM) represent poten-
tially limiting factors for device performance and because ion
migration, dipole formation, and, in general, chemical reactivity
have been identified as relevant, a lot of effort was put into opti-
mizing contact formation by the use of alternative ETMs and
HTMs or modification of the commonly used materials. Jiang

(a) 35 nm Cg, with (b) (C) . . ~E— samples 1-4
10 i N 4 T ——o055mmmin’  1.0{ Onm 20 nhm $il.d Ceo ON graphite
- ——0.1 nm min"' > 4.6
® — = Gaussian fit ®
N o8 \ - 0.8 =2
= \ —— 1nm Cyg, -g S 4.5 |
€ 06 % go61 S 4--1
c \ S E 4.4 O
%) < i
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0.2 $ 80.24 2
/ SENI g 4.2
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work function ¢ / eV
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Figure 4. a) Histograms of the work function @ for 35 nm of Cg deposited with different rates on FASnl; (red and blue). For the small deposition rate,
two components can be observed, one of which is attributed to a monolayer of Cg, (green line), whereas the other corresponds to agglomerates of Ceo.
b) Histograms of the work function obtained for increasing thickness of Cgo (0-20 nm, indicated by the arrow) deposited on FASnls. c) ® as a function of
Cgo deposited on FASnl; and on graphite (orange line). a—) Reproduced with permission.”*! Copyright 2020, Springer Nature.
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Figure 5. a) XPS iodide signal for different Cqp film thicknesses during deposition on FASnls, confirming the presence of iodide in Cgo stemming from
underlying FASnl;. b) Schematics of the sample under investigation and the iodide migration into Cgo. ) Energy-level alignment of the interface as

concluded from a combined ultraviolet photoelectron spectroscopy (UPS) and XPS study. a—) Reproduced with permission.”®! Copyright 2019,
American Chemical Society.

et al. identified the solution-processable Cq derivative [6,6]-phyl-  at the interface obviously led to a suppression of interfacial recom-
Ce1-butyric acid methyl ester (PCBM) as one reason for the rather  bination (Figure 6¢), which was, further, confirmed by the strongly
low V¢ in tin-based PSCs and introduced an indene-Cg bisad-  increased electroluminescence for the perovskite in contact with
duct (ICBA) as a valuable alternative (Figure 6). The impressively ~ ICBA compared with the contact to PCBM."”!

increased V,, of 0.94 V was measured (Figure 6b), which is not A similar approach was followed by Ran et al., however focus-
only the highest reported so far for tin-based PSCs but it also  ing on an increase of the work function of the commonly used
boosted the PCE to 12.4%, representing a new record for =~ HTM PEDOT:PSS and, therefore, improved energy-level align-
lead-free PSCs at that time.”””! This was explained by the higher ~ ment with FASnl;. It was shown that the thermal deposition
LUMO level of ICBA compared to PCBM (Figure 6a), decreasing  of 5nm of LiF before spin coating of PEDOT:PSS increased
the energy offset between the perovskite and ETM. This energy ~ the work function of the latter by 70 meV (measured by PES)
difference was confirmed by KPFM measurements across the and consequently increased the Voc of the PSC by 90 mv."”®
phase boundary between the perovskite and ETM to obtain the  The increase of the work function was assigned as caused by
surface potential of both layers, yielding a difference of 20mV  a presumably different molecular arrangement of the polymer
for ICBA in contrast to 100 mV for PCBM (Figure 6¢). In addition, ~ following the different wettability induced by the thin LiF layer.
the aforementioned iodide migration into the ETM and the con- Modification of the perovskite interface can also be achieved
sequently increased charge carrier concentration at the interface by surface passivation following perovskite deposition before
due to ETM doping by iodide is expected to be less severe for ~ deposition of the contact phase, as successfully proven by
ICBA due to the higher LUMO energy, which suppresses electron ~ Hayase and co-workers.”””! They applied a solution containing
injection from the migrated iodide. Such decreased charge density ~ the Lewis base ethane-1,2-diamine (EDA) directly after solution
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Figure 6. a) Band schematics at the ETM-FASnl; interface highlighting a decreased nonradiative recombination probability for an optimized energy
alignment. b) j~V characteristics of PSCs using ICBA and PCBM, with the former showing suppressed j-V hysteresis and increased Voc and PCE.
c) Surface potential resulting from KPFM obtained across the boundary of PCBM (top) and ICBA (bottom) deposited on FASnl; showing the decreased
energy offset between the ETM and perovskite by the use of ICBA. a—c) Reproduced under the terms of the CC-BY Creative Commons Attribution 4.0
International license (https://creativecommons.org/licenses/by/4.0).””! 2020, The Authors, published by Springer Nature.
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processing of the mixed 2D/3D tin-based perovskite
FA¢.0sEDA ¢,Snl; and prior to vapor deposition of Cg, resulting
in a passivation of surface defects and removal of unreacted Snl,.
An increased Vo could be reached, most likely caused by an
attenuated recombination via trap states, however at the expense
of a reduced jsc presumably caused by an increased series resis-
tance, due to the insulating character of the surface passivating
EDA. This assignment was confirmed by a prolonged electron
recombination lifetime and even increased charge collection
efficiency for the surface-passivated perovskite layers, as
measured by intensity-modulated photocurrent and photovoltage
spectroscopy (IMPS and IMVS). To gain deeper insight into the
interface modification, the elemental composition at the inter-
face was studied by XPS, expecting a smaller fraction of Sn*'
to Sn’' for the EDA-treated film, as undesired doping by
Sn*" had been regarded as a major reason for the generally
low Vo of tin-based PSCs due to increased nonradiative recom-
bination. Surprisingly, the ratio was very similar in both cases,
with, however, binding energies of Sn*" significantly shifted
toward higher binding energies in the EDA-passivated layer,
indicating a reaction of EDA with Sn*", obviously suppressing
its detrimental influence on PSC properties. An additional find-
ing was a significant deficiency of I in relation to Sn at the sur-
face (1:1.09 and 1:19, for the reference and passivated film,
respectively), which could explain the generally low Vo for
Sn-based PSCs because iodide vacancies are expected to strongly
enhance nonradiative recombination. The lowered deficiency fol-
lowing surface passivation provided an additional explanation of
the increased PCE and electron lifetime before recombination.””!

As indicated by these dedicated studies of contact formation
with tin-based hybrid perovskites, their interfaces are on one hand,
prone to degradation and oxidation and thus responsible for lim-
ited device stability and on the other hand very decisive for device
function and efficiency. Optimization of the contact materials and
the energy-level alignment with the perovskite led and further
leads to significant improvement of the device (mainly the Voc
and FF). lonic migration, mainly of I, can generally occur, even
without any external bias applied, but is significantly enhanced for
applied bias voltages. This migration modifies the interface in var-
ious ways: it leads to a deficiency of iodide at the surface reaching
into the bulk of the perovskite layer and to a doping effect of the
iodide-accepting layer, e.g., Cgo. Both of these consequences are
responsible for an increased recombination rate within the perov-
skite and across the interface. As already touched on in the afore-
mentioned surface studies, a number of strategies have evolved to
cope with this problem, reaching from the extended use of
mixed 2D/3D structures,”7"7#8% to substitution of TiO, in
“regular,” noninverted cell architectures by a less reactive oxide,
e.g., Nb,0s, and beyond, as separately reviewed recently.*”!

3.2. Studies on the Double Perovskite Cs,AgBiBrg

The double perovskite Cs,AgBiBrg is currently being investigated
intensively as a possible absorber material in thin-film devices
despite its rather low absorption in the visible spectral range
caused by an indirect-bandgap transition,®®? which results
from a mismatch between Ag d and Bi s orbitals”®! and its rather
high exciton binding energies.****l The large interest in this
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material can be explained by improved stability under ambient
conditions'®* and reduced toxicity when compared to lead-based
perovskites®! as well as by the impressively long charge carrier
lifetimes in Cs,AgBiBr, single crystals and thin films.5¢%7)
Nevertheless, the highest reported PCE of PCSs based on double
perovskites as absorbers is as low as 3.1%, and even this is
only achieved by combining the double perovskite with a dye sen-
sitizer as an additional absorber, adsorbed on the mesoporous
TiO,, mainly serving as an ETM. Using Cs,AgBiBr; as a single
absorber, a lower record efficiency of just 2.81% was reported,®”)
which is far below that of lead-based PSCs, but also below effi-
ciencies reported for tin-based PSCs. So it remains doubtful
whether absorber layers based on double perovskites can provide
a vital alternative to established perovskite absorber layers in
PSCs. However, because double perovskite layers still represent
a relevant subgroup of less toxic perovskite materials, they can be
synthesized under less demanding conditions and may become
useful in other possible application, such as photodetectors and
light emitting diodes.*****?I The following paragraphs are
dedicated to studies of interfacing Cs,AgBiBrs with optional con-
tact materials in heterojunctions.

3.2.1. Hysteresis in Cs,AgBiBrs PSCs

Already in the first reports of Cs,AgBiBrs PSCs, j-V hysteresis was
reported (Figure 7a) and attributed to trapping and detrapping of
electrons or holes in defect states and to consequences of ionic
migration, reasonably argued for based on a similar crystal structure
as the lead-based materials, without, however, specific proof for
such a hypothesis.”® Several subsequent studies, however, showed
that PSCs based on Cs,AgBiBr, can also be prepared in a way lead-
ing to cells that show considerably less hysteresis.****%I

Yang and co-workers reported that the preparation conditions
(e.g., vapor-deposited vs solution-processed) strongly influence
the degree of j—V hysteresis. They attributed this observation
to the slightly different stoichiometries in the films depending
on the preparation conditions, yielding a more efficient charge
extraction at the interfaces for solution-processed films.”*l A sim-
ilar shape of hysteresis for fully vapor-deposited double perov-
skite films was reported by Wang et al. and attributed to
nonideal charge extraction at the contacts.””” Longo et al. inves-
tigated PSCs using PVD-deposited Cs,AgBiBr, with varying
thicknesses and also found j-V characteristics that strongly
depended on the scan direction—without finding a clear corre-
lation on the absorber thickness. In contrast to previous reports,
they found the Vi to be strongly affected by the hysteresis in a
similar way to that found earlier for mixed MA/FA tin-based
PSCs (Figure 3c) rather than the FF, as usually reported. This
finding pointed toward a different origin of the hysteresis in
Voc depending on the scan direction as opposed to that in
the FF. As a rather low electron-diffusion length was reported
as the limiting factor in these PSCs as opposed to a considerably
larger hole-diffusion length,””® one could argue that an unbal-
anced charge transport within the absorber layer depending
on scan direction might lead to unsymmetric charge accumula-
tion and, therefore, differences in Vic. Pantaler et al. reported
that the degree of hysteresis in PSCs with double perovskites
strongly depended on the choice of HTM. Whereas the
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Figure 7. a) j-V characteristics of a PSC based on spin-coated Cs,AgBiBrg showing large discrepancy between forward and backward scan. b) j-V curves
(forward scan: solid lines, reverse scan: dashed lines) of vapor-deposited Cs,AgBibrg-based PSCs with varying absorber layer thickness. c) I-V loops of
PSCs based on solution-grown Cs,AgBiBrg with different scan rates starting at 1.1V after application of 1.1V for 10 s. a) Reproduced with permission.”*!
Copyright 2017, Royal Society of Chemistry. b) Reproduced with permission.!*® Copyright 2020, American Chemical Society. c) Reproduced with per-

mission.”! Copyright 2021, Wiley-VCH.

commonly used 2,2’,7,7'-tetrakis[N,N-di(4-methoxyphenyl)
aminol-9,9 -spirobifluorene (spiro-OMeTAD) led to j-V hystere-
sis in cell characteristics, poly-[bis-(4-phenyl)-(2,4,6-trimethyl-
phenyl)-amin] (PTAA) did not. An identification of the
mechanistic reason for the improvement has not been provided
yet.” Such a difference between these HTMs indicates the rele-
vance of interfaces for the mechanism behind the hysteresis in
PSCs depending on scan direction. The interface to the ETM also
showed an influence on the observed hysteresis, which could be
reduced by increased film quality of the deposited double perov-
skite leading to a reduced electron trap density in the absorber
layer when the latter is prepared on appropriately doped TiO,.*"!

A systematic study by Tress and co-workers aimed at the ori-
gin of the generally measured j-V hysteresis and reasons for the
low efficiencies typically observed in PSCs based on double per-
ovskites. They systematically studied cell characteristics under
variation of cell architecture, scan rate, and scan direction.””!
P3HT or spiro-OMeTAD were used as HTM, and planar or mes-
oporous (mp) TiO, was used as ETM. The choice of HTM and
ETM was identified as the main factor that influenced the hys-
teresis. Cells with P3HT as HTM and mp-TiO, as ETM showed
almost no hysteresis even for high scan rates, in contrast to
strongly the increased hysteresis for PSCs using spiro-
OMeTAD as the HTM, irrespective of the ETM used, confirming
the results of Pantaler et al., obtained by comparing PTAA with
spiro-OMeTAD. Further, the hysteresis was strongly influenced
by the scan rate, with higher rates leading to an increased differ-
ence between reverse and forward scan, whereas lower rates
(0.1V s ') showed negligible hysteresis. Therefore, they strongly
recommended to report scan properties along with PSC data and
argued in favor of a standard characterization protocol, as estab-
lished for lead-based PSCs.*7'°'%! [n addition, j-V scans after
prebiasing at Vo for 10 s were performed and resulted in strongly
increased jsc for high scan rates (Figure 7c). By combining their
findings about the choice of the contact material, scan rate, and
pre-biasing dependence, they concluded that the migration of ions
in Cs,AgBiBr; is influenced by the external bias, which yields a
modification of the built-in potential in the absorber. lons are
expected to move rather slowly and, therefore, their concentration
could not equilibrate upon rapid changes of bias voltage as
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occurring in fast scans and were held responsible for the large
impact of the scan rate on hysteresis. Such a bias-induced change
of ion concentration in the absorber and at the contacts affected
the collection efficiency at the interfaces and, thus, was found to
strongly influence jsc with minor effects on Vo and FF.”!

Ghasemi et al. investigated details of ion diffusion from
Cs,AgBiBr into the HTM and metal electrodes after ambient
storage for 68 days to improve the understanding of possible
device degradation mechanisms. By optimization of the cell
geometry, they identified a combination of P3HT as HTM
and copper as low-cost metal back contact as ideal and achieved
a reasonable PCE of 1.91%."* A focused ion beam was used to
prepare cross-sections of devices before and after storage and
these were analyzed with respect to the elemental distribution
across the different layers using transmission electron micros-
copy. Diffusion of Ag” and Br~ from the double perovskite
through P3HT toward the metal contact was observed. This find-
ing was confirmed by XPS depth profiling on freshly prepared
and degraded devices and, thus, ion migration was identified
as part of a possible degradation mechanism. The energy barrier
for ion movement was calculated to be significantly smaller for
Ag" and Br~ than for Cs* or Bi*" and explains the experimental
findings."”’ As their experiments aimed at understanding ion
diffusion and degradation over a long period, hysteresis was
not investigated. However, because the migration of mobile ions,
namely, Ag" and Br~, was demonstrated, one might expect these
to move under the influence of external bias, which supports the
claims made by Tress and co-workers that the dependence of hys-
teresis on scan rate and cell characteristics is governed by such
mobile ions. Despite these studies on ionic motion and its effects
on solar cell properties, a detailed understanding of this material
under the influence of external electric fields and a direct corre-
lation of ionic migration with changes in the energy-level align-
ment with HTMs and EMTs is still missing.

3.2.2. Interface Modification and Energy-Level Alignment in
Contacts to Cs,AgBiBrg

Several groups successfully tried to improve the function of
double-perovskite PSCs by choosing appropriate charge-selective
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layers, often but not always in parallel to attempts to understand or
suppress hysteresis, as discussed earlier. At the HTM side, the
frequently used spiro-OMeTAD was proven to not be an ideal
contact material since improved PCE was achieved by replacing
it with PTAA®™ or poly[(5-fluoro-2,1,3-benzothiadiazole-4,
7-diyl)(4,4-dihexadecyl-4H-cyclopenta[2,1-b:3,4-b |dithiophene-
2,6-diyl)(6-fluoro-2,1,3-benzothiadiazole-4,7-diyl) (4,4-dihexadecyl-
4H-cyclopenta[2,1-b:3,4-b'|dithiophene-2,6-diyl)] (PCDTFBT)."**l
When PTAA was used instead of spiro-OMeTAD, an increase
in Voc and FF was observed at, however, a reduced jsc. The
observed large differences cannot be explained by differences
in the energy levels of the materials because these are very similar
for spiro-OMeTAD and PTAA.””! However, interfacial reactions
and ion transfer between the materials (as observed, e.g., for
I” in the contact FASnl;/Cqp) have not been investigated yet
but may occur for these materials as well and influence charge
transfer and recombination at the interface of HTMs with
Cs,AgBiBr;, because mobile ions were found in Cs,AgBiBrg.
Therefore, similar studies as described earlier for FASnl; would
be desirable also for contacts to Cs,AgBiBr, to achieve a better
understanding of the energy-level alignment.

In a recent study, ETM and HTM contacts to Cs,AgBiBrg were
optimized with beneficial effect on Vi and jsc. Luo et al. modified
the surface of TiO, by spin coating a thin layer of Cg,, which led to
improved crystallization of the subsequently spin-coated double
perovskite shown by the increased grain size and reduced rough-
ness (Figure 8¢)."”* Improved charge transfer across that interface
was found and revealed a reduced trap density and improved elec-
tron mobility in the double perovskite layer, attributed to an opti-
mized film thickness and energy-level alignment (Figure 8a).
Replacement of spiro-OMeTAD as the HTM by PCDTFBT yielded
a higher PCE (Figure 8b), which was due to the improved energy-
level alignment and increased hole mobility in PCDTFBT.
Increased recombination resistance (R,) and reduced series
resistance of the cell with optimized contacts were obtained by
impedance spectroscopy, which confirmed the findings of
improved charge transport across the interface and increased
mobility of charge carriers in the HTM.['™

To compensate for the rather low light-harvesting efficiency of
Cs,AgBiBrg, a modification of the interface by means of a

(a)

G
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light-absorbing (sensitizer) dye was recently suggested almost
simultaneously by two different groups.'>'°! Wang and
co-workers substituted the commonly used HTMs by zinc dodecyl
3-hydroxymethylpyropheophorbide-a (Zn-Chl) and found not
only an enhanced charge-extraction ability for this new HTM
when compared to PTAA or spiro-OMeTAD, but also a spectrally
extended EQE due to the sensitization by Zn-Chl, contributing to
the jsc (Figure 9a,b). The cell using Zn-Chl as the HTM, how-
ever, showed severe hysteresis with reduced Voc and FF for
the forward scan (Figure 9c), which was attributed to trapping
and detrapping effects without, however, discussing the role
of Zn-ChL"! Yang et al. improved the optical absorption of
Cs,AgBiBr; cells by depositing a thin layer of the ruthenium
dye N719, well established as a sensitizer in (solid-state) dye-
sensitized solar cells (DSSCs)!*”! but also as a cosensitizer in
quantum dot solar cells,"® on top of the double perovskite,
as shown by the SEM cross-section in Figure 9e. In addition
to the beneficial effect on jsc, increased Voc was found for
the dye-sensitized cell compared to the reference cell
(Figure 9d)."®! Similar to Wang et al., they attributed these
enhancements not only to the increased EQE caused by the addi-
tional absorption of the dye, but also to an improved energy-level
alignment at the interface between Cs,AgBiBr, and spiro-
OMeTAD due to the dye interlayer (as measured by PES), facili-
tating hole extraction at that interface (Figure 9f). Impedance
analysis revealed a significantly increased recombination resis-
tance Ry for the cell incorporating the dye interlayer, which
was interpreted as a reduced interfacial recombination rate
reached by the passivation of surface defects. Such a reduced
recombination rate was confirmed by light-intensity-dependent
Voc measurements because the ideality factor was found consid-
erably decreased for the cell with the dye interlayer. A combina-
tion of these effects was suggested to yield an improved Vo,
which, in combination with the increased jsc as a consequence
of improved absorption, led to the impressive PCE of 2.84%.1'%!
The work on the use of Zn-Chl as HTM was extended by the
sensitization of TiO, with methyl trans-32-carboxy-pyropheo-
phorbide-a (C-Chl) prior to the deposition of Cs,AgBiBrs®®
and spiro-OMeTAD as HTM (Figure 10a) to yield the record
PCE of 3.11%, comprising an increase of jsc (as expected by
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Figure 8. a) Energy levels of all layers in PSCs based on Cs,AgBiBrg showing improved alignment for the use of C¢o and PCDTFBT. b) j-V characteristics of
the best-performing cell compared to the reference cell with spiro-OMeTAD and without Cgp. c) Scanning electron microscopy images of Cs,AgBiBrg
deposited on TiO, without (top) and with a thin interlayer of Cgo. a—c) Reproduced with permission.'®” Copyright 2021, Elsevier Inc.
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Figure 9. a) j-V characteristics for Cs,AgBiBre-based PSCs using different HTMs. b) Comparison of the external quantum efficiency (EQE) for the PSCs
using different HTMs. c) Hysteresis for a Cs;AgBiBrg-based PSC using Zn-Chl as the HTM. d) Forward and reverse j-V scans for a Cs,AgBiBrs PSC with
and without an N719 interlayer. e) SEM of a cross-section of such a solar cell including a N719 interlayer. f) Energy-level alignment of the materials used in
a Cs,AgBiBrg PSC including an N719 interlayer. a—c) Reproduced with permission.%! Copyright 2020, Wiley-VCH. d—f) Reproduced with permission.!"%")

Copyright 2020, Wiley-VCH.

optimized absorption/EQE, Figure 10b,c) and, further, consider-
ably improved Vi, FF, and reduced hysteresis. A decreased ide-
ality factor and a faster decay of photoluminescence led to the
conclusion that interfacial nonradiative recombination was sup-
pressed whereas electron extraction was facilitated at the ETM/C-
Chl/Cs,AgBiBr; interface. The resistance obtained by impedance
spectroscopy was decreased, which was interpreted as improved
charge transfer at the interface. This interpretation, however,
seems to include a certain contradiction to the aforementioned
work by Yang et al.,"®! Luo et al.,"®* and to their own previous
work, "% in which an increase of this resistance by the dye

interlayer was reported and interpreted as beneficial because it
was assigned to an increased recombination resistance.
Despite increased PCEs achieved by combining Cs,AgBiBrg
with dyes either adsorbed on the mesoporous TiO, scaffold or
as HTM, the efficiencies reached are far from competing with
DSSCs using the same sensitizer, e.g., 10.1% with N719 com-
bined with CsSnl; as solid-state HTM,"”’! higher even than
the spectroscopically limited maximum efficiency of 7.92% for
pure Cs,AgBiBr; cells.® Given the fact that the dye-sensitized
mesoporous layer in these DSSCs is larger in thickness by an
order of magnitude compared to the previously described

a b C
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Figure 10. a) Schematics of Cs,AgBiBrg-based PSCs comprising a dye-sensitized mp-TiO; layer. b) Photographs and UV-vis absorption spectrum of the
absorber layer with and without dye sensitization. c¢) EQE spectrum showing the contribution of the improved absorption spectrum. a—c) Reproduced with
permission.[®® Copyright 2021, American Chemical Society.

Phys. Status Solidi RRL 2021, 15, 2100369 2100369 (10 of 13) © 2021 The Authors. physica status solidi (RRL) Rapid Research Letters

published by Wiley-VCH GmbH

25



Publikation 1

ADVANCED
SCIENCE NEWS

www.advancedsciencenews.com

PSCs, the limited contribution of dyes to the EQE in PSCs is not
surprising. Therefore, to compete either with the efficiencies of
DSSCs or with those of lead- or tin-based PSCs, the absorbing
properties of the double perovskites need to be enhanced, e.g.,
by partially or fully substituting Bi*'!'°'% or Ag'[
Nevertheless, it remains debatable whether such double perov-
skites are indeed suitable as absorber materials in PSCs.
However, the materials certainly have proven to be interesting
from a fundamental semiconductor physics point of view, carry
the big advantage of little toxicity and high chemical stability even
under ambient conditions, and might, therefore, be useful for
other upcoming optoelectronic applications, e.g., as photo- or
X-ray detectors™* or in devices based on their luminescence.!'”

4. Conclusion

The two main groups of materials that are discussed as possible
alternatives to lead-based perovskites in the already quite well-
established photovoltaic cells carry a number of common fea-
tures with each other and with their lead counterparts, but also
some significant differences. Some of these parameters are
based on the physics of the materials, but others lie in a signifi-
cant difference in the level of knowledge. Despite the different
composition of both described materials—the inorganic double
perovskite incorporating bromide as anion and the hybrid
organic—inorganic tin perovskite with iodide as anion—the
mechanisms and challenges are comparable up to a certain
degree and the level of knowledge is still low for both groups
of materials when compared to the well-established lead halide
perovskites. The energy-level alignment was identified as critical
for both tin perovskites and double perovskites to improve the
performance of devices to any competitive level. For the tin-based
compounds, a lot more effort already has been invested into
understanding the interaction of the perovskite with the contacts,
which yielded a significantly improved understanding of ion dif-
fusion inside the material and in interfaces with contact layers,
with a clear impact on charge transport and band bending within
the contacts. The work on double perovskites in this respect has
just started. Hysteresis in the current-voltage characteristics has
been reported for both materials as it was apparent in reports
on PSCs based on lead-based perovskites—with similar explana-
tion models valid because all these metal halide perovskite struc-
tures seem to be prone to ion migration and often seem to contain
a rather high concentration of (shallow) defects, which can act as
trap states for (photogenerated) charge carriers but which also
seem to play a relevant role in ion migration. For tin-based
PSCs, therefore, quite some progress has been made and they pres-
ently represent the most promising alternative to lead-based PSCs
despite inherently lower efficiencies. However, for Cs,AgBiBr; hys-
teresis phenomena are not very well understood yet, which is due
to the very narrow database on the ion-migrating properties in dou-
ble perovskites, as well as on contact formation with established
and, possibly, new HTMs. An increasing number of recent studies
in this field, however, showed that the contacts appear to be a major
contributor to hysteresis, recombination, and series resistance and,
therefore, their analysis and optimization hold good promise for
the further development of devices based on these materials.
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Experimentelle Grundlagen

5 Experimentelle Grundlagen

Uber die bereits in Publikation 1 geschilderten Grundlagen und die Details der Messungen in Publikation
3 und 4 hinausgehend sollen hier die Grundlagen der fiir diese Arbeit wichtigsten Methoden der Raster-
kraft- und Kelvin-Sonden-Mikroskopie dargestellt werden. Weiterhin wird auf die technische Umsetzung
sowie die Moglichkeiten der fiir Publikation 2 wichtigen Methode der Kurzzeitspektroskopie und auf die
Rotationsbeschichtung, der fir diese Arbeit zentralen Praparationsmethode fiir diinne Schichten, einge-

gangen.

5.1 Rasterkraftmikroskopie

In der Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy, AFM) wird als Sonde ein schwingungsfahi-
ger, meist aus Silizium oder Siliziumnitrid bestehender mikroskopischer Hebelarm (engl. Cantilever) ein-
gesetzt, an dessen Ende eine kleine, idealerweise monoatomar endende Spitze prapariert ist. Diese
interagiert mit der darzustellenden Oberflache und wird entsprechend des Hook’schen Gesetzes ausge-
lenkt. Durch Erfassung der Auslenkung des Cantilevers aufgrund der Wechselwirkung wird die Oberflache
dargestellt. Die Verbiegung oder Schwingungsdnderung des Cantilevers wird tiblicherweise anhand eines
auf die metallbeschichtete Cantileverriickseite gerichteten Laser-Strahls detektiert, welcher nach der Re-
flexion auf eine 4-Quadranten-Photodiode fallt und Auslenkungen aus der Ruhelage und damit Bewegung
des Cantilevers misst.!3® Wihrend des Abfahrens der Probenoberfliache wird meist der Abstand zwischen

Oberflache und Sonde (z) iiber ein Feedbacksystem konstant gehalten.!33

Bei dem in dieser Arbeit fir die Erfassung der Morphologie genutzten amplitudenmodulierten Messmo-
dus (AM-AFM) wird der Cantilever mithilfe eines Piezoelements mechanisch nahe an seiner Resonanzfre-
quenz f, angeregt.** Die Wechselwirkung zwischen Probe und Oberfliche bewirkt eine Verschiebung der
Resonanzfrequenz sowie der Phasenverschiebung zwischen Schwingung und Anregung und damit auch
der Schwingungsamplitude. Die durch Annaherung der Spitze an die Probenoberflache im attraktiven Be-
reich hervorgerufene Verringerung der Amplitude wird anhand eines Lock-In-Verstarkers' erfasst und der
Abstand zwischen Oberflache und Sonde angepasst bis der Amplitudensollwert wieder erreicht ist und so
ein Héhensignal ermittelt werden kann.!3* AM-AFM misst also direkt die Kraft zwischen Spitze und Ober-

flache.

5.2 Kelvin-Sonden-Mikroskopie

Wird ein elektrisch leitfahiger Cantilever eingesetzt, kénnen anhand der elektrostatischen Wechselwir-
kung zwischen Sonde und elektrisch leitfahiger oder zumindest halbleitender Probenoberflache zusatzli-

che Informationen gewonnen werden. Wenn das System aus Probe und Spitze als Kondensator

" Ein Lock-In-Verstirker vergleicht ein Messsignal mit einem gegebenen Referenzsignal bei dessen Fre-
guenz und ist damit in der Lage sehr schwache, ggf. von externen Veranderungen tberlagerte Signale zu
messen. Er liefert die Amplitude des Messsignals bei der Referenzfrequenz sowie die Phasenverschie-
bung zwischen Mess- und Referenzsignal.?33,
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angenommen wird, ergibt sich aufgrund der Differenz der Austrittsarbeiten (Gl. (5-4)) die zuséatzliche (at-

traktive) elektrische Wechselwirkung zu 134135

_19C

F, =
el ™ 39z

(5-1)

mit der Kapazitdt C und der Spannung U. Dies fiihrt aufgrund der verdnderten Wechselwirkung zu einer

Verschiebung der Resonanzfrequenz f;, welche nach

— _Jo9%s -
Ao =", (5-2)

mit der Federkonstante k und der Kraft zwischen Spitze und Oberflache F;; angendhert werden kann.
Ublicherweise wird eine Wechselspannung U,.sin(wgt) und eine Gleichspannung U, angelegt. Damit
ergibt sich aus Gl. (5-1):

Fer =355 Wae = Ucpp + Uge Sin(wgct)]? (5-3)
wobei Ugpp fir die Kontaktpotentialdifferenz bestehend aus der Differenz der Austrittsarbeiten von
Probe und Spitze

A® _ Pprobe—Pspitze (5_4)

Uepr =22 =
CPD e e

steht. Fiir die Messungen in den Publikationen 3 und 4 wurde die frequenzmodulierte Kelvinsonden-Mes-
sung (FM-KPFM) genutzt, welche die durch w,. hervorgerufene periodische Oszillation der Resonanzfre-

quenz 4f, ausnutzt. Diese ergibt sich aus Gl. (5-2) und (5-3):13

JdF, 92¢c .
Afo(wac) S a_zac = 67(Udc - UCPD)Uac Sln(wact)- (5'5)

Die Erfassung von Af; erfolgt anhand eines zweiten Lock-In-Verstarkers, der hinter den fiir die Erfassung
der Morphologie benétigten Lock-In geschaltet ist und als Eingangssignal entweder die Phase (die wegen
Gl. (5-5) analog zu Af, oszilliert) oder die Frequenz der Cantilever-Schwingung bekommt. Als Referenzsig-
nal nutzt der zweite Lock-In-Verstarker die Wechselspannung w,., welche ausreichend groR gewahlt wer-
den muss, um das Signal der Topographie méglichst wenig zu stéren (>1 kHz).13® Andererseits sollte sie
ausreichend klein sein, um von der Phasen- oder Frequenzregelschleife erfasst zu werden (Ublicherweise
<3 kHz).'*® Die vom zweiten Lock-In-Verstirker ausgegebene Amplitude der Phasen- bzw. Frequenzoszil-
lation wird durch Variation von U, nach Gl. (5-5) minimiert und somit U.pp ermittelt. Im Gegensatz zur
haufig eingesetzten amplitudenmodulierten KPFM-Messung' hat die hier genutzte frequenzmodulierte
Methode (FM-KPFM) den Vorteil, dass parasitare Wechselwirkung der Probe mit dem Cantilever aufgrund
der kiirzeren Reichweite des Kraftgradienten (im Vergleich zum Kapazitatsgradient bei AM-KPFM) ein bes-
sere laterale Auflésung erméglichen.'®” AuRerdem kénnen geringere Wechselspannungsamplituden Uy,

von >2 V verwendet werden.3® Dies ist insbesondere bei der Analyse von Halbleitern entscheidend weil

i Bei AM-KPFM wird die Schwingung des Cantilevers bei w,. betrachtet und durch Kompensation von
Ucpp durch U, genullt.
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der Einfluss, der von Oberflaichenzustdanden verursachten Raumladungszone an der Halbleiteroberflache

auf die gemessene Austrittsarbeit durch méglichst kleine U, verringert wird.13>138

Das KPFM-Signal kann entweder simultan zur Morphologie (,1-pass”) erfasst werden oder wahrend des
nochmaligen Abfahrens der entsprechenden Linie unter Anheben des Cantilevers um 10 — 20 nm (,,2-
pass“). Ersteres hat den Vorteil, dass sich der Cantilever bei Erfassung der elektrostatischen Wechselwir-
kung naher an der Probenoberfliche befindet, was die laterale Auflosung verbessert. Allerdings ist die
Gefahr, dass sich die Topographie auf die KPFM-Messung auswirkt, im ,1-pass-Modus” gréRer.' Der ,,2-
pass-Modus”, welcher fir alle Messungen dieser Arbeit eingesetzt wurde, entkoppelt die Erfassung der
Morphologie von der KPFM-Messung. Durch das Anheben des Cantilevers wird die Auflésung der KPFM-
Messung einerseits verringert, andererseits fiihrt die Entkopplung aber zu einer geringeren Auswirkung
der Topographie auf die KPFM-Messung und ermdoglicht die Scangeschwindigkeiten fiir beide Messungen
separat zu wahlen und somit schnelle Morphologie- und langsamere KPFM-Messung. Testmessungen mit
dem ,1-pass-Modus” am verwendeten Gerét zeigten, dass dieser der Messung im ,,2-pass-Modus” hin-
sichtlich Crosstalk und Messgeschwindigkeit unterlegen war und zudem Probleme bei der Erfassung der

Morphologie auftraten.

KPFM ist also in der Lage ortsaufgelost die Kontaktpotentialdifferenz zwischen metallischer Spitze und
Probenoberfldche zu messen. Wird ®@gy;¢,. durch Referenzieren auf einer Oberfldche mit bekannter Aus-
trittsarbeit bestimmt — fiir diese Arbeit wurde pyrolytisches Graphit verwendet — kann nach Gl. (5-4) die

Austrittsarbeit der Probe ®p.pe bestimmt werden.

KPFM kann auch genutzt werden, um die (iber einem Bauteil abfallende Spannung lokal zu messen. Dies
ermoglicht beispielsweise die Bestimmung von Kontaktwiderstidnden, da der Potentialabfall lokal am Kon-
takt gemessen wird und von anderen Potentialabféllen (z.B. im Leitungskanal eines Transistors) separiert
werden kann.*° Durch wiederholtes Messen der gleichen Linie bei angelegtem Potential kénnen zeitliche
Veranderungen des Potentialverlaufs tiber der Probe erfasst werden. Dies wurde genutzt, um die Ursache

der Hysterese in Strom-Spannungskennlinien zu lokalisieren (vgl. Kapitel 10.2).

5.3 Ultrakurzzeit-Absorptionsspektroskopie

Die zeitaufgeloste Erfassung von miteinander gekoppelten optischen Prozessen in Halbleitern ist fiir die
meisten optoelektronischen Bauteile von groRer Bedeutung, da haufig verschiedene Rekombinations-
und Injektionsprozesse konkurrieren. Aufgrund der Zeitkonstanten der verschiedenen Mechanismen ist
eine ausreichende zeitliche Auflésung im sub-ns-Bereich notig, um die Prozesse analysieren zu kénnen.
Dies wird bei der Ultrakurzzeit-pump-probe-Spektroskopie dadurch erreicht, dass die Probe mit einem

ultrakurzen Puls angeregt (,,pump*) und dazu zeitlich verzogert mit einem zweiten Laserpuls die Antwort

i Durch geeignete Wahl der Messparameter — insbesondere von w,. — kann der beschriebene Einfluss in
den meisten Fillen weitgehend minimiert werden.%.
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des Systems erfasst wird (,,probe”).}*! Ein typischer Versuchsaufbau ist in Abbildung 5 skizziert. Ublicher-
weise wird ein fs-Laserpuls in zwei Pulse geteilt, wobei der Strahlengang eines der beiden Pulse anhand
einer Verzogerungsstrecke variiert und somit sein zeitliches Auftreffen auf der Probe verdndert werden
kann. Sowohl die Erzeugung des Anregungspulses (,pump”) als auch die des WeiRlichtkontinuums

(,probe”) erfolgt anhand nichtlinearer optischer Prozesse.#!

‘ WeiRlichterzeugung
fs-laser -
¥
Ve
Chopper
nonlinear optic
parametric amplifier,
| 1A N
\ BBO 2/ | Verzégerungs
BO 1 T strecke
Saphir y

7

y AN

Abbildung 5: Schematische und vereinfachte Darstellung eines Aufbaus zur Messung von transienter Ab-
sorption. BBO bezeichnet einen Bariumborat-Kristall.

In der transienten Absorption (TAS) wird die durch optische Anregung hervorgerufene Anderung der op-
tischen Dichte flr verschiedene zeitliche Abstande zwischen Anregung und Messung erfasst. Die zeitliche
Auflésung wird durch die Pulsdauer des probe-Pulses definiert und liegt meist unter 100 fs. Anhand TAS
werden die zeitliche und spektrale Anderung der Grundzustandsbleichung und der Absorption angeregter
Zustande untersucht. Diese ermoglichen unter anderem Aussagen liber das Thermalisieren von angereg-
ten Ladungstragern, Ladungstragerinjektion (bei Mehrschichtsystemen und spektraler Zuordnung der Sig-
nale von Ladungstrigern in den Kontaktschichten*?) und Rekombination. Mittels TAS konnte z.B. die
ultraschnelle Ladungsinjektion von Pb-Perowskiten in angrenzende HTM und ETM gezeigt werden42-144
sowie der Beitrag verschiedener optischer Uberginge zugeordnet und Rekombinationsraten von ver-
schiedenen Prozessen bestimmt werden.'#>%4¢ Die Ultrakurzzeitspektroskopie hat entscheidend dazu bei-

getragen das fundamentale Verstidndnis der auf optische Anregung folgenden Prozesse besser zu

verstehen,147-14°

Fiir Publikation 2 wurden, in Kooperation mit Prof. Dr. Lenzer und Prof. Dr. Oum vom Institut fir Physika-
lische Chemie 2 der Universitat Siegen, transiente Absorptionsmessungen an Sn-basierten Perowskit-
schichten durchgefiihrt, um einen moglichen Einfluss von strukturellen Verdnderungen (FASnlz im
Vergleich mit PEAo.0sFA0.925nls) herauszuarbeiten und die Rekombinationsraten der strahlenden und der
Auger-Rekombination zu bestimmen. Durch die Ultrakurzzeitauflosung konnte auch die Lebensdauer der
nicht thermalisierten Ladungstrager bestimmt werden, was fir eine potentielle Anwendung in ,hot carrier

devices” Bedeutung hat.*°
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5.4 Praparation von Diinnschichten mittels Spin-Coating

Ein groBer Vorteil der untersuchten Perowskitmaterialien ist deren einfache und damit kostengiinstige
Praparation mit lI6semittelbasierten Prozessen. Im Labormalstab wird Ublicherweise die Rotationsbe-
schichtung (engl. Spin-Coating) verwendet. Der Prozess ist schematisch in Abbildung 6 dargestellt. Hierbei
wird das zu beschichtende Substrat meist mit Unterdruck auf einem Teller (engl. Chuck) fixiert. Mittig auf
das Substrat wird vor (statisch) oder bereits wahrend der Drehung des Chucks (dynamisch) die Prakursor-
I6sung aufgebracht, welche aufgrund der wirkenden Zentripetalkrafte zu den Randern hin beschleunigt
wird, wodurch idealerweise eine gleichmalige Beschichtung mit der Losung erreicht wird. Die Rotation
flihrt auBerdem durch hydrodynamische Prozesse zu einer weiteren Verringerung der Schichtdicke des
Flissigkeitsfilms.?>! Das Lésemittel verdampft teilweise bereits wiahrend der Rotation, was zur Kristallisa-
tion der zurilickbleibenden urspriinglich gelésten Materialien fiihrt. Wird das beschichtete Substrat an-
schlieBend getempert, kann weiteres Lésemittel verdampft werden und die Kristallisation der Schicht,
beispielsweise durch Ostwald-Reifung, weiter beeinflusst werden. Die Schichtdicke des Films wird durch
Rotationsgeschwindigkeit sowie Konzentration und Viskositit des Prakursors beeinflusst.'® Fiir die Pra-
paration von Perowskitschichten wird das Substrat hadufig bereits wahrend der Rotation mit einem ortho-
gonalen Losemittel (Chlorbenzol oder Toluol) gespllt. Dadurch kann der Beginn der Schichtkristallisation
gezielt gesteuert werden. Hintergrund ist die Komplexierung des Metallsalzes mit dem meist im Prdkursor
enthaltenen DMSO, welche verhindert, dass die Schicht unmittelbar nach dem Aufbringen der Losung
kristallisiert. Wird mit dem orthogonalen Lésemittel gespiilt, vermischt sich dieses mit den Losemitteln
des Prakursors, sodass die beschriebene Komplexierung aufgehoben und die Kristallisation gestartet

wird.'>?

il g dfn. .~

Aufbringen der Aufschleudern  Aufbringen des Tempern des
Prékursorlosung  der Losung orthogonalen Films
Losemittels

Abbildung 6: Schematische Darstellung des Spin-Coatings unter Anwendung eines orthogonalen Losemit-
tels ("Anti-Solvent").
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6 Durchfiihrung der Experimente

Im Folgenden wird die Durchfiihrung der in den darauffolgenden Kapiteln gezeigten Arbeiten beschrie-

ben, um den experimentellen Teil der jeweiligen Publikationen zu erganzen.

6.1 Praparation von diinnen Schichten

Dinne Schichten wurden fir diese Arbeit sowohl aus Losung mittels Spin-Coating als auch aus der Gas-

phase mittels physikalischer Gasphasenabscheidung (PVD) prapariert.

In dieser Arbeit wurde ein Spin-Coater von KLM verwendet, welcher innerhalb der N2-Atmosphére einer
Glovebox (<1 ppm H20, <1 ppm O2) betrieben wurde. Zur Fixierung der Proben wurde die genutzte Memb-
ranpumpe innerhalb der Glovebox durch eine auRRerhalb befindliche Pumpe mit héherer Saugleistung er-
setzt und mittels Durchfiihrung verbunden, um die Auswirkung der Pumpenvibrationen auf die
Schichtpraparation zu vermeiden und das Substrat sicher wahrend der Prdparation zu fixieren. Unmittel-
bar nach dem Ende der Rotation wurde das Vakuum geldst und die Probe innerhalb der Glovebox auf
einer Heizplatte (RT2 von Thermo Scientific) ausgeheizt, um verbleibendes Losemittel zu verdampfen und

die Kristallisation der Schicht abzuschlieRBen.

Die organischen Halbleiter Ceso, 4,4',4"-Tris[phenyl(m-tolyl)amino]triphenylamin (m-MTDATA), Kupferph-
thalocyanin (CuPc) und Pentacen wurden mittels PVD prapariert. Dazu wurde das Ausgangsmaterial aus
einem resistiv geheizten (Netzteil Agilent 6621A) Bornitrid-Tiegel verdampft. Die Kontrolle der Abschei-
derate erfolgte durch eine im Verdampfungskegel platzierte Quarzkristall-Mikrowaage, welche mithilfe
eines Agilent 5313A Frequenzzahlers ausgelesen und zuvor durch Verdampfen von CuPc und anschlieRen-
der Bestimmung der abgeschiedenen Schichtdicke kalibriert wurde. Die Ansteuerung erfolgte durch die

bereits in der Arbeitsgruppe etablierte Software Vaclab_V16.1401%3

6.2 Elektrische Charakterisierung

Fir alle elektrischen Charakterisierungen an p-Strukturen wurde der IviumStat.h Potentiostat von Ivium
Technologies verwendet. Alle Messungen an Sn-Perowskitschichten erfolgten innerhalb der Glovebox,
wahrend Cs2AgBiBrs auch auBerhalb der Glovebox untersucht werden konnte. Die Cs2AgBiBrs-basierten
Solarzellen wurden mithilfe eines IM6 Potentiostaten und dem CIMPSpcs System (ZAHNER-elektrik) im
Dunkeln und unter Belichtung mit einer LS0106 Xe-Bogenlampe und LSZ189 AM 1.5G Filter durchgefiihrt.
2

Die Belichtungsintensitat wurde mit einem ML-020VM Pyranometer (EKO Instruments) auf 100 mW cm~

eingestellt.

6.3 Morphologische und strukturelle Charakterisierung

Zur Analyse der Schichtmorphologie wurde neben dem Rasterkraftmikroskop das Rasterelektronenmik-

roskop (Zeiss Merlin HREM) genutzt. Dafiir wurden die Proben mit Kohlenstoffklebepads (EM-Tec CT6)
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auf dem Probenhalter fixiert und mit Silberleitlack elektrisch kontaktiert. Fir Querschnittsaufnahmen
wurde das Substrat vor der Schichtpraparation bereits auf der Riickseite angeritzt und nach der Schicht-
praparation gebrochen, ohne die entsprechende Stelle zu beschadigen. Falls die zu untersuchenden Ober-
flachen fur die Rasterelektronenmikroskopie nicht ausreichend elektrisch leitfahig waren (Cs2AgBiBrs
sowie mit CuPc beschichteten Perowskitschichten) wurde vor der Messung eine ca. 2 nm dicke Pt-Schicht

aufgesputtert.

Zur Bestimmung und Bestatigung der Kristallstruktur der praparierten Dinnschichten wurde Rontgendif-
fraktometrie (XRD) entweder mit einem Siemens D5000 in Bragg-Brentano-Geometrie oder mit einem
PANalytical X'Pert PRO unter streifendem Einfall der Rontgenstrahlung gemessen. In beiden Geradten wird

Cu-Kq-Strahlung verwendet.

6.4 Rasterkraftmikroskopie und Kelvin-Sonden-Mikroskopie

Alle Messungen wurden mit dem Vacuscope 1000 von AIST-NT, einem im Hochvakuum bei unter
10-° mbar befindlichen Rasterkraftmikroskop, durchgefiihrt. Das Gerat ist in Ref. 4% genauer beschrieben.
Zur Messung wurden goldbeschichtete Siliziumcantilever (OPUS 160AC-GG von p-masch) mit einem Spit-
zenradius <30 nm, einer Spitzenldnge von 14 um, einer Resonanzfrequenz von etwa 250 kHz und einer
Kraftkonstante k=26 N/m verwendet. Das Mikroskop wurde im FM-KPFM-Modus mit Schwingungs-
amplituden <20 nm im ,,2-pass-Modus” betrieben. Der erste Scan erfolgt ohne externe Spannung zwi-
schen Spitze und Probe im AM-Modus und ergibt die Morphologie der Linie. Fiir den zweiten Scan wird
der Cantilever um eine definierte Héhe (<20 nm) angehoben und folgt dann unter Anlegen von V. und
Kompensation der Kontaktpotentialdifferenz durch V;. dem Hohenprofil des ersten Scans, also bei ndhe-
rungsweise konstantem Abstand z, wahrend die (idealerweise freie) Schwingungsamplitude nicht gere-
gelt wird. Die Frequenz der Wechselspannung lag im Bereich von 1 kHz mit einer Amplitude von <2 V. Der
Probentransport aus der Glovebox in die Messkammer erfolgte unter Stickstoffatmosphare. Die Schichten
wurden unter N2-Gegenstrom in die Messkammer eingebaut. Die Analyse der AFM- und KPFM-Ergebnisse
erfolgten mit der Software Gwyddion 2.6 (Korrektur von etwaigen Messfehlern in der Morphologie, Be-
rechnung der Austrittsarbeit anhand der gemessenen Kontaktpotentialdifferenz, Erzeugen der Histo-
gramme) sowie OriginPro (Anpassen der Histogramme mit einer oder mehreren GauR-Funktionen). Fir
die Messungen mit angelegtem Feld zur Untersuchung der Hysterese und des Kontaktwiderstands an
Cs2AgBiBrs wurde bei angelegter Spannung dieselbe Linie im ,,2-pass“-FM-KPFM Modus wiederholt ge-
scannt und parallel der Stromfluss zwischen den Elektroden gemessen. Fiir die Auswertung wurden, wie
in Abbildung 9 gezeigt, mithilfe von Gwyddion einzelne Linien sowohl in Scanrichtung auch im rechten

Winkel dazu ausgelesen und analysiert.
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6.5 Optische Charakterisierung

Die Absorptionseigenschaften wurden in Transmission mit einem TEC5 MultiSpec SC-MCS CCD UV-NIR
Diodenarrayspektrometer gemessen. Der gleiche Detektor wurde fiir Photolumineszenz-Messungen ver-
wendet. Als optische Anregung wurde einerseits eine LED mit Emission bei 360 nm (NS355L5RLO) oder
ein fasergekoppeltes Lasermodul mit Emission bei 400 nm verwendet. Um die Messung ohne Kontakt zur
Atmosphare durchzufiihren, wurden alle Messungen in der Glovebox unter N2-Atmosphare durchgefihrt.

Der Winkel zwischen Anregung und Detektion lag bei 45°.
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interfacial characteristics and charge carrier dynamics”, J. Horn, M. Scholz, K. Oum, T. Lenzer, D. Schlett-

wein, APL Mater. 7, 31112 (2019).

Einordnung in den Kontext dieser Dissertation:

In Publikation 2 werden diinne Schichten aus FASnls und PEAo.0sFA0.92Snlz systematischen bzgl. ihrer
elektrischen und optischen Eigenschaften verglichen. Es konnte gezeigt werden, dass die Hysterese im
Strom-Spannungs-Verhalten von FASnls in Kontakt mit Goldelektroden dem von Pb-Perowskiten dhnelt
und durch eine Anderung der Injektionsbarriere aufgrund von im externen elektrischen Feld beweglicher
lonen erklart werden kann. Die Hysterese wird fiir den teilweise substituierten Perowskiten
(PEA0.08FA0.92SNnl13) deutlich abgeschwécht und die elektrische Leitfahigkeit verringert, was fir eine redu-
zierte Dichte an elektrisch aktiven Fallenzustdnden spricht. Die optischen Eigenschaften sind kaum durch
die Substitution beeinflusst. Anhand transienter Absorption konnte gezeigt werden, dass die Thermalisie-
rung der Ladungstrager sehr effizient ablauft. Signifikante Unterschiede fiir die verglichenen Perowskit-

schichten konnten in den zeitaufgelGsten optischen Messungen nicht festgestellt werden.

Alle untersuchten Proben wurden von mir prapariert, ggf. versiegelt sowie elektrisch charakterisiert. Die
dazugehorige Auswertung habe ich vorgenommen. Die erste Hélfte des Artikels wurde von mir verfasst
und gemeinsam mit Prof. Dr. Schlettwein Gberarbeitet. Die statischen optischen Messungen erfolgten in
Zusammenarbeit mit der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. Lenzer und Prof. Dr. Oum am Institut Physikalische
Chemie 2 der Universitat Siegen. Hier fuhrte ich, teilweise im Labor in Siegen und teilweise in unserem
Labor, die statischen Messungen durch. Die transiente Absorption wurde von Mitarbeitern der Arbeits-
gruppe Lenzer/Oum unter meiner Beteiligung durchgefiihrt. Die Interpretation der Daten sowie das Ver-
fassen des entsprechenden Teils der Publikation erfolgte ebenfalls gemeinsam. Die Finalisierung des
Gesamtmanuskripts sowie die spatere Uberarbeitung unter Beriicksichtigung von Gutachtervorschligen

erfolgte gemeinsam mit allen Koautoren.
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ABSTRACT

A combined electrical and time-resolved optical investigation of the perovskite formamidinium tin iodide (FASnIs) and its phenylethylammo-
nium (PEA) derivative PEAgosFAo.9:5n13, which recently achieved a power conversion efficiency of 9%, is presented to study the specifics of
contact characteristics and charge carrier dynamics. Microstructured gold electrode arrays were used to investigate the charge transport across
ametal-perovskite interface and through micrometers of the perovskite films. Symmetrical contact configuration enabled detailed polarization
studies. Hysteresis in the current-voltage characteristics and a corresponding current-time behavior indicated limitations by charge transfer
in the contacts. Hysteresis was less pronounced in PEAj s FAg9:5n]3 compared with FASnIs. This is explained by a 2-dimensional interlayer
at the contacts, which leads to decreased field-induced migration of ions at the contact. Carrier recombination in the bulk of FASnl; films,
however, was only slightly modified by the presence of PEA. Femtosecond broadband transient absorption experiments up to 1.5 ns provided
rate constants for the Auger and bimolecular recombination processes in FASnI; of k3 = 1 x 107 em® 577 and k2 = 3.1 x 107 em® 577,
respectively. In PEAgsFAg9:Snls, no significant differences in k and an only slightly increased k3 = 2 x 107" cm® s™' were measured. In
extension to previous photoluminescence studies, we found efficient cooling of hot carriers by coupling to optical phonons (Teop = 0.5 ps),

which is even faster than in lead perovskites.

© 2019 Author(s). All article content, except where otherwise noted, is licensed under a Creative Commons Attribution (CC BY) license
(http://creativecommons.org/licenses/by/4.0/). hitps://doi.org/10.1063/1.5083624

During the last decade, organic-inorganic perovskites have
attracted a lot of scientific interest due to their semiconductor prop-
erties, qualifying them for prospective applications in electronics
and optoelectronics, most importantly in thin film photovoltaic
devices. Despite power conversion efficiencies (PCEs) exceeding
239%,' several aspects remain challenging: the interfaces of the per-
ovskite layer to the adjacent hole- and electron-collecting layers
play a major role in device degradﬂtiuu,2 which are one of the
limiting factors in device performance and can often be detected
by hysteresis in the current-voltage characteristics.” Furthermore,
state-of-the-art perovskite solar cells contain lead as the divalent
metal ion that raises serious concern because of its toxicity and

the water solubility of lead salts as decomposition products of
the perovskite layers. Therefore, substitution of lead is an impor-
tant task, with tin being one of the most promising candidates.”
Formamidinium tin iodide (FASnls) has been used successfully as
an absorbing layer in solar cells®® and has, further, shown promis-
ing optical and electronic properties, such as a direct bandgap, a
low exciton binding energy, hot-carrier photoluminescence (PL),?
and a high charge-carrier nwbility.m Tin-based perovskites, how-
ever, are prone to oxidation of Sn(i) to Sn(1v), generating a high
majority charge carrier concentration and, thus, increased recombi-
nation rates of light-induced minority carriers and even significantly
decreased shunt resistances caused by metallic characteristics of the

APL Mater. 7, 031112 (2019); doi: 1010631 5083624
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perovskite layer.'" 7% To overcome this problem, several additives in
film preparation have been used starting with SnF»,® which has been
successfully employed in most FASnI;-based solar cells reported so
far to reduce the background charge carrier density. Overstoichio-
metric amounts of tin, which can also be provided through other tin
sources, play a crucial role to suppress the formation of Sn(iv).'*14
A further successful approach to yield stabilized Sn(i)-perovskites
consists in partial replacement of FA by larger cations, such as
butylammonium or phenylethylammonium (PEA), to induce the
growth of mixed 2D/3D perovskite layers,'>'# a strategy success-
fully used previously for lead-based perovskites.'®?' So far, this
approach has resulted in one of the highest PCEs reported for a
FASnl;-based device of up to 9% through replacement of 8% of the
FA by bulkier PEA cations (PEA(0sFA¢92Snl3)."®

In this work, we use a combination of electrical and opti-
cal methods to investigate the impact of FA/PEA-exchange on the
optoelectronic properties of FASnls. Using microstructured gold
arrays, we characterized thin films of FASnl; with and without
small amounts of phenylethylammonium iodide (PEAI) to inves-
tigate their electronic properties. The role of the 2D-interlayer
in contact formation is studied, and the relevance of barriers for
charge injection is investigated. Ionic migration and its connec-
tion with observed hysteresis phenomena are discussed. We employ
steady-state absorption and PL measurements as well as ultra-
fast transient broadband absorption experiments to understand the
charge recombination and carrier cooling processes in FASnI; and
PEAo.0sFAo.925n1; perovskite layers upon photoexcitation and to dif-
ferentiate between an influence of PEAI on either bulk or interface
properties.

Interdigitated microelectrodes with a gap width of 40 ym were
prepared via photolithography onto highly n-doped silicon wafers
with a thermally grown oxide layer of 300 nm, as described previ-
ously.?” 50 nm of gold was deposited as a metal electrode by thermal
evaporation. The samples for optical characterization were prepared
on soda lime glass (Carl Roth) that was cleaned with RBS solu-
tion (Carl Roth), acetone, and n-propanol in an ultrasonic bath for
15 min, subsequently.

Prior to the deposition of the perovskite layer, the substrates
were treated in a UV/ozone atmosphere for 10 min and then directly
transferred into a nitrogen-filled glovebox (<1 ppm O, <1 ppm
H,0). The perovskite deposition was adopted from Ref. 16. For the
FASnI; films, 172 mg formamidinium iodide (FAI, Greatcell Solar),
372.5 mg Snl, (own synthesis according to Ref. 23 with subsequent
purification by sublimation), and 15.6 mg SnF, (Sigma Aldrich,
99%) were mixed by stirring in 800 ul N,N-dimethylformamide
(DMF, Alfa Aesar) and 200 ul dimethyl sulfoxide (DMSO, Alfa
Aesar), resulting in a bright yellow solution. For the mixed 2D/3D-
perovskite films, the amount of FAI was reduced to 158.2 mg and
substituted by 19.9 mg PEAI (Sigma Aldrich, 99%), resulting in a
molar ratio of 0.92:0.08. The concentration of the precursor solu-
tions was reduced from 1M for layers prepared on microstructured
arrays to 0.25M for the layers used for optical transmission measure-
ments to reduce film thickness, resulting in a desired lower optical
density. The perovskite layer was deposited via spin-coating for 60 s
at 4000 rpm onto the microstructured metal electrode arrays or at
8000 rpm onto the glass slides. During the spin-coating, 200 yl of
the antisolvent toluene (Alfa Aesar) were dripped onto the substrate.
Directly after spin-coating, the layers were annealed at 65 °C for

scitation.org/journal/apm

20 min. The preparation resulted in a thickness of around 450 nm
for layers prepared on the metal electrode arrays and 250 nm for
layers on glass, as measured by SEM.

The electrical characterization was carried out under dark con-
ditions inside the inert glovebox atmosphere at room temperature
using an IviumStat potentiostat. Unless stated otherwise, the j-V
measurements were done at a scan rate of 200 mV s™'. Since we
found that the current is limited by a barrier at the interfaces, the
measured currents were divided by the respective electrode area to
yield current densities. A Zeiss Merlin HREM was used for the SEM
characterization. X-ray diffractometry was carried out with Cu-Kq
irradiation using a Siemens D5000 in Bragg-Brentano geometry or a
PANalytical X’Pert PRO for grazing incidence.

Femtosecond Vis-NIR broadband transient absorption spectra
were obtained using a previously described setup?” employing the
pump-supercontinuum probe (PSCP) method.?> Thin films were
mounted inside a nitrogen-flushed aluminum cell,?® which was con-
stantly moved during the experiments to expose a fresh sample spot
for every pump-probe cycle. The perovskite sample was pumped at
390 nm and probed in transmission geometry over the wavelength
range 500-920 nm (cross-correlation ca. 80 fs). The angle between
the pump and probe beams was ca. 10°, and the beams were polar-
ized at the magic angle. A calibrated CCD camera was employed
to control the pump beam diameter at the sample. The energy of
the pump pulse was measured by a calibrated photodiode. The laser
fluence was 209 uJ cm™?, resulting in an initial carrier density of
14 x 10" cm™. Steady-state absorption spectra of the thin
films were recorded on a Varian Cary 5000 double-beam spec-
trophotometer. Photoluminescence was measured under steady-
state conditions following excitation at about 45° with a Nitride
NS355L5RLO UV-LED (360 nm) and detection perpendicular to the
surface with a TEC5 MultiSpec SC-MCS CCD UV-NIR diode array
spectrometer.

Importantly, all steps of the preparation, analysis (except for
XRD and SEM), and spectroscopic investigation of the tin per-
ovskite samples were carried out in an inert atmosphere of dry
nitrogen, including the use of nitrogen-filled transfer chambers and
cells. Samples were stored in the dark, when not in use. This way,
decomposition reactions of the tin perovskites were minimized.

Independent of the addition of PEAI, the films exhibited
a homogeneous coverage of the substrates. This was explicitly
shown for the films across the metal electrodes and insulating SiO,
gaps of the microstructured electrode arrays by SEM in top view
(Figs. S1 and S2), or, even more characteristically, in the cross-
section (Fig. S3). The size of the crystalline domains showed a fairly
uniform appearance, independent of the substrate but systemati-
cally differing dependent on the addition of PEAI, which led to
more extended crystalline domains with, however, some smaller
crystals remaining. Aside from a small number of pinholes in case
of the PEA¢osFAo9:Snl; layer, the morphology and size of crys-
talline domains of all measured perovskite thin films are almost
identical to those reported in the literature for FASnI; as well as for
PEA¢0sFAg9:Snl3.16

For all the films, the X-ray diffraction patterns (Fig. S4) were
consistent with the expected orthorhombic structure of FASnIs.
Comparing the intensity I of the (100)-reflex at 14.05° with that
of the (120)-reflex at 24.4° yields a ratio of I(100)/I(120) = 5.05 for
PEA00sFA092Sn13 and I(00)/I(120) = 2.33 for FASnI3. Compared with
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Ti00y/T(120) = 2.56 reported for single crystals of FASnl3,?® these
results indicate almost random relative positioning of FASnI; crys-
tals in our films as opposed to a preferential crystal growth in (100)-
direction for PEAgusFAqe2Snls films. This highly ordered structure
is expected to reduce the defect formation and is therefore ben-
eficial for a reduced charge carrier concentration and improved
PCEs.'® The PEAg0sFAg9:Snls films showed an additional reflex at
26 = 3.8°, confirming the presence of the two-dimensional layered
perovskite phase consisting of alternating bilayers of phenylethylam-
monium ions and bilayers of Snls octahedra, as reported earlier,'>'®
In diffractograms collected at grazing incidence (Fig. §5), it is con-
firmed that the layered perovskite is exclusively formed close to the
interface with the substrate since the signal at 26 = 3.8° disappears
for angles smaller than 0.5° between the incoming X-ray and the
substrate surface.'>1®

The electrical measurements provide insights regarding charge
carrier transport and ion migration especially at the interfaces, char-
acterizing the specifics of FASnI; and, in particular, the influence
of PEA. In Fig. 1, the j-V-characteristics of either FASnl; films or
PEAo0sFA0925n1; films contacted by gold microelectrodes are com-
pared in the range of 1 V. For increasing bias starting from 0V, in
the case of FASnlI; (black squares), we at first observe a small increase
of the current (1) which gradually increases for higher bias (2). Upon
scan reversal, a further increase of the current was observed despite
decreasing bias voltage (3) before the current decreased back to
0 mA cm ™ at zero bias (4). The current density, therefore, was sig-
nificantly larger on this back-sweep. We assign these characteristics
to a continuously decreasing resistance for charge transfer Rer at
the perovskite/metal interface with increasing bias voltage similar to
the diode characteristics, as discussed earlier in similar experiments
on MAPbI3,%72% but with significantly larger extent of hysteresis for
the present experiments on FASnI3. Due to the symmetrical device
geometry, identical characteristics were observed in the negative bias
direction aside from slightly smaller currents as discussed later.

Hysteresis phenomena are well known from lead-based?®*°
and tin-based'” perovskite solar cells and are usually divided
into regular (decreased current in forward direction) and inverted
(decreased current in reverse direction) hysteresis.”’ The former
was explained by a persistent polarization®*** or the presence of
defects in the perovskite film.** The latter was attributed to a chem-
ical modification of the interface®® or a change of the barrier height
at the perovskite-metal junction.””?® What we observe here is the
equivalent to the inverted hysteresis in solar cells. Noma ef al.

Au[FASNI,|Au, 500 mV s

(a) -

Au|FASNI, AU
AU[PEA oF A, 5:Snl; AU

(b) -

= AU[PEA, 5F A 5,5nl5/Au, 500 mv s™!
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recently observed similar I-V characteristics for MASnl; films in
the positive bias range. They explained a decreased current by trap-
filling followed by an increased current when traps were filled. Under
negative bias, however, the current was reduced upon scan reversal,
which they explained by a recombination of injected carriers with
already trapped carriers of different sign which was incompatible
with ionic migration and trap-filling by mobile ions.>® Since we,
in contrast, observe symmetric hysteresis, we assign the observed
current increase upon scanning and continued beyond each scan
reversal to a decrease of Rer caused by a decreased injection bar-
rier as a consequence of ion migration at increased applied electric
fields.?”-?® Todine vacancies which were explicitly found to be the
most mobile species in MAPbI3*” and which have also been calcu-
lated to be present in FASnI:*® aside from Sn vacancies and inter-
stitial FA are the most likely ionic species to cause such decreased
injection barrier.

An increased scan rate [Fig. 1(b)] led to similar characteristics
of FASnI; with, however, smaller current densities, and a smaller
extent of hysteresis pointing at a slow change of Rcy relative to
the scan rate. The change of Rcr with time was directly monitored
by measuring the current density at a fixed bias voltage of 1 V
[Fig. 2(a)]. Two characteristic time regimes were observed: a fast
increase within seconds and a subsequent slower increase. The cur-
rent density increased to 7 mA cm 2 after 100 s, far beyond the
1.5 mA cm™, e.g., observed in Fig. 1(a) at 200 mV s~'. Even
after 100 s, a steady-state was not reached. This is fully consistent
with the current increase upon scan reversal in Fig. 1(a), where
continued polarization led to a further increase of the current as
well. The j-V curves of FASnl; following such prolonged polar-
ization [Fig. 2(b)] showed characteristic differences to those mea-
sured before [Fig. 1(a)]. Interestingly, the scan towards positive
bias showed slightly enhanced current densities at widely preserved
shape of the curve. Obviously, the strongly increased j following pro-
longed polarization [Fig. 2(a)] quickly decreased back to almost the
original value within about tens of seconds at 0 V upon the start of
the j-V cycle. The second cycle into the positive direction almost
resembled the original curve in Fig 1(a), speaking in favor of a
fully recovered Rt indicative of a rapid dissipation of the accumu-
lated iodide vacancies, During the following 40 cycles (Fig. S6), this
recovery was completed. In the negative scan direction, however,
quite persistently, a strongly decreased current density was observed.
During the prolonged positive polarization, a persistent barrier for
charge injection in the other (negative) direction evolved. Such

20
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g

FIG. 1. (a) j-V-characteristics of thin films of FASnl5 (black)
and PEAg psFA 028Nl (red) prepared on interdigitated gold
p-structures (see inset). (b) -V characteristics obtained with

a scan rate of 500 mV s~
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b) *: Au|FASNL;|Au, after 100 s at +1 V
20% Au|PEA, osFA, 5,Snl;|Au, after 100 s at +1V

FIG. 2. (a) Current density for FASnl; (black) and
PEAg 0sFAo.52Snl3 (red) films while applying a bias of 1 V.
(b) j-V-characteristics after applying a bias of 1 V for 100 s.
Open and filled symbols represent the first and second
measurement cycle, respectively.
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persistency is reminiscent of the changes supposedly caused by
slowly moving ions observed, e.g., for MAPbI; at lower tempera-
tures.”” For FASnl;, it has been calculated that Sn vacancies rep-
resent the defect with lowest formation energy and, hence, highest
concentration. For MAPbI3, a low mobility of lead vacancies has
been reported.*” Our present results would be well explained by
slowly moving tin vacancies, which would accumulate during pro-
longed polarization at the negative electrode, leading to blocking
characteristics similar to a diode in reverse direction. This accumu-
lation is persistent over several measurement cycles (see Fig. S6), as
shown by the minimal recovery of the original j-V characteristics
after ten measurements and still only partial recovery even after 40
cycles following dissipation of the accumulated tin vacancies.

The partial substitution of FAI by PEAI influences the j-V
characteristics substantially, as shown in Fig. 1(a). First, the cur-
rent for PEAgosFAg9,Snl; was smaller than for FASnl; by a fac-
tor of four. This can be explained either by a lower defect den-
sity and, thus, reduced charge carrier density for PEAg0sFAg.925nIs,
by a lower charge carrier mobility caused by blocking of charge
carriers at the 2D perovskite interlayers, or by screening of the
electric field induced by the 2D interlayer. Since a slightly smaller
relative dielectric constant has been calculated®® for the two-
dimensional perovskites, the latter can be ruled out. Second, the cur-
rent for PEA¢ 0sFAo.925nl; increased almost linearly with the voltage
opposed to the increasing slope observed for FASnl;. This speaks
in favor of an ohmic contact rather than a blocking contact and,
hence, a sufficiently small and constant Rcr. Compatible with this
finding, PEA¢.0sFA0.0:Snl3 showed a considerably reduced hystere-
sis which points at a smaller change in Rcr as a result of the applied
bias. By comparing the current density for the bias sweep back and
forth at 0.5 V, we see an increase by a factor of 1.3 in compari-
son with a factor of five for pure FASnls. As shown by grazing-
incidence XRD measurements (Fig. S5), the 2D perovskite layer is
located directly at the substrate. Such interlayer can be assumed to
attenuate ion migration and thereby reduce the influence of mobile
ions at the electrode surface, leading to the strong suppression of
hysteresis. Chen et al. similarly reported a reduced hysteresis result-
ing from PEABr in FASnl;-based solar cells which was explained
by such passivation of traps at the interface.'” Furthermore, an
increased scan rate [Fig. 1(b)] showed an only minor influence on
the j-V curve, confirming such ohmic characteristics at widely pre-
served current and a reduced influence of migrating ions relative to
FASnI.

Despite the small influence of ion migration on the electrical
characteristics of PEAgsFAg0:Snl; observed during cycling, a sig-
nificant influence could be enforced during [Fig. 2(a)] and following
[Fig. 2(b)] prolonged polarization. A steadily increasing current was
observed while applying a constant bias indicating slightly decreas-
ing Rcr caused by ionic movement under these conditions, albeit to
significantly less extent than found for FASnI; [Fig. 2(a)]. The qual-
itative change of the j-V characteristics found for PEAg0sFA¢9:SnI3
after such prolonged polarization was similar to that found for
FASnl; [Fig. 2(b)]. However, for positive bias voltages, the cur-
rent was increased, e.g., by a factor of 1.9 at 1 V as opposed to
a factor of 1.2 for FASnls, consistent with a slightly but persis-
tently reduced Rcr. Furthermore, under negative bias, about 60%
of the current before prolonged polarization were still measured
for PEAg.0sFAg9:Snl;3 as opposed to the blocking characteristics of
FASnI; with only about 1% of the current left. This suggests a less
pronounced or even absent barrier for charge transport in the nega-
tive direction in the case of PEAo0sFAg.9:Snls. This is fully consistent
with a reduced influence of ionic migration and further indicates
that the influence of ions modifying the injection barriers despite
the two-dimensional interlayer is more persistent (Fig. $7).

In addition to the electric analysis, the two thin-film mate-
rials were investigated by steady-state optical methods and ultra-
fast transient absorption spectroscopy, which sensitively probe
properties of the charge carriers across the whole film thickness.
Figure 3(a) shows steady-state absorption and PL spectra of FASnI;
and PEAosFA9:Snls. Except for a minor difference in the abso-
lute optical density of both samples, the absorption spectra look very
similar. In both cases, the band edge is located at 870 nm (1.43 eV,
determined from the zero-crossing of the second derivative). This is
in very good agreement with the previous results from spectroscopic
ellipsometry.“ The corresponding PL emission peak appears close
to the band edge: 881 nm (1.407 eV, FWHM 104 meV) for FASnl;
and 878 nm (1.413 eV, FWHM 103 meV) for PEA(osFA¢9;Snl;.
The measured width of the PL bands is consistent with the emis-
sion of a thermal carrier distribution at 300 K. The weak blue-shift
upon PEA addition agrees well with the results of a previous study
by Liao et al.'® and may be taken as an indication for an increased
confinement of the charge carriers due to the influence of lower-
dimensional tin perovskite domains. The results of Liao et al. and
our results are therefore at variance with the study of Shao et al.
who observed a systematic red-shift of the PL upon PEA addition,
which is in contrast to expectations, e.g., 891 nm (1.391 eV, FWHM
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96 meV) for FASnl; and 896 nm (1.383 eV, FWHM 95 meV)
for PEAposFAg9:Snls.'® The reason for this deviation is currently
unclear. We also note that we did not find any indication for a
separate emission band of a 2D perovskite phase at shorter wave-
lengths. This is in agreement with the previous observations of Liao
et al., who did not observe such low-wavelength PL either, even for
PEA(],}QFA(] 3031113..‘ 5

Figure 3(b) shows a comparison of transient absorption spec-
tra for both samples at a fixed time delay of 1 ps after photoex-
citation. We note that, aside from a small spectral blue-shift for
the PEAj gsFAgg:5nl; sample, the pronounced bleach band around
800 nm and even very small spectral features, such as the weak
absorption at about 570 nm, exhibit only minor differences for the
two samples. It is thereby confirmed that the observed changes in the

electric properties by substitution of FAT by PEAI are mainly caused
by modification of interfacial rather than bulk properties.

A detailed comparison of the transient absorption spectra for
both compounds is provided in Fig. 4. Around zero time delay [pan-
els (a) and (e)], we observe a pronounced bleach feature centered at
530 nm, which is due to the depletion of carriers in the valence band
(VB). The bleach is accompanied by substantial absorption above
820 nm, which arises from band-gap renormalization. We note that
a similar absorption feature has been previously observed for lead
pernvskites, such as MAPbI;, and assigned to the same pmcess.‘M 42

In panels (b) and (f), we observe the spectral development up
to 1.5 ps. The bleach feature shows an ultrafast shift toward the
band edge, and at the same time, the band-gap renormalization
feature disappears. A global kinetic analysis of the complete set of
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FIG. 5. (a) Kinetic traces for FASnl; probed at 574 and 767 nm upon excitation
at 390 nm including fit results from a global kinetic analysis (red lines). (b) Decay
of charge carrier density due to recombination as menitored in the NIR region
(900-915 nm) including a fit based on the recombination model described in the
text. (c) Population flow obtained from the kinetic analysis indicating the relative
importance of third-order (R.3.0.), second-order (R.2.0.), and first-order (R.1.0.)
contributions at different time ranges.

transient spectra provides a time constant 7cop = 0.5 ps for this pro-
cess, as shown in Fig. 5(a) for two representative kinetics at 574 and
767 nm. The type of spectral change and the associated time scale
strongly suggest that it is associated with the fast relaxation of “hot”
charge carriers toward the band edge due to efficient carrier-optical
phonon scattering, dissipating more than 1 eV of excess energy.
The time constant is smaller than for MAPbI;.'“? In the latter
case, Teop Varies, e.g., between 0.9 and 2.8 ps over the carrier density
range 5.0 x 107 to 1.3 x 10" em ™, indicating a “phonon bottle-
neck” for carrier cooling. A similar situation was encountered in the
case of FAPbI3.** Such an effect is obviously not present for the
FASnl; compounds studied here although the initial carrier den-
sity is even slightly larger (1.4 x 10*" cm™). The transient absorp-
tion results, therefore, show that hot carriers probed by our sub-ps
experiments (starting from 900 meV excess energy above the band
edge) are cooled significantly faster than those probed in a range of
150-75 meV excess energy by changes of an asymmetric PL emission
band of FASnI; observed at higher pump fluence in the nanosecond
regime.”

In panels (c) and (g), covering the time scale up to 10 ps, we
observe a substantial decay of the bleach band. This must be due
to the fastest part of charge carrier recombination. Even on longer
time scales up to 1500 ps [panels (d) and (h)], the recombination
apparently slows down strongly. To characterize the electron-hole
recombination in more detail, the decay of the bleach feature was
analyzed by a kinetic model involving processes of third order
(Auger-type, rate constant k3), second order (radiative bimolecu-
lar, k), and first order (trap-assisted Shockley-Read-Hall, k). The
rate constant k; = 2.3 x 10° 57! (corresponding to 7 = 4.32 ns)
for FASnl; was taken from the literature'® because the time range
covered in the current study was limited to 1.5 ns. The initial
charge carrier density of 1.4 x 10* cm™ was determined using
the measured fluence of the pump beam (209 uJ cm™) and the
known absorption coefficient and reflectivity of FASnI; at 390 nm.*°

ARTICLE scitation.org/journallapm

The resulting best fit is shown in Fig. 5(b) and it provides val-
wes of ks = 1 x 1002 em® s and ko = 3.1 = 107 em® 7%,
Both rate constants agree well with the results from THz
measurements by Milot et al. (ks = 9.3 x 107" ¢m® s™' and
kr=23x 10" em®s71).10

Contributions to the “population flow” during carrier recom-
bination are analyzed in Fig. 5(c). The analysis shows that the
fast decay of the bleach band over the first 25 ps is governed by
Auger recombination, whereas radiative electron-hole recombina-
tion becomes more important afterwards. Up to 100 ps, trap-state-
mediated monomolecular recombination plays no role and only
becomes important on much longer time scales. An analogous anal-
ysis for the charge carrier recombination in PEAg gsFAg¢;Snls (with
ki fixed at 1.6 x 10° 7, corresponding to 71 = 6.29 ns)'® yields
the same value for the rate constant k», only the rate constant ks
is slightly elevated (ks = 2 = 107 cm® 57'). This suggests a small
influence of the PEA additive on both recombination processes. We
note that the rate constants k> and k; are substantially lower than
in lead perovskites, confirming the potential of tin perovskite com-
pounds with respect to optoelectronic applications.** They are also
lower than in the MASnI; perovskite.”> A previous study found
a small decrease of the rate constant k; from 2.3 x 10° s™' to
1.6 x 10° 57, suggesting slightly reduced trap-assisted nonradia-
tive recombination upon partial exchange of FA by PEA.'® The
only small change in k; is also supported by similar PL intensi-
ties we have found for FASnls and PEAoosFApe:Snls. As a result,
both compounds exhibit similar properties regarding charge carrier
recombination.

Concluding the above, in the steady-state and transient optical
experiments, we find an only weak influence of the exchange of 8%
FA by PEA on the carrier-optical phonon scattering time constant
and the recombination rate constants of the FASnl; perovskite. Our
transient absorption results clearly show fast relaxation of hot carri-
ers in FASnIs and PEAgsFAge:5nls, dissipating a large amount of
the 900 meV excess energy (above band edge) into the lattice within
0.5 ps. This finding significantly extends previous observations,
based on PL experiments, which found dissipation of 75-150 meV
within a few ns.? The related claim that this material might be well
suited for hot-carrier extraction would then apply to the range of
small carrier excess energies only. PEA does not significantly change
the electronic bulk properties of the material, but mainly brings
structural improvements to the FASnI; perovskite, in particular, by
the formation of a two-dimensional interlayer at the substrate. A
specific role of such interlayers in electronic contact formation was
detected in conductance measurements on PEAg 0sFAg925nls com-
pared with FASnl;. A detailed analysis of the j-V characteristics
measured for FASnI; on microstructured electrode arrays revealed
significant hysteresis caused by changes in the interfacial charge-
transfer resistance, presumably as a result of ion migration in applied
electric fields. Two different effects in the positive or negative trans-
port direction after positive prolonged polarization and two differ-
ent time scales of relaxation of the corresponding barriers indicate
migration of two ionic species, namely, iodine and tin vacancies.
Partial substitution of FA by PEA influences the injection charac-
teristics at the metal-perovskite interface substantially. The effect of
migrating ions is reduced, but the change of the interface is more
persistent due to a better stabilization in the 2D interlayer at the
contact.
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See supplementary material for SEM and XRD characterization
of the films and additional j-V characteristics.
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FIG. S1. SEM picture of FASnIs deposited on interdigitated microstructured electrode arrays. The substrate
material is marked with blue (SiO2) and yellow (Au).

FIG. S2. SEM of PEAo.0sFA0.92SnIz on SiO2 (blue) and gold (yellow). The morphology is very similar on SiO2
and Au.
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FIG. S3. Cross section of a layer of FASnls prepared on interdigitated microstructured gold electrodes.
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FIG. S4. XRD pattern of FASnIs (black line) and PEAo.0sFA0.925nl3 (red line) deposited on glass froma 1 M
precursor solution. The reflex positions of the 3D perovskite match the FASnl; reference data.>?
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FIG. S5. Grazing-incidence-X-ray diffraction pattern of a PEA0.0sFA0.925nl3 thin film with varying incidence
angle as indicated in the graph.
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FIG. S6. j-V-characteristics for 10 cycles (black — grey) and the 20™, 30*" and 40" cycle after applying a
bias of 1 V for FASnls (cycle number indicated above the top axis).
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FIG. S7. First ten j-V-cycles of PEAo.0sFA0.925nl3 after polarizing with 1 V for 100 s.
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,Contact formation of Ceo to thin films of formamidinium tin iodide”, J. Horn, D. Schlettwein,

J. Mater. Res. 35, 1-8 (2020) ***

Einordnung in den Kontext dieser Dissertation:

In Publikation 3 wurde die Kontaktausbildung von FASnIz zu Cso, dem gangigsten Elektronentransportma-
terial, untersucht. Hierzu wurden Ceo schrittweise durch Gasphasenabscheidung auf die Perowskitschicht
aufgebracht. Die Abscheidung wurde an bestimmten Schichtdicken unterbrochen, um AFM/KPFM-Mes-
sungen durchzufihren, sodass sowohl die Morphologie der sich bildenden Schicht als auch deren Aus-
trittsarbeit ermittelt werden konnte. Eine grundsétzliche Eignung zur Nutzung als Kontakt in Solarzellen

konnte gezeigt und mégliche Zweifel®>> bzgl. passender Kontakteinstellung ausgerdumt werden.

Alle Praparationen und Messungen sowie das Verfassen des Entwurfs erfolgten eigenstdndig. Die Inter-
pretation der Daten, die Finalisierung des Entwurfs sowie die Uberarbeitung unter Beriicksichtigung der

Gutachterkommentare erfolgten gemeinsam mit Prof. Dr. Schlettwein.
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Lead-free perovskite layers may provide a good alternative to the commonly used lead-halide-based perovskite
absorber layers in photovoltaics. Energy level alignment of the active semiconductor with contact layers is a key
factor in device performance. Kelvin probe force microscopy was used during vapor deposition of Cg, onto
formamidinium tin iodide to investigate contact formation with detailed local resolution of these materials
that are significant for photovoltaic cells. Significant differences dependent on the growth rate of Cgy were
detected. Sufficiently high deposition rates were essential to reach compact Cg, films needed for good contact.
A space charge layer larger than 90 nm within the Cq, layer was established without indication of interfacial
dipoles. The present analysis gives a clear indication of a well-functioning contact of fullerenes to formamidinium
tin iodide that is suitable for the use in photovoltaic devices provided that thin compact fullerene films are

formed.

During the last decade, organic-inorganic halide perovskites
proved as a potential game changer in third-generation photo-
voltaics [1] and, further, showed potential as semiconductor for
other optoelectronic devices, e.g., photodetectors [2] or light-
emitting diodes [3, 4]. However, the presence of toxic Pb in
most perovskite materials used in various devices is regarded
as problematic [5], mainly because of water solubility of Pb
(IT) salts and possible leakage following mechanical damage
[6], but also regarding problems of disposal or recycling after
a device life cycle [7]. Hence, the substitution of Pb is highly
desirable. Presently, two main approaches can be seen to
mimic the beneficial structural and electronic properties of
Pb: either the combination of Bi(III) and Ag(I) in double
perovskites Cs,AgBiBrg [8, 9] or more successfully the use of
Sn(11) [10, 11]. Formamidinium tin iodide (FASnl;) showed
impressive improvements of a power conversion efficiency,
PCE=9.47% [12]. With a slightly modified absorber using
phenylethylammonium as an additive, even 12.4% were
reached [13]. However, PCE and stability of such lead-free
devices still are significantly lower than those reported for lead-
based perovskite solar cells, surpassing the limit of 25% [1].
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Further improvement of PCE of tin-based devices is needed
not only to compete with lead-based cells in terms of efficiency
but also regarding sustainability aspects of such lead-free sys-
tems [7].

One of the major issues concerning the use of tin-based
perovskite materials is the oxidation of Sn(IT) to Sn(IV) [14,
15] resulting in high defect densities [16], increased charge car-
rier concentration [17], and an increased concentration of non-
radiative recombination centers [18, 19]. This oxidation could
be suppressed by optimizing the material using additives like
SnF, [14, 20, 21] or partial substitution of FA by larger organic
cations yielding mixed dimensional perovskite layers [22, 23,
24, 25]. Another potential limitation of the open-circuit voltage
and, therefore, the overall PCE arises from losses at contacts
with the perovskite. It was previously shown that the band off-
set between the absorber layer and, e.g., the electron transport
material (ETM) TiO, strongly influenced the open-circuit
voltage, which could be enhanced by choosing more suitable
contacts like Nb,Os [26]. For the organic n-type semi-
conductor Cgy and its solution-processable derivative [6,
6]-phenyl-Cg,-butyric acid methyl ester (PCBM), large energy
offsets were detected by photoelectron spectroscopy (PES),
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which should severely limit the efficiency of the solar cell [13].
In contrast, a direct investigation of the contact formation
between FASnI; and Cgy by the use of in situ PES indicated
contact formation with beneficial injection properties between
these two materials [27]. This was independently confirmed by
well-performing devices of FASnI; using Cgo as ETM [12]. In
an alternative approach, the surface work function can be
obtained by Kelvin probe techniques. Kelvin probe force
microscopy (KPFM) provides the benefit of a detailed local res-
olution, being capable of linking the obtained changes in work
function during contact preparation with the simultaneously
obtained morphology of the contact material [28]. KPFM has
previously been applied mainly to lead-based perovskites
yielding valuable insights into the potential distribution
throughout a device by scanning along device cross sections
[29, 30, 31, 32, 33] and into ionic migration due to external
electric fields [34, 35, 36]. Furthermore, the tin-based perov-
skite CH3NH;Snl;_,)Br, was investigated by KPFM with and
without  illumination providing information of charge
accumulation at the grain boundaries and variations in the
iodide-bromide ratio [37]. KPFM analysis of FA, MA,Snl;
(FA partially replaced by methyl ammonium, MA) in contact
with TiO, provided insight about interfacial recombination
and the influence of the organic cation in tin-based perovskite
devices [38].

In this study, we use KPFM to investigate the local change
of the work function of FASnI; during contact formation with
a fullerene layer in combination with detailed monitoring of the
morphology of the deposited layer. It provides a significant
extension of existing PES studies by measuring the local varia-
tion of the work function. We follow the establishment of the
electrical contact and obtain a 3D spatially resolved analysis
of the contact formation between FASnI; and Cg upon inter-
mittent stepwise physical vapor deposition (PVD) of Cq. The
significance of a complete surface coverage arising from a com-
pact layer of small grains rather than larger islands of Cg is
shown. This local resolution allows us to simultaneously mon-
itor film growth and relate it to the distribution of the work
function [39]. We show that the material combination is
well-suited for electron extraction in a photovoltaic device,

even with rather small ETM thicknesses of only 20 nm under
appropriate growth conditions.

Results and Discussion

Surface morphology, work function ®, and the corresponding
histogram of the as-prepared FASnl; thin film are shown in
Fig. 1. The perovskite layer is perfectly covering the PEDOT:
PSS-coated ITO substrate with grain sizes reaching up to
1 um and further does not show any pinholes even within
larger areas [Fig. 1(a)]. Its work function ® is widely homoge-
neous and only shows slight variations at the grain boundaries
[Fig. 1(c)] as summarized by its distribution [Fig. 1(d)] with a
typical Gaussian shape centered at ® =4.25 eV [Fig. 1(d)]. The
absolute value of ® is smaller when compared to 4.83 <® <
5.3 eV obtained by PES studies [27, 40, 41]. However, there
is a general variation of reported values for the work function
and ionization energies of FASnI; most likely due to variation
in preparation conditions and influence of surface termination
[27]. Such differences of ® measured by either Kelvin probe or
by PES, however, were typically also seen earlier for, e.g., Cso
[42, 43]. When related to the valence band maximum (VBM)
around 5.3 eV and the conduction band minimum (CBM) of
3.9-4.1 eV [27, 40], the measured work function speaks in
favor of a lightly n-doped material showing no hints of the p--
doping of FASnI; that is often observed as a consequence of
oxidation of Sn(II) to Sn(IV), e.g., during sample transfer
[16, 44]. Such n-type semiconducting characteristics were
observed when the oxidation of Sn(II) was actively suppressed
by appropriate chosen reaction conditions [15]. N-type con-
duction was also reported for single crystals of FASnl; [45].
X-ray diffraction at our FASnl; thin films confirms the pres-
ence of the expected orthorhombic phase (Supplementary
Fig. S1).

Upon subsequent PVD of Cg,, we observed a strong influ-
ence of the deposition rate on the morphology of the deposited
film. For a low deposition rate of 0.1 nm/min, we find incom-
plete coverage of the perovskite film due to the strong agglom-
eration of C at the perovskite grain boundaries even for a film
thickness of 35 nm [Fig. 2(a)]. Consequently, one would expect
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Figure 1: (a) Scanning electron microscopy and (b) atomic force microscopy image of a 350 nm thin film of FASnl; prepared on a PEDOT:PSS-coated ITO substrate
as well as the corresponding work function of FASnl; (c) calculated from the measured contact potential difference and the histogram of the work function (d).
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Figure 2: (a,b) Morphology and (c,d) work function for FASnI; covered with Cq
(35 nm) deposited with (a,c) 0.1 nm/min or (b,d) 0.55 nm/min.

enhanced recombination in solar cell operation due to direct
electrical contact of the back electrode with the absorbing
perovskite layer. The locally resolved work function obtained
by KPFM clearly shows two different contributions [Fig. 2
(c)], one stemming from Cg, grains, while the other is related
to bare perovskite, presumably covered by a monolayer of Cgy.

The histogram analysis in Fig. 3 clearly confirms this trend,
as a good fit is obtained by the use of two Gaussian peaks. The
lower work function peak is centered at 4.27 eV, while the sec-
ond is located at 4.36 V. The lower energy peak position is
identical to ® measured for a 1 nm thin layer of Cg, obtained
for this small evaporation rate and can, therefore, be related to
a Cqo monolayer on FASnl; even for this average film thickness
of 35 nm. The higher work function peak represents Cg, grains
accumulating at the grain boundaries of the underlying perov-
skite [Figs. 2(a) and 2(c)]. The broadening of the histogram for
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Figure 3: Histogram of the work function for films of Cs, deposited on FASnI;
shown in Fig. 2 and a fit by two Gaussian distributions for the film deposited at
0.1 nm/min. As comparison, the distribution of ® for a monolayer of Cso on
FASnl; deposited at 0.1 nm/min is shown.
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Ceo films grown at low rates can be explained by a rather broad
distribution of grain sizes and, therefore, effective thickness of
Cep, but can also arise from topography-related artifacts in the
measurement of @ [see Fig. 2(c) and Supplementary Fig. S2]. A
contrasting situation is detected for a film of similar thickness
following sufficiently fast deposition (0.55 nm/min) leading to
a homogeneous coverage of FASnI; by Cq [Fig. 2(b)] and only
one contribution in the work function as observed in the
KPFM image [Fig. 2(d)] as well as in the histogram analysis,
centered at 4.43 eV [Fig. 3]. Thus, high deposition rates are
crucial for the formation of compact thin films of Csy and,
therefore, are of high relevance for the solar cell function.
Large isolated agglomerates of Cq, were detected only during
slow deposition. Once formed, the compact layers of Cqy on
FASnl; are stable as seen, e.g., in an experiment of overnight
storage in vacuum of a Cgp-covered FASnl; sample,
which showed no change of the morphology (Supplementary
Fig. $3).

The development of the morphology of such compact lay-
ers of Cq, on FASnI; grown at 0.55 nm/min was studied in
detail by intermittently measuring the morphology by atomic
force microscopy (AFM) [Fig. 4]. For low amounts of the ful-
lerene, rather small, uniformly distributed and quite closely
packed convex-shaped islands appear on the perovskite grains
and grain boundaries. Beginning at an average Cg thickness
of 5nm, the gaps between the islands are becoming smaller
and complete coverage of FASnl; is indicated for an average
Cqo thickness of around 10 nm. To prevent short circuiting
in device operation, such small Cg layer thicknesses might
already be sufficient, which is confirmed by some well-
operating devices using tin-based hybrid perovskites as absorb-
ers employing only 20 [46] or 25 nm [47] of Cg. However, in
these devices, a thin layer of Bathocuproine (BCP) was depos-
ited on top of Cg, which could further hinder short circuiting
and acts as a hole blocking layer due to its low LUMO-level
[48]. Comparing this film formation with Cg, grown on differ-
ent silicon surfaces [49], the morphology is comparable to
growth on Si(100) and, thus, speaks in favor of a rather low
mobility of Cg molecules on the Cg monolayer relative to
such high deposition rates. In contrast, the morphology of
Cgo deposited on highly oriented pyrolytic graphite (HOPG)
shows a larger separation between the Cgo islands, which
exhibit a rather flat surface (Supplementary Fig. S4), compara-
ble to growth of Cg, on Si(111) with a relative higher mobility
of Cg molecules on the surface [49].

The formation of surface dipoles and/or space charge in
contacts of FASnI; with such compact layers of Cgq is of fun-
damental relevance for contact formation [50]. Measuring the
work function depending on the Cq layer thickness allows to
follow the change of the vacuum energy as a consequence of
contact formation and Fermi level alignment [39]. Figure 5
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10 nm

Figure 4: Morphology measured by AFM intermittent to stepwise deposition of Cg, (0.55 nm/min) onto a 350 nm FASnl; thin film with the average film thickness

of Cg determined by a QCM indicated in each image.
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Figure 5: Histogram of the work function for Cs, films of increasing thickness (sequence of 0, 1, 2, 3, 5, 10, 15, and 20 nm indicated by the arrow) deposited on
FASNI; with Gaussian fits (a) of the films shown in Fig. 4 and @ as a function of Cgy film thickness from this series of experiments (sample 1) as well as of three other
series and a deposition on HOPG (b) with a dashed or dash-dotted line, respectively, to guide the eye (also used in Fig. 6).

(a) shows the increase of work function with increasing Cg
average film thickness for the films, as shown in Fig. 4. The his-
tograms show exactly one contribution for each given film
thickness, which can be fitted with one Gaussian peak. This
is reasonable when taking into account, that the lateral resolu-
tion of the KPFM measurement is estimated to around 30 nm
(Supplementary Fig. S2). The work function of Cg, grains with
sizes in the nanometer range, therefore, cannot be separated
from that of the underlying monolayer of Cq. The shape of
the normalized histogram is widely preserved over the full
range of investigated film thicknesses with the full width at
half maximum (FWHM) increasing from 22 meV for a mono-
layer of Cg to around 40 meV for thicker films [Fig. 5(a)], pre-
sumably caused by a slightly increasing distribution of effective
film thicknesses at increasing average film thickness. It is inter-
esting to note that there is almost no difference detected in ®
for 1 nm Cg, deposited at 0.1 [Fig. 3] or 0.55 nm/min [Fig. 5

© The Author(s), 2020, published on behalf of Materials Research Society by Cambridge University Press

(a)], despite considerable differences in @ for thicker films.
For both rates, initially a monolayer of Cq is formed that, how-
ever, either grows toward a compact film [at sufficiently fast
deposition, Fig. 2(b)] or allows formation of large agglomerates
[at slow deposition, Fig. 2(a)].

Reproductions of this measurement yielded the same trend
of increasing work function upon Cg, deposition for various
samples, as shown in Fig. 5(b), with a maximum shift of
265 meV for a Cg layer with 90 nm thickness. Even for such
thick films, the increase of the work function seemed not to
be completed yet indicating an extended space charge region
inside Cgo (>90 nm) as a consequence of contact formation.
The work function of Cg, was obtained by deposition onto
HOPG (Supplementary Fig. S4) resulting in a work function
of 4.63 eV (Supplementary Fig. S5), which is in reasonable
agreement with values obtained by Kelvin Probe (4.59 eV)
[42] and PES (4.6 eV) [51].
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Figure 6: Band scheme of the contact between FASnl; and Cg with particular
emphasis of the space charge developed within Cg, (blue lines, from 5). Values
obtained in this work are marked in red. Further values are taken from PES
studies [27, 53].

Within the classic model of an abrupt junction with a semi-
conductor, a quadratic dependence of the potential and, hence,
the work function on film thickness is expected [52]. The
observed change of the work function of compact Cq, depos-
ited on FASnI; [Fig. 5(b)], however, does not completely follow
such characteristics as can be seen by significant deviations of
the corresponding fit from the data in Supplementary Fig. S6.
Obviously, the contact is modified by interfacial reactions that
are most likely related to iodide migration from the perovskite
into the Cgq layer during deposition, as previously shown by
X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) [27]. Such doping
would lead to an increased donor concentration in Cg, at the
contact to FASnl; and decreased doping toward the bulk of
Cgo, which, further can be expected to be mobile rather than
locally fixed as assumed by the model. Therefore, only a
lower limit for the width of the space charge layer in Cqy can
be provided from the present experiments (w > 90 nm).

When benchmarking the present results to results from
PES for FASnl; and MAPbI; upon Cg, deposition, we can
clearly confirm the observed trend of increasing work function
upon increasing Cy layer thickness [27, 53]. Even the quanti-
tative values match closely. For an average thickness of 25 nm
Ceo on FASnI3, a 0.30 eV shift of the vacuum level was detected
[27] larger than the presently measured 0.15 eV but close to the
shift of 0.27 eV for an average thickness of 90 nm [Fig. 5(b)].
Such acceptable differences at the given general agreement
can be caused by slightly different sample morphology or dif-
ferent diffusion rates of iodide under the given experimental
conditions.

Based on the measured dependence of @ on the layer thick-
ness of Cgy on FASnI; [Fig. 5(b)] and reported values of VBM
and CBM of FASnI; [27], as well as the energies Eyomo of the
highest occupied orbital (HOMO) and Ejuno of the lowest

© The Author(s), 2020, published on behalf of Materials Research Society by Cambridge University Press

unoccupied orbital (LUMO) of Cg [53], the band scheme of
the contact shown in Fig. 6 can be constructed. The width of
the space charge layer in Cgo reached at least 90 nm, which is
three times the amount of Cg usually deposited as charge
extraction layer in tin- or lead-based perovskite photovoltaic
cells [17, 23, 54, 55, 56]. The monotonous increase of ® indi-
cates the absence of any significant interfacial dipoles but rather
a continuous interdiffusion of iodide at the FASnI;/Cgp junc-
tion. Together with the rather large VBM-HOMO offset and,
consequently, good hole blocking characteristics, this contact
is confirmed to be well-suited for the use in devices using
FASnl; as an absorber layer. The energetic proximity of the
Fermi- and the LUMO-level at the junction, further, proves a
pronounced n-doping of Cq directly at the contact, consistent
to the interdiffusion of iodide discussed above, leading to favor-

able electron transfer across this contact.

Conclusion

By direct correlation of the spatial distribution of the work
function with the morphology of vapor-deposited layers of
Cgo on FASnI;, we could show that sufficiently high deposition
rates are of significant relevance to obtain compact layers of Cg,
and to avoid pinholes in the ETM film. The lateral resolution of
the KPFM measurements avoids possible averaging of the
measured work function over islands of one material on
another as often the case, e.g, in PES. Thereby, we could
show the significant influence of the morphology of the ETM
film on the measured work function, which has a considerable
influence on the observed contact characteristics. The deposi-
tion rate of Cqo on hybrid perovskites is not always reported
in the literature on device performance, but we could show a
significant influence of the deposition rate on the film mor-
phology and contact formation of Cg to FASnI;. The relevance
of this material combination in photovoltaic devices was con-
firmed by our study and we could rule out significant potential
offsets between CBM of the perovskite and the LUMO of the
organic contact material. Careful monitoring of the growth
conditions of Cgo or other fullerenes in contacts with hybrid
perovskite absorbers should ensure favorable contact character-
istics and allow good efficiency of tin-based hybrid perovskite
cells in inverse geometry.

Experimental

Sample preparation was carried out similar to a procedure
described earlier [23, 24]. Indium-tin oxide substrates (Kaivo)
were cleaned subsequently by ultrasonification for 15 min in
RBS solution (Carl Roth), acetone, and n-propanol. After
ozone cleaning, a thin layer of PEDOT:PSS (Heraeus,
AL4083) was deposited by spin-coating at 4000 rpm and
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annealing (140 °C for 20 min). The substrates were directly
transferred to an N,-filled glovebox (<1 ppm H,O, <1 ppm
0O,) for deposition of FASnI; via spin coating (4000 rpm,
60 s) from a precursor solution containing IM CHsN,I (FAI,
Greatcell Solar, >99.5%), 1 M Snl, (Sigma-Aldrich, 99.999%),
and 0.1 M SnF, (Sigma-Aldrich, 99%) dissolved in DMF:
DMSO (4:1). During spin-coating, 200 uL of chlorobenzene
were dripped onto the substrate acting as anti-solvent.
Finally, the layer was annealed for 20 min at 65 °C. For PVD
of Cg and KPFM characterization, the samples were trans-
ferred to a vacuum chamber without contact to ambient atmo-
sphere and kept at a residual gas pressure below 107 mbar. Cq
was deposited from a resistively heated boron nitride crucible at
a rate of 0.55 nm/min (if not otherwise indicated), which was
controlled by a calibrated quartz crystal microbalance
(QCM). The total time for perovskite layer preparation, Cgo
deposition and KPFM characterization was kept below 48 h
to reduce possible degradation effects.

AFM and KPFM measurements were performed using a
VacuScope 1000 AIST-NT microscope in 2-pass FM-KPEM
mode by the use of gold-coated probes (OPUS 160AC-GG,
tip radius <30 nm). HOPG (TipNano, ZYA-grade) was used
as a reference with a work function of 4.6 eV [57, 58] prior
and after every perovskite/Cgp measurement to obtain @y ohe
and to exclude probe contamination which would lead to
large differences of @, Supplementary Figure S7 confirms
the relevance of this double referencing by comparing probe
and sample work function. The work function @, was cal-
culated using the measured contact potential difference (Vpp)
according to @, pie = Pprobe — €Vepp. The scan rates were kept
below 1 Hz for the first pass (morphology) and 0.5 Hz for the
second pass (contact potential difference at constant height)
while keeping the lift between first and second pass below
30 nm. We estimated the lateral resolution of the KPFM mea-
surement to be around 30 nm (Supplementary Fig. S2), which
is in good agreement with a reported value of 36 nm for tips
with 20 nm radius [59]. The measurement and storage time
in between the deposition steps showed no influence on sample
morphology (Supplementary Fig. S3) nor work function.
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FIG. S 1 X-ray diffraction pattern of a pure FASnI3 film confirming the presence of the orthorhombic phase [1] .
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FIG. S 2 Morphology of a crack in an imperfectly cleaved HOPG-surface (a) and the contact potential obtained during
the second pass (b) and the corresponding data along one line scan (c) as indicated in (a) and (b). It serves to deter-
mine an upper limit of the lateral resolution of the KPFM-measurement. For a minimum crack width of 30 nm it was
possible to separately resolve the CPD of HOPG at the bottom of the gap (vertical arrow) and the upper plains
around -0.2 V (c). For smaller crack widths only the CPD of the upper plains and the walls of the crack are detected
(b). Thus, the lateral resolution of the present KPFM-measurement is estimated to 30 nm.
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500 nm

FIG. S 3 Morphology obtained by AFM of 20 nm Cgo deposited at 0.55 nm min-t on a 350 nm FASnl3 thin film after
deposition (a) and after overnight storage in vacuum (b).

467eV
466
465
464
463
462
461
460

458

FIG. S 4 Morphology and work function of Cep deposited at 0.3 nm min onto highly oriented pyrolytic graphite sur-
face (HOPG) at different thickness (1 nm: a,e; 3 nm: b,f; 5 nm: c,g; 10 nm: d,h).
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FIG. S 5 Histograms corresponding to FIG S5 e-h. The dashed lines are Gaussian fits showing contribution of HOPG
(4.6 eV) and Cso (4.63 eV). For 10 nm of Ceo, a single Gaussian distribution corresponding to Ceo is sufficient indicating

complete coverage of HOPG. The resulting work function of Cso showed no dependence on the deposited film thick-
ness.
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potential, N as charge density and w as the width of the space charge layer. The fit (red line) with @ (o0) = 4.63 eV
(FIG S6) and €,= 4.4 [2] formally represents the obtained data at, however, low significance (R?=0.927) and does not
completely reproduce the generally observed trend in all our measurements (Fig. 4b of the main text). The obtained
values of N = 4.5x10%° cm3 and w = 193 nm, therefore, can only provide a rough estimate (see main text).

FIG. S 6 Fit of the data presented in Fig. 5 b of the main text according to ®(x) = ®(c0) —

(w — x)?, with @ as
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FIG. S 7 Comparison of work functions of the sample and probe confirming the importance of referencing for each
measurement. Despite strong decrease of the probe work function due to probe contamination during an intermedi-
ate measurement (data not usable and not shown), the values for the sample surface can be reliably determined
following intermediate referencing to HOPG before and after each measurement.
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LwEnergy Level Alignment of Formamidinium Tin lodide in Contact with Organic Hole Transport Materials”

J. Horn, D. Schlettwein, Phys. Status Solidi A.219, 2100698 (2022).%%¢

Einordnung in den Kontext dieser Dissertation:

In Publikation 4 wurde die Kontaktausbildung von FASnIs zu drei organischen HTM (m-MTDATA, CuPc und
Pentacen) untersucht. Hierzu wurden die Transportmaterialien, wie in Publikation 3 etabliert, schritt-
weise durch Gasphasenabscheidung auf die Perowskitschicht aufgebracht. Die Abscheidung wurde wie-
der an bestimmten Schichtdicken unterbrochen um AFM/KPFM-Messungen durchzufiihren, sodass
sowohl die Morphologie der sich bildenden Schichten als auch deren Austrittsarbeiten ermittelt werden
konnten. Fir alle untersuchten Materialien konnte eine grundsatzliche Eignung zur Nutzung als Kontakt
in Solarzellen hinsichtlich der elektrischen Kontakteinstellung gezeigt werden. Die Untersuchung zeigt das
Potential von alternativen, glinstigeren Materialien auf, die in zinnbasierten Solarzellen zum Einsatz kom-
men konnten. Hierbei ist insbesondere zu erwahnen, dass die Abscheidung der Kontaktschicht aus der
Gasphase, im Gegensatz zum gangigen l6semittelbasierten Spin-Coating, die Perowskitschicht deutlich
weniger beeinflusst. Dies ist flir Sn-basierte Perowskitschichten, aufgrund deren geringer Stabilitat, von

groRer Relevanz.

Publikation 4 wurde nach dem Ubersichtsartikel (Publikation 1) verdffentlicht. Der Kontext der Publika-
tionen 3 und 4 ist aufgrund des vergleichbaren experimentellen Setups dhnlich. Nichtsdestotrotz sollen
hier einige Arbeiten erwdhnt werden, welche sich mit der Grenzflache zwischen Sn-Perowskiten und or-
ganischen Lochleitern und der Kontaktausbildung von den in Publikation 4 untersuchten Lochleitern zu
Pb-Perowskiten auseinandersetzen. Die Bandverbiegung am Kontakt zwischen HTMs und Sn-Perowskiten
wurde bislang lediglich fir MASnIz im Kontakt mit dem gédngigen Lochtransportmaterial spiro-OMeTAD
anhand Photoelektronenspektroskopie (PES) untersucht.’®” Dabei ergab sich eine Barriere von 290 meV
fir die Lochinjektion aufgrund des Valenzbandlevels von MASnIz und dem héchsten besetzten Molekiil-
orbital des HTMs (HOMO-Level). Diese Barriere, die effektive Extraktion von Ladungstrdagern aus der
Perowskitschicht verhindert, ist in den vorliegenden Messungen im Kontakt mit FASnlz aufgrund der deut-
lich kleineren Austrittsarbeit (4,4 eV fir FASnlz vs. 4,75 eV fiir MASnIs) nicht vorhanden. Die Bandverbie-
gung innerhalb der spiro-OMeTAD Schicht ist vergleichbar mit der in Publikation 4 fiir alle drei HTMs.>®
Fiir die in der vorliegenden Arbeit untersuchten HTMs CuPc und Pentacen in Kontakt mit dem Pb-
Perowskiten MAPbIz wurde die Kontakteinstellung ebenfalls mittels PES in Abhdngigkeit der Schichtdicke
untersucht. Dabei zeigte sich fiir CuPc ein vergleichbarer Bandverlauf mit einem positiven Bandoffset zwi-
schen Perowskit und HTM und einer Verschiebung des HOMO-Levels hin zu hoheren Austrittsarbeiten mit
steigender Schichtdicke.'*® Eine Sattigung der Bandverbiegung ist nach etwa 30 nm erreicht. Damit ist die
Ausdehnung der Raumladungszone etwas kleiner als im hier berichteten Fall von FASnl3 in Kontakt mit
CuPc. Die Verschiebung der Austrittsarbeit mit 300 meV ist aber deutlich grofRer als die hier ermittelte
von 100 meV. Eine Anpassung des Bandverlaufs und Ermittlung der Dotierdichte im HTM erfolgte nicht.

Fiir den Kontakt von Pentacen mit MAPbIs ergibt sich ein dhnlicher Bandoffset. Die Austrittsarbeit sinkt
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allerdings betragsmaRig fiir dickere Kontaktschichten ab, was nicht dem in Publikation 4 gefundenen Ver-
halten entspricht.> Aufgrund der unterschiedlichen Bandstrukturen und Valenz- und Leitungsbandni-
veaus von MAPbIz und FASnls ist direkte Vergleichbarkeit der Kontaktausbildung nicht zwangslaufig zu
erwarten. Dies wird auch im systematischen Vergleich der Kontaktausbildung von Sn- und Pb-Perowskiten
mit verschiedenen HTMs deutlich.®® Fiir das in der vorliegenden Arbeit untersuchte HTM m-MTDATA
liegen bisher noch keine Studien hinsichtlich der Kontaktausbildung mit Perowskitschichten vor. Die hier
ermittelte Kontaktausbildung zeigt, dass dieser organische Halbleiter hinsichtlich seiner Kontaktausbil-
dung fur die Ladungstrdgerextraktion geeignet ist und daher als Kontaktschicht in Betracht gezogen wer-

den kann.

Alle Praparationen und Messungen sowie das Verfassen des Entwurfs erfolgten durch mich. Die Interpre-
tation der Daten, die Finalisierung des Entwurfs sowie die Uberarbeitung unter Beriicksichtigung der Gut-
achterkommentare erfolgte gemeinsam mit Prof. Dr. Schlettwein. Der Artikel ist im Folgenden mit

Erlaubnis des Verlags John Wiley and Sons abgedruckt.
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Energy Level Alignment of Formamidinium Tin lodide in
Contact with Organic Hole Transport Materials

Jonas Horn and Derck Schlettwein*

Tin-based perovskites provide environmentally less problematic alternatives to
established lead halide-based absorbers used in today's most efficient perovskite
solar cells. However, tin-based cells still suffer from reduced power conversion
efficiency and stability when compared to lead-based analogues. To facilitate the
adoption of the very successful n—i—p cell geometry, efficient contact to hole
transport materials (HTMs) is needed that can be deposited on top of the tin-
based perovskite layer, ideally by physical vapor deposition to protect the
underlying perovskite. As possible candidates for such HTMs, the growth and the
interface formation of 4,4’,4"-tris[phenyl(m-tolyl)amino]triphenylamine
(m-MTDATA), pentacene, and copper phthalocyanine with formamidinium tin
iodide by Kelvin probe force microscopy are systematically studied. For the contact
to m-MTDATA, the formation of a Mott-Schottky junction is revealed, whereas an
interfacial dipole is formed for the latter two. Doping densities within the organic
semiconductor are determined and indicate ion migration from the perovskite.

1. Introduction

Hybrid organic-inorganic halide perovskites were intensely
investigated during the last decade not only because of their
potential as light-absorber materials in thin-film photovoltaics
but also because of optoelectronic and semiconducting proper-
ties that make them interesting for other applications."™
Power conversion efficiencies (PCEs) in perovskite solar cells
(PSCs) surpassing 25%F! impressively documented in a rich
set of publications on this class of materials'®! prove the potential.
Aside from problems in long-term stability,”) the presence of
toxic lead halides in all high-efficiency PSCs is regarded as a
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major obstacle that prevents these materi-
als from entering the market.®” A strategy
often pursued to overcome this issue con-
sists of the replacement of Pb by Sn, result-
ing in a material with similar structure and
quite promising optoelectronic properties
that should cause less problems to the
environment at, however, the price of
further reduced (ambient) stability and con-
siderably lower efficiency in PSCs.!"®'!
Nevertheless, formamidinium tin iodide
(FASnI;) currently delivers the highest
PCEs (>10%) among Pb-free perovskite-
based solar cells using a p-i-n geometry
with poly(3,4-ethylenedioxythiophene)
polystyrene sulfonate or NiO,, as hole trans-
port material (HTM) and Cg or the indene-
Cyp bisadduct as electron transport material
(ETM).l"*"1% The (regular) n-i—p geometry,
which had turned out more efficient for
lead-based devices, currently falls back in terms of efficiency
when tin-based absorber layers are used not only because of infe-
rior film quality for FASnl; deposited on TiO, but also because of
poor energy-level-alignment with solution-processed HTMs,
which have been tested so far.l'”!

In this work, contact formation of FASnl; to alternative
organic HTMs was studied. To avoid potential problems arising
from solution processing, the HTMs were vapor-deposited onto
FASnl;. Further, vapor deposition allows preparation of high-
purity films, and additional organic solvents are not
needed.""®?"! Further, metallic back contacts are typically depos-
ited via physical vapor deposition (PVD), which enables deposi-
tion of the final two layers without breaking the vacuum, leading
to a minimum of environmental stress during cell preparation.
As promising HTM candidates, 4,4’,4"-tris[phenyl(m-tolyl)
amino|triphenylamine (m-MTDATA), copper phthalocyanine
(CuPc), and pentacene were studied (Figure 1). These materials
were chosen because they already have been established as
contact for MAPbI; (CuPc®*?"), are archetypal for the class of
vapor-deposited organic semiconductors (pentacenel®?), or
promise a good match with the valence band (VB) of FASnl;
(m-MTDATA,?** which is fairly well established in the context
of organic light-emitting diodes). All three materials can be doped
by co-evaporation of an acceptor molecule (e.g., tetrafluoro-
tetracyano-quinodimethane (F,-TCNQ) for m-MTDATA*>?¢
and CuPc?” or 2,2'-(perdiylidene)dimalononitrile (Fg-TCNNQ)
for pentacenel®®), which leads to an increase in conductivity
allowing their application as HTMs in technical thin-film devices.
Further, these three offer strongly differing structure in thin
films: while m-MTDATA forms an organic glass in an amorphous
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Figure 1. Organic molecules investigated as possible HTM.
a) m-MTDATA, b) CuPc, and c) pentacene.
structure,””) CuPc builds polycrystalline layers!***" and penta-

cene preferentially grows in large islands of high erystal qual-
ity.*” We focus on the alignment of energy levels at the
interface as a central property to allow a low contact resistance,
low rate of interfacial recombination, and hence optimum harvest
of the built-in voltage by charge extraction at the interface.*
Previous studies on FASnlI;-based PSCs showed the relevance
of the energy level alignment of the absorber with ETM and
HTM and proved that careful optimization can improve the solar
cell properties.**>% Kelvin probe force microscopy (KPFM) is
used to measure the contact potential difference (CPD) between
the probe and the sample surface at high local resolution, which
allows to calculate the work function (@) of the surface upon step-
wise deposition of HTMs via PVD on top of FASnI; to monitor
contact formation upon increasing HTM thickness. KPFM was
previously applied to lead- and tin-based perovskites and PSCs
to understand, e.g., the potential drop throughout a PSC or the
formation of local charges and mobility of ions within the perov-
skite layer.!'®*7I

2. Results

Morphology and the work function @ of each FASnl; layer were
investigated by KPFM to provide widely identical starting condi-
tions for subsequent HTM deposition and characterization.
Independent of the substrate (TiO,, ITO), the morphology of
the FASnI; films was widely constant with a similar distribution
of apparent grain size (diameter of about 200-800 nm) and root
mean square roughness values (36 £+ 9 nm) as also confirmed by
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scanning electron microscopy (SEM) (Figure S1, Supporting
Information). ® = 4.39 + 0.037 eV was obtained for the pristine
perovskite layers which are closer to the conduction band mini-
mum (3.9-4.1 eV, measured by inverse photoelectron spectros-
copy®®*) than to the valence band maximum (5.3eV,
obtained by ultraviolet photoelectron spectroscopy (UPS)*®).
Slight n-type doping of the perovskite films is thereby indicated.
P-type doping of FASnl;, which has often been reported, is usu-
ally explained by undesired and often detrimental oxidation of
Sn(lI) to Sn(IV) or by the presence of Sn(IV) in the starting mate-
rials. This is not observed in the present case, speaking in favor of
successful suppression of such chemical degradation. N-type
conduction, as in the present case, was reported earlier if the pro-
cess of oxidative self-doping was actively suppressed.”*"! Further,
an almost constant value of ® (+0.037 eV only) for 16 samples
speaks in favor of a highly reproducible preparation process for
the perovskite layers and well-suited starting conditions for the
investigation of the contact formation. For measurements related
to CuPc, however, we found an influence of the morphology on
the measured work function (cross talk) leading to artifacts of a
reduced @ at FASnl; grain boundaries, as discussed later.

To study film growth and the change of @ induced by the con-
tact material, different HTMs were stepwise deposited on top of
the perovskite and were intermittently studied by AFM and
KPFM. The morphology of the thin films with increasing thick-
ness of the organic HTMs on FASnl; is presented in Figure 2
and varies substantially among the investigated HTMs. At an
average thickness d of 2nm, m-MTDATA (top row) grows in
spherical islands of about 8-10nm in height and diameter that
cover an area of approximately one quarter of the FASnI; surface
only. An immediate shift of @ (Figure 3), however, indicates the
presence of a monolayer of m-MTDATA in addition to the
islands observed in the morphology. For an average thickness
above 30 nm, the islands form a continuous film, however, still
with visible grain boundaries. For even larger average thickness,
the grain boundaries became less defined and the surface rough-
ness was reduced. Similar film growth of m-MTDATA was
reported on bare ITO substrates.*!! The growth of CuPc
(Figure 2, center) starts in a similar growth mode (d= 3 nm)
with, however, a strongly increased concentration of homo-
geneously distributed crystallization seeds and, therefore, forms
smaller islands. Consequently, the layer of CuPc already covers
the underlying perovskite at a lower d of around 15nm. The
morphology of the CuPc film remains largely unchanged even
for higher average thickness, which is independently confirmed
by SEM analysis (Figure S2, Supporting Information). This
growth of CuPc is widely comparable to other reports on
vapor-deposited thin films of CuPc deposited at room tempera-
ture.***2*3 Pentacene (Figure 2, bottom row) differs in its
growth mode, as it shows large flat islands already for the small-
est d. Due to the small height difference, these islands (=3 nm)
are barely detected in the morphology images, but give a clear
contrast in the frequency shift (Figure S3, Supporting
Information). Based on the height of these islands of around
3 nm, we can assume the formation of the well-known thin-film
phase with an in-plane spacing of around 1.5 nm.***! Such
growth mode can be explained by either high mobility of penta-
cene on the perovskite surface or the establishment of a penta-
cene monolayer followed by diffusion of pentacene on this
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Figure 2. Sample morphology for different average film thickness d of the organic layer m-MTDATA (top row), CuPc (center), and pentacene (bottom

row) on top of FASnl;.
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Figure 3. a) Work function of 4, 12.5, 45, and 90 nm of m-MTDATA deposited on FASnl;. b) Distribution of work function ® depending on average
thickness d of m-MTDATA deposited onto FASnl; and corresponding Gaussian fits with one (0, 65, and 90 nm) or two (2, 4, 7.5, 12.5, 20, 30, and 45 nm)

contributions.

monolayer with low activation energy. Either way, a closed layer
of pentacene is reached already for a rather small d of 15 nm.
From the morphological point of view, all three investigated
materials are well suited as HTMs, as they form closed layers
at reasonable d~30nm, sufficiently thin to allow fast hole
transport through the layer toward the back electrode, given suf-
ficiently high hole mobility'*®*”) in combination with appropriate
doping to increase the charge carrier concentration.?>?”"!
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When m-MTDATA is used, one should consider the deposition
of at least 50 nm to safely avoid shunt formation and thereby
increased interfacial recombination.

The contact potential difference of the deposited films was mea-
sured simultaneously to the morphology. Thereby, the local distri-
bution of ® was obtained as shown in Figure 3a for 4, 12.5, 45, and
90 nm m-MTDATA on FASnI;. Areas of a reduced @ for d = 4 and
12.5 nm can be clearly correlated to islands of m-MTDATA grains
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(Figure S4, Supporting Information) surrounded by regions of
higher ® dominated by either pristine FASnl; or a thin layer
of m-MTDATA on FASnl;. The contributions of the low and high
work function signals are quite similar for d = 4 and 12.5 nm aver-
age thickness, indicating that about half the area of FASnl; is cov-
ered by MTDATA in this thickness regime. For d = 45 nm, areas
of higher ® are barely seen and disappear for d =90 nm, well in
line with a morphology of a thick uniform shell of m-MTDATA on
FASnl;. Complete coverage of FASnl; with m-MTDATA is
proven, as we detect only one uniform work function assigned
to this shell of m-MTDATA. By analyzing the shape and position
of the distribution of ® (Figure 3b), we find a systematic decrease
of the average of ® with increasing d of m-MTDATA, which sat-
urates at d =~ 90 nm. The shape of the distribution changes from a
single Gaussian (bare FASnl;) to a convolution of two Gaussians
(4-45nm, islands of m-MTDATA surrounded by regions of
higher ®) and back to a single Gaussian for a closed shell of
m-MTDATA (65-115 nm). ®; and @, resulting from Gaussian fits
for m-MTDATA are summarized in Figure S5, Supporting
Information. When assuming a Volmer—Weber-type growth with
separated islands surrounded by bare FASnl;, we would expect the
high work function part (®,) to always match the perovskite work
function. As @, is slightly decreased compared to the perovskite
work function, but stays constant from 4 to 12.5 nm, we infer that
auniform thin layer of m-MTDATA (®,) is covering the perovskite
surface before the growth of islands dominates (Stranski-
Krastanov growth). The work function of these islands ()
decreases with increasing d, while ®, of the thin layer remains
almost constant until d~15nm (Figure S5, Supporting
Information). Preferential growth of the islands at a widely con-
stant thickness of the thin layer is thereby indicated, which is con-
firmed by the morphology (Figure S4, Supporting Information).
For intermediate d of m-MTDATA (2045 nm), the intensity ratio
®,:@, is decreasing, confirming that the islands of m-MTDATA
are covering increasing parts of the surface. Further, ®, is
also decreasing, which indicates that the layer between islands
is also growing in thickness to finally form a uniform closed shell
(65-115 nm).

The corresponding analysis of @ intermittent to the deposition
of CuPc (Figure S6, Supporting Information) shows that the dis-
tribution for most average film thicknesses (including the mea-
surement of bare perovskite without CuPc) consists of two
Gaussian contributions with increased full width at half maxi-
mum (FWHM), which we assign to cross talk artifacts induced
by the surface morphology, as can be seen by reduced work func-
tion at grain boundaries of the perovskite and increased work
function in the center of the grains resulting from tip inhomo-
geneities presumably originating from the sticking of CuPc
at the AFM tip during earlier scans (Figure S7, Supporting
Information) as this effect was observed for CuPc only. The dis-
tribution of ® gets broader and shifts toward lower ® with
increasing d. Consequences of contact formation between the
n-type perovskite and the p-type CuPc were clearly observed
(Figure 4) and were similar to those established for m-
MTDATA. In the detailed analysis of ® as a function of film
thickness for pentacene (Figure S8, Supporting Information),
it was confirmed that closed layers were already reached at least
for d =~ 15 nm, corresponding to a good fit by only one Gaussian
in the distribution. For an average thickness below this limit, we
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Figure 4. Average of the work function ® as a function of average film
thickness d of the organic HTM m-MTDATA, CuPc, and pentacene.
The dashed lines represent fits using Equation (1). The energy differences
A caused by the interfacial dipoles that resulted for CuPc and pentacene
are marked by arrows at 0 nm.

find additional contributions which can be related to the work
function of the uncovered perovskite (1 nm, 3 nm), but also to
a variation in height of the pentacene islands, significant for thin
films (d =5 and 10 nm). A decreasing work function for increas-
ing film thickness as a consequence of contact formation was
observed for pentacene as well (Figure 4 and Figure S8,
Supporting Information).

With increasing d, ® was found to decrease for all three HTMs
(Figure 4). This was expected as the bulk value of ® of all three
materials is lower than that of FASnl;. The slope of decrease and
the value at which the decrease was completed, however, dif-
fered. When m-MTDATA was deposited, a monotonous decrease
was observed for d< 100nm, where ® finally saturated at
Dyyrpata = 4.17 eV. For CuPc, @ saturated at d~ 60 nm and
®c,pc = 4.3 eV. Pentacene led to a stronger and steeper decrease
and saturated at d ~ 30 nm and @®pengacene = 4.26 €V. Dependent
on the growth mode established for each HTM on FASnl;, the
average film thickness needed for a saturation of the work
function differed significantly among the three materials
A -MTDATA > deupe > dpentacene: The saturated values of @ can
be interpreted as work function characteristic for the bulk of
the HTMs. The presently observed values, however, differ from
reported work functions obtained by UPS in all three cases
(pentacene: 3.9-4.1%*ev CuPc: 3.7-3.8eV,°**! and m-
MTDATA: 4.3 eV®**%). This difference can be explained either
by the different techniques used to obtain these values (photoelec-
tron spectroscopy versus KPFM) or by differences in equilibration
with the substrate. Different electronic coupling, charge transfer,
or even ion migration from the semiconducting perovskite into
the deposited organic layer, as it was reported for the interface
between FASnI; with Cg0*! could cause such a difference.

For the interface with an organic semiconductor, the forma-
tion of an interfacial dipole (Fermi level pinning) as a possible
consequence of such local interfacial charge transfer is not
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expected if the Fermi energy of the underlying substrate is well
above the highest occupied molecular orbital (HOMO) level of
the organic,” which is the case for all three investigated
HTMs on FASnl;. However, the decrease of ® with increasing
d for pentacene and CuPc shows a clear step below d =10 nm,
speaking in favor of dipole formation by the transfer of negative
charge (e~ or I” from FASnI; to pentacene and CuPc). On the
contrary, the decrease of ® during deposition of m-MTDATA
proceeds in a monotonous way, with no indication of any inter-
facial dipole. When assuming constant charge density within a
space charge layer (Schottky approximation), one would expect a
parabolic dependence of the potential (and thus the work func-
tion ®) within the space charge layer
Od) = Gosc ~ 2 (0 - dsar)? W)
with @gsc as the saturation value of the work function, Ny as
dopant density, ¢, as relative permittivity of the organic material
(m-MTDATA: 2.7,°* CuPc: 3.6, pentacene: 3.9°%) and dgc; as
the width of the space charge layer.””*® Fit results of the experi-
mental data (Figure 4) are summarized in Table 1. For m-
MTDATA, the full dataset was well described by Equation (1),
whereas an interfacial dipole was detected for CuPc and penta-
cene as the data below d=5nm (CuPc) and d=3nm (penta-
cene) had to be excluded from the fit. The energy difference
A caused by this interfacial dipole is estimated by the difference
between @ (0nm) and the corresponding value of the fit func-
tion. Despite the fact that the formation of interfacial dipoles
by organic molecules is difficult to predict on a molecular level
and detailed experiments are typically needed for each individual

Table 1. Fit results obtained by fitting the data in Figure 4 according to
Equation (1).

Organic semiconductor ®osc [eV]  dsci [nm] Ny 10" cm ) ¢ [ppm] A [meV]

1= cg=a
Smd g

www.pss-a.com

combination of materials,”*? one is tempted to correlate A

with a permanent dipole moment. This was discussed earlier
for self-assembled monolayers of small molecules on methylam-
monium lead iodide.®” As opposed to CuPc and pentacene,
we calculated a permanent dipole moment for m-MTDATA
(Table S1, Supporting Information). One may speculate that
atomic rearrangement during interface formation and subse-
quent appropriate arrangement of the permanent dipole of
m-MTDATA compensates for possible interfacial dipoles,
whereas this would not be possible for CuPc or pentacene.

The values obtained for Ny in the space charge region corre-
spond to doping concentrations ¢ (Table 1) of about one acceptor
for each 10°~10° molecule. This is less than, e.g., that found in
intentionally doped pentacene, but significantly more than that
found in pristine pentacene films./** Such doping most likely
stems from halogen migration into the organic HTMs from
the interface with the perovskite. Halogen ions are known to
be highly mobile within the perovskite layer.>*® Also for
conjugated molecular organic thin films, a mobility of halogen
molecules and halide ions was reported (CuPc,®”! pentacene,*®!
m-MTDATA®)).

The measured change of @ is directly translated into shifts of
the HOMO and the lowest unoccupied molecular orbital
(LUMO) levels as shown in the energy-level diagram of
Figure 5. The comparison of the three HTMs shows a driving
force for hole injection from the VB of FASnl; to the HOMO
of the HTM that is larger for pentacene or CuPc compared to
m-MTDATA. For all three investigated contacts, hole accumula-
tion can be assumed as a consequence of the band bending, sim-
ilar to the reported contact formation of CuPc with the lead-based
perovskite CH;NH 3Pb15.°% The electron blocking characteris-
tics, however, are assured by a sufficiently high energy barrier
between the conduction band (CB) of FASnl; and LUMO of
the organic semiconductor in all three cases. The energy differ-
ence caused by the interfacial dipole of FASnl;/CuPc is of a simi-
lar size as the overall band bending, while that of FASnl;/

m-MTDATA 41740004 98435 76+06 84+07 O ; N )
wp 4340000 70468 3741 22406 sS pentacene is considerably smaller. In both cases, effective hole
e T ’ i T transfer from the perovskite into the HTM is not blocked by

Pentacene 426+0.001 22.7£0.7 98477 34427 24 the dipole formation.

E/eVv
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Figure 5. Contact formation constructed using thickness-dependent ® (red numbers) of m-MTDATA, CuPc, and pentacene deposited on FASnl; in

combination with literature values (black numbers).B! 424346l
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3. Conclusions

The contacts of FASnl; with m-MTDATA, CuPc, and pentacene
fulfill the fundamental prerequisite of an appropriate energy level
alignment to be used as vapor-deposited HTMs in tin-based
PSCs. Thin films with an average film thickness of about
30nm only were shown to uniformly cover FASnl; opening
options to avoid both shunt formation and high series resistance
in prospective cells. An interfacial dipole that, however, is not
expected to negatively affect the hole transfer from FASnl;
was formed for CuPc and pentacene, but not for m-MTDATA.
The observed band bending in the contacts was fitted based
on the Schottky approximation and indicated ion migration from
the underlying perovskite layer to all three of the investigated
HTMs. To implement the investigated materials in PSCs,
additional doping of the organic semiconductor layer,
e.g., by co-evaporation will be required to achieve sufficiently
high conductivity and thus allow facile hole transport as reported
for CuPc in lead-based PSCs.””!

4. Experimental Section

Sample Preparation: Fluorine-doped tin oxide (FTO, Zhuhai Kaivo
Optoelectronic Technology Co., Ltd.) was cleaned by subsequent ultraso-
nication for 10 min with an aqueous detergent (RBS solution, Roth),
n-propanol (Roth), and acetone (Roth). After 10 min of UV-ozone clean-
ing, a thin layer of TiO, was deposited onto the FTO substrates by spin-
coating a commercial solution (Ti-Nanoxide BL/SC, Seolaronix) at
4000 rpm for 30 s followed by annealing in air at 500 °C for 60 min result-
ing in a 65 nm thick layer of TiO, as measured by SEM cross section. After
an additional UV-ozone treatment, the samples were transferred into a
glovebox filled with nitrogen (<1 ppm H,0, <1 ppm O;). A 1 M solution
of Snl; (Sigma-Aldrich, 99.999 %), CH(NH;).! (FAI, Greatcell Solar), and
0.1 M SnF; (Alfa Aesar, 99%) dissolved in a mixture of dimethylformamide
(Acros) and dimethylsulfoxide (Acros) (viv, 4:1) was used as a precursor
for perovskite deposition. The thin layer of FASnl; was prepared by spin-
coating at 4000 rpm for 60 s while applying chlorobenzene (Acros) as anti-
solvent 12 s before the end of the rotation. After spin-coating, the samples
were heated at 65°C for 30s and at 100°C for 30 min. The thin film of
FASnl; consists of large grains in the range of hundreds of nanometers
with an overall thickness of around 265 nm, as measured by SEM cross
section. To minimize sample degradation, the average storage time of the
FASnl; films was minimized and kept below 24 h in every case. To avoid
degradation of the perovskite layer, the samples were transferred without
any contact to an ambient environment into a vacuum chamber containing
an atomic force microscope (AFM; Vacuscope 1000 AIST-NT) as well as a
physical vapor deposition system. Organic hole transport layers
m-MTDATA (Sigma-Aldrich, 98%), pentacene (Sigma-Aldrich, 99.9%),
and CuPc (Sigma-Aldrich, 99.99%) were vapor-deposited from resistively
heated boron nitride crucibles while controlling the deposition rate with a
calibrated quartz microbalance. The integrated signal served to determine
the average film thickness d. The deposition rates were kept between 0.3
and 0.5nmmin " in every case. Film morphology appeared not to be
affected by variation of the deposition rate within this range.

Measurements: Before and intermittent to deposition, the morphology
was measured in noncontact mode AFM and the contact potential differ-
ence between the conductive tip and the sample surface was analyzed by
KPFM. The work function @ was calculated by referencing to ® of a freshly
cleaved highly oriented pyrolytic graphite (HOPG, ZYA quality,
MikroMasch) before and after each measurement ensuring a constant
@ of the tip during a measurement. ® of HOPG had been established
by various techniques as 4.6 eV.I""”? Frequency-modulated Kelvin probe
force microscopy (FM-KPFM) was performed in a two-pass technique to
obtain the morphology in a first scan and the contact potential difference
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in a second scan, lifted above the film surface to minimize morphological
cross talk. The contact potential between the gold-coated tip (OPUS
160AC-GG, radius <30 nm) and a given surface was obtained by applying
an AC voltage (2V at 1 kHz) to modulate the mechanical vibration of the
cantilever at its first resonance frequency. The local resolution of the CPD
can be assumed equal to the tip apex, which was reported to be around
50 nm!”* and this was confirmed in the present setup."® The occurrence of
different values of ® in each measured image was determined by Gwyddion
2.55 and plotted as a histogram which was fitted using Gaussian functions.
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Supporting Information:

Energy level alignment of formamidinum tin iodide in
contact with organic hole transport materials
Jonas Horn*? and Derck Schlettwein®?”

nstitute of Applied Physics, Justus Liebig University Giessen, Heinrich-Buff-Ring 16, 35392
Giessen, Germany
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16, 35392 Giessen, Germany

FIGURE S1. Scanning electron microscopy image of a FASnls-layer deposited on a TiO--
coated FTO substrate.
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FIGURE S2. Top view (a) and cross section (b) SEM image of 100 nm of copper phthalocya-
nine (CuPc) deposited onto FASNIs.
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FIGURE S3. Shift of the resonance frequency during AFM topography imaging for 3 nm of
pentacene on FASnIs. There is a shift in the resonance frequency at grain boundaries of FASnl;
(e.g. blue arrow) but also between FASNI; and pentacene (e.g. green arrow).
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FIGURE S4. Morphology of m-MTDATA of different film thickness deposited on FASnls,
corresponding to work function images in Figure 3 of the main text.
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FIGURE S5. Work functions ¢, and &, obtained by fitting the histograms with Gaussian func-
tions for m-MTDATA (Figure 3b). The symbol size represents the proportion in the overall fit.

normalized distribution

4.20 4.25 4.30 4.35 4.40 4.45 4.50
@/l eV

FIGURE S6. Normalized distribution of the work function @ for different average film thick-
ness of CuPc deposited on FASnIs and corresponding Gaussian fits with one (35 nm, 50 nm,
100 nm) or two (0 nm — 25 nm, 76 nm) contributions.
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——

FIGURE S7. Morphology (left) and work function (right) of 17.5 nm of CuPc deposited on
FASNIs. The morphology is influencing the measured work function e.g. yielding to reduced
work function at the underlying perovskite grain boundaries and increased work function at the
center of the grains.
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FIGURE S8. Distribution of the work function for different average film thickness of penta-

cene deposited on FASnI; and corresponding Gaussian fits with one (0 nm, 15 — 16 nm) or two
(1 - 10 nm) contributions.
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TABLE S1. Permanent dipole moments of the investigated individual organic molecules calcu-
lated for m-MTDATA by DFT (Q-Chem 5.2, [S1]) using the B3LYP functional with the 6-31G
basis set or (for CuPc and pentacene) obtained from the literature.

Molecule Permanent dipole moment [D] Reference
m- 2.16 this work
MTDATA
CuPc \ 0 [S2]
Penta- 0 [S3]
cene
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10 Untersuchungen an Cs,AgBiBrg

Neben dem bleifreien Perowskiten FASnls wurde in dieser Arbeit der Doppelperowskit Cs2AgBiBrs unter-
sucht. Zunachst war das Ziel unter Umgebungsatmosphére stabile PSCs auf Basis von Cs2AgBiBrs zu etab-
lieren. Uber diese Zellen wurde in einer gemeinsamen Publikation mit der Arbeitsgruppe Oum/Lenzer in
Ref.2®0 berichtet. Weiterfiihrend wurde in Zusammenarbeit mit F. Schmitz und T. Gatti versucht die Emis-
sionseigenschaften des Doppelperowskiten durch gezielte Dotierung mit Lanthaniden zu manipulieren
(Publiziert in Ref.1®) und die Kristallstruktur zu modifizieren, um zweidimensionale Doppelperowskit-
schichten (Publiziert in Refs.®%7) zu erhalten. Im Folgenden sind die eigenen Beitrdge zu den entsprechen-

den Publikationen sowie weitere ergdanzende Ergebnisse dargestellt.

10.1 Diinnschichtsolarzellen mit Cs,AgBiBrs als Absorptionsschicht

In der reguldaren Geometrie (Glas — fluordotiertes SnO (FTO) — planares TiO2, — mesopordses TiO2 — Cs2Ag-
BiBrs — Poly[bis(4-phenyl)(2,4,6-trimethylphenyl)amine (PTAA) — Au) konnten erfolgreich Diinnschichtso-
larzellen mit einem Wirkungsgrad von 0,95 % hergestellt werden (Abbildung 7). Dieser liegt unter den zu
dieser Zeit berichteten Maximalwerten im Bereich von 1,26 % bzw. 2,43 %, was hauptsachlich auf die
geringere Absorption aufgrund der geringen Schichtdicke und nicht optimierter Praparation zurlickzufih-
ren ist. Die Leerlaufspannung zwischen 1,02 V und 1,06 V ist vergleichbar mit berichteten Werten in der
genutzten Geometrie. Diese Ergebnisse wurden in einer Publikation unter meiner Beteiligung im Kontext

zeitaufgeldster optischer Spektroskopie an parallel praparierten Filmen diskutiert.6°

15 ji-;‘;l_.'7 T i T T T T ]
belichtet dunkel ~
Lo ITag2 = a ‘{"’ 1
o Tagl6 = N,
£ o
E ,5lTa017 NE
< Tag 230 e,
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Abbildung 7: j-U-Charakteristik einer Cs2AgBiBrs-basierten Solarzelle bei Messung an verschiedenen Tagen
unter Belichtung mit 100 mW cm und im Dunkeln. Die Daten zu Tag 2 sind veréffentlicht in Ref. *6°,

Insbesondere die Langzeitstabilitat dieses Materials konnte am Beispiel dieser Solarzelle (sowie anderer
untersuchter Zellen mit Cs2AgBiBrs) gezeigt werden, da sich die Kenndaten bei Lagerung an Umgebungs-
atmosphére bei etwa 20°C tiber 230 Tage nahezu nicht verdnderten (Tabelle 1). Dies ist deutlich langer
als die bisher berichtete Langzeitstabilitit von 140 Tagen>* und bestitigt die auBerordentliche Lang-

zeitstabilitat dieser Schichten und der damit praparierten Solarzellen.
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Tabelle 1: Kenndaten der in Abbildung 7 dargestellten Solarzellenkennlinien in Abhangigkeit des Alters
der Solarzelle.

Tag 2 Tag 16 Tag 17 Tag 230 Tag 231
Wirkungsgrad / % | 0,89 0,94 0,91 0,95 0,95
Upc/V 1,02 1,04 1,04 1,04 1,06
jse / MA cm? 1,54 1,50 1,54 1,53 1,53
Fiillfaktor 0,57 0,61 0,57 0,60 0,58

10.2 Kontaktverhalten von Cs;AgBiBre

Um das Ladungstransportverhalten und die Hysterese von Cs2AgBiBrs-Diinnschichten zu untersuchen,
wurde der Doppelperowskit von mir, sowie in mehreren von mir betreuten Master- und Projektarbeiten,
auf mikrostrukturierten Au-Interdigitalelektroden prapariert und anschlieRend das Strom-Spannungs-
Verhalten untersucht. Der Versuchsaufbau war dementsprechend identisch zu den in Publikation 2 ge-
zeigten elektrischen Messungen. In Abbildung 8a sind Zyklovoltammogramme gezeigt, welche an einer
Doppelperowskitschicht auf einer Interdigtalelektrodenstruktur mit 5 um Elektrodenabstand gemessen
wurden. Es zeigt die charakteristische Hysterese in der Strom-Spannungs-Charakteristik mit erhohter
Stromdichte bei betragsméRig wieder kleiner werdenden Spannungen. Ahnliches Verhalten wurde zuvor
sowohl an FASnIz (Publikation 2) als auch an MAPbIs beobachtet.®® Eine mégliche Erklarung liegt in den
auch in Cs2AgBiBrs vorhandenen beweglichen ionischen Spezies, welche sich aufgrund des extern ange-
legten elektrischen Feldes in der Perowskitschicht bewegen und in der Folge die Eigenschaften des Metall-
Halbleiter-Kontakts an der Elektrode verdandern. Dadurch wird die Injektionsbarriere verringert, was dazu
fihrt, dass der Strom auf dem Rickweg der Messung erhoht ist. Da bekannt ist, dass Brom- und Silber-
fehlstellen (Ver und Vag) in Cs2AgBiBre-Kristallen sowohl geringe Bildungsenergien als auch geringe Diffusi-
onsbarrieren aufweisen, kann davon ausgegangen werden, dass diese das elektrische Verhalten

beeinflussen kénnen.1?

Wird die Schicht durch Anlegen eines konstanten elektrischen Feldes {iber einen
langeren Zeitraum polarisiert, ist die Stromdichte im Zyklovoltammogramm nach der Polarisierung im
Vergleich zur unpolarisierten Schicht in positiver Spannungsrichtung erhéht, wahrend negative Spannun-
gen geringere Stromdichten zur Folge haben (Abbildung 8b). Wenn sich am Kontakt zwischen Metall und
Halbleiter ein Schottky-Kontakt ausbildet (vgl. Kapitel 2.1), entspricht das Ersatzschaltbild zwei entgegen-
gesetzt geschalteten Dioden (jeweils eine in Durchlass- und in eine in Sperrrichtung).®® Der vergréRerte
Strom in Richtung der Polarisierung entspricht einer geringeren Barriere der dann in Sperrrichtung ge-
schalteten Diode. In die entgegengesetzte Scanrichtung ist die Barriere der sperrenden Diode aufgrund

der lonenmigration vergroRert. Die Reversibilitat der Verdanderung zeigt sich in den darauffolgenden

Messzyklen, da das Voltammogramm bereits im vierten Zyklus weitgehend symmetrisch ist.
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Abbildung 8. a) Cyklovoltammetrie-Messungen an einer Cs2AgBiBre-Diinnschicht. Die Pfeile zeigen die
Scanrichtung an. Die Stromdichte nach Erreichen des Umkehrpunkts ist erhéht. b) Stromdichte-Span-
nungs-Messung nach vorheriger Polarisierung mit 5 V flir 300 s. Die Polarisierung fuhrt zu vergroRerter
Stromdichte in positiver und verringerter Stromdichte in negativer Scanrichtung.

Diese durch das elektrische Feld hervorgerufene Polarisierung wurde in einer von mir betreuten Master-
Arbeit anhand KPFM-Messungen an Cs2AgBiBrs auf mikrostrukturierten Au-Elektroden untersucht. Dazu
wurde ein Bereich, welcher zwei Elektroden und die dazwischen liegende Licke abdeckt (s. Abbildung 9a),
vor, wahrend und nach der Polarisierung mittels KPFM analysiert. Um den Einfluss der Morphologie zu
minimieren, wird eine Linie ausgewahlt und wiederholt gescannt. Die Auswertung erfolgt entweder ent-
lang der Scanrichtung (Ucpp (x), durchgezogene Pfeile in Abbildung 9b, Abbildung 9c) oder fiir alle gemes-
senen Linien an einer definierten Probenposition (U:pp(t), gestrichelte Pfeile in Abbildung 9b, Abbildung
9d). Ucpp vor der Polarisierung ist sowohl auf den Goldelektroden als auch im Gap weitgehend identisch
und unterscheidet sich ohne extern angelegtes Potential aufgrund der unterschiedlichen Austrittsarbei-
ten von Spitze und Probe von 0 V (Abbildung 9c). Wird eine Spannung angelegt, fallt diese zu Beginn ohne
erkennbaren Kontaktwiderstand linear von einer Elektrode zur anderen ab. Mit zunehmender Dauer der
Polarisierung andert sich der Potentialverlauf und teilt sich in einen Spannungsabfall in einem etwa
500 nm ausgedehnten Bereich direkt an der Grenzflache (AUg;, 74 % des Gesamtpotentials) und Uber
dem Material im Gap (AUschicht) auf. Der zweite Metall-Halbleiterkontakt zeigt keinen vergleichbaren
Spannungsabfall. Dieser Sprung im Potential bleibt auch nach der Polarisierung bei darauffolgenden Mes-
sungen erhalten. Das Anlegen einer Spannung lber einen langeren Zeitraum fiihrt also zur irreversiblen
Veranderung an einem der beiden Kontakte. Da die in Abbildung 8 gezeigte Veranderung der j-U-Charak-
teristik reversibel ist, kann davon ausgegangen werden, dass hier noch keine permanente Veranderung
des Materials am Kontakt stattgefunden hat und dies nur bei wesentlich langerer Polarisierung der Fall
ist. Nichtsdestotrotz zeigt das Experiment deutlich, dass die durch externe Felder hervorgerufene Veran-
derung des elektrischen Verhaltens in veranderten Kontakteigenschaften begriindet ist. Eine vergleich-
bare, irreversible Veranderung von U;pp an den Kontakten wurde fir MAPbIz — sowohl in Dinnfilmen als
auch in Einkristallen — beobachtet und durch Migration von lonen (MA* und I') zu den Kontakten aufgrund

des externen elektrischen Feldes interpretiert.'®3-1% Die hier in Cs2AgBiBrs fiir eine solche lonenbewegung
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in Frage kommenden Spezies sind Br und Ag*.1621%¢ Neben dem irreversibel vergréBerten Kontaktwider-
stand zeigt sich ein reversibler Teil der Polarisierung in der verdnderten U-pp, wenn nach der Polarisierung
erneut 0 V angelegt werden (Abbildung 9c blaue Linie). Ucpp, ist dann, verglichen mit der Referenzmes-
sung vor der Polarisierung, auf der Elektrode 1 leicht und im Gap und auf Elektrode 2 deutlich abgesenkt.
Diese Veranderung ist reversibel und klingt wahrend des Anlegens von 0 V zwischen den Polarisierungen
wieder weitgehend ab. Birkhold et al. berichten fiir ein vergleichbares Experiment (Polarisierung von
MAPbIs mit Goldkontakten und Erfassung des Potentialverlaufs mittels KPFM) nach der Polarisierung im
Gap und an der wahrend der Polarisierung negativen Elektrode einen Anstieg der Kontaktpotentialdiffe-
renz. Das Verschieben von Ef in positive Richtung wurde als Akkumulation von Elektronen in Folge der
Polarisierung interpretiert.®? Dieser Interpretation folgend kénnte die hier beobachtete, reversible Verin-

derung durch Ansammlung von Léchern im Gap und nah an der positiven Elektrode erklart werden.
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Abbildung 9: a) AFM-Aufnahme einer Cs2AgBiBrs-Diinnschicht prapariert auf Interdigitalelektroden. b)
Kontaktpotentialdifferenz einer Linie mit und ohne angelegtes Potential. Die Abszisse gibt den zeitlichen
Verlauf wieder. c) Kontaktpotentialdifferenz als Funktion der Spitzenposition entlang der in b) eingezeich-
neten durchgezogenen Pfeile. Im Hintergrund ist die Morphologie entlang der gemessenen Linie darge-
stellt. d) Kontaktpotentialdifferenz entlang der in b) gezeigten zeitlichen Achse (gestrichelte Pfeile). Zur
besseren Sichtbarkeit des zeitlichen Verlaufs von U.pp bei 0V werden verschiedene Skalierungen ver-
wendet. Darstellung angelehnt an Ref. €7,
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Die Reversibilitat zeigt sich bei der in Abbildung 9d dargestellten Betrachtung von Ucpp(t). Mit Anlegen
des Potentials steigt Ucpp (¢4, t3) auf Elektrode 2 (+/-5 V) sprunghaft an und sinkt wéhrend des Polarisie-
rens wieder ab (ti<t<t,, ts<t<ts). Ahnliches Verhalten zeigt sich im Gap wihrend der Polarisierung. Ucpp
auf Elektrode 1 (0 V) steigt hingegen betragsméaRig wahrend der ersten Polarisierung (ti<t<tz) und sinkt
wahrend -5 V (ts<t<ts) anliegen. Das Abklingen der Polarisierung (nach t2 und ts) lauft in allen Bereichen
dhnlich ab. Der Ausgangswert von Ucpp Wird zwischen t2 und ts allerdings nicht erreicht. Dies zeigt einer-
seits die Reversibilitdt der Verdanderung und andererseits, wie langsam die wahrscheinlich fiir die Veradn-
derung verantwortlichen lonendiffusionsprozesse ablaufen. Durch Betrachtung von Ucpp(t) auf den
Elektroden wird auBerdem deutlich, dass nicht nur die Schicht zwischen, sondern auch auf den Elektroden

durch sich bewegende lonen beeinflusst wird.

10.3 Dotierung von Cs2AgBiBrs durch Ytterbium und Europium

Da die Nutzung von Cs2AgBiBrs als Emitter in LEDs aufgrund geringer Photolumineszenz-Quantenausbeu-
ten schwierig ist, wurde in Kooperation mit G. Conforto, F. Schmitz und T. Gatti versucht, durch Dotierung
mit Lanthaniden zusatzliche emittierende Zustande in die Schicht einzubringen. Die Ergebnisse wurden
unter meiner Beteiligung in Ref. 16! publiziert. Der Anteil der eingebrachten Lanthanide war fiir die unter-
suchten Dotiermaterialien Europium und Ytterbium sehr gering und damit unter der Nachweisgrenze der
verwendeten Methoden XRD und energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX). Dennoch konnte fir die
Yb-dotierten Schichten eine Emission im nahinfraroten Spektralbereich bei 990 nm gezeigt werden, deren
Intensitat die des PL-Signals von undotiertem Cs,AgBiBrs deutlich (ibersteigt.’! Die spektrale Position
passt gut zum 2Fs/2 -> 2F7/2 Ubergang in Yb3* (1000 nm), der in Yb-dotierten Cs,AgBiBrs-Nanokristallen ge-
zeigt werden konnte.'%® Mittels KPFM konnte ich zeigen, dass sich die Austrittsarbeit der Yb-dotierten
Schichten nicht von der des reinen Doppelperowskiten unterscheidet (Abbildung 10a). Dotierung mit Eu
hingegen fiihrte zu einem zusatzlichen Beitrag in der Austrittsarbeit, der gleichmaRig in der Schicht verteilt

ist und daher nicht von der Ausbildung einer Nebenphase ausgegangen werden kann.

Insgesamt konnte durch die Arbeit gezeigt werden, dass insbesondere bei Yb-Dotierung ein effizienter
Ubergang von photoangeregten Ladungstrdgern vom Doppelperowskiten zu Yb3* méglich ist, welcher das

Potential bietet, LEDs mit Emission im nahinfraroten Spektralbereich zu realisieren.6!
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Abbildung 10: a) Verteilung der Austrittsarbeit von undotierten und dotierten Cs2AgBiBrs-Diinnschichten.
Als gestrichelte Linie sind an die Daten angepasste GauR-Funktionen dargestellt. b) Verteilung der Aus-
trittsarbeit von 2D-Doppelperowskitschichten mit verschiedenen organischen Kationen. Angelehnt an
Refs. %6 und 61,

10.4 Zweidimensionale Doppelperowskitschichten

Wird Casium durch passende organische Kationen ersetzt, bildet sich anstatt der dreidimensionalen kubi-
schen Doppelperowskitstruktur eine zweidimensionale Schichtstruktur aus. Diese strukturelle Anpassung
wurde untersucht, um die optischen Eigenschaften des stabilen Doppelperowskiten idealerweise besser
an die Anforderungen in LEDs (verbesserte Emission) oder Photovoltaik (Absorption, Exzitonenbindungs-
energie) anzupassen. Hierzu wurden von F. Schmitz und T. Gatti Versuche durchgefiihrt, die im Rahmen
dieser Arbeit durch KPFM-Messungen und Berechnungen zu molekularen Dipolmomenten ergénzt und
unter meiner Beteiligung in Ref. %€ publiziert wurden. Als organische Kationen wurden Phenylethylammo-
nium (CsHsN*, PEA*), n-Butylammonium (CsH12N* BAY), iso-Buthylammonium (CsH12N*,iBA*) und Hexylam-

monium (CsH1sN*, HA*) untersucht.
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Abbildung 11: AFM-Aufnahmen von 2D-Doppelperowskitschichten mit verschiedenen organischen Katio-
nen. Die im Bild markierten Linien sind als Profile rechts dargestellt. Die eingezeichneten Stufenhdhen fur
(BA)aAgBiBrs, (PEA)sAgBiBrs und (HA)sAgBiBrs entsprechen dem Abstand der anorganischen Metallbro-
mid-Schichten, die per Réntgenbeugung bestimmt wurden.®®
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Die Austrittsarbeit @ der Diinnschichten (Abbildung 10b) unterscheidet sich stark in Abhadngigkeit des ver-
wendeten Kations und verschiebt sich passend zu den mittels Dichtefunktionaltheorie (DFT) berechneten
molekularen Dipolmomenten der verwendeten Kationen.® Dies deutet darauf hin, dass die Schicht orga-
nisch terminiert ist, wobei sich die NH3*-Gruppe in Richtung der anorganischen Schicht ausrichtet. @ von
(PEA)4AgBIiBrs ist nahezu identisch mit der des 2D-Perowskiten PEA2Pbls, was die organische Terminierung
bestatigt.® Auch hinsichtlich der Morphologie unterscheiden sich die Schichten bei Verwendung ver-
schiedener Kationen betrachtlich. Fur (PEA)4AgBiBre und (HA)4AgBiBrs zeigen sich Terrassen, deren Hohe
dem per XRD ermittelten Abstand der zweidimensionalen anorganischen Schichten (bzw. einem Vielfa-
chen dessen) entspricht (Abbildung 11). Wird das Kation BA* verwendet sind die sich bildenden Kérner
deutlich groRer und von Talern getrennt. Die Stufenkanten der Terrassen sind mit zwischen 5 oder 10 nm
hoher als bei der Verwendung von PEA und HA. Die Stufenkanten der sich auf diesen Terrassen befinden-
den, meist rechteckigen und etwas tiefer liegenden Bereiche entsprechen dem Abstand der anorgani-
schen zweidimensionalen Schichten (Abbildung 11). Die Morphologie der Schicht bei Verwendung von iBA
besteht aus rechteckigen, mikrometergroRen Bereichen, die durch schmale Filamente verbunden sind.
Die quadratische Rauheit unterscheidet sich mit 34,1 nm deutlich von den anderen Schichten ((HA)sAg-
BiBres: 2,1 nm, (BA)sAgBiBrs und (PEA)sAgBiBrs: 4,1 nm). Die Hohe der Stufenkanten betragt etwa 11 nm
(bzw. ein Vielfaches davon) und ist damit deutlich groRer als in den anderen Fallen, aber dhnlich zur Stu-
fenhdhe der Terrassen in der (BA)sAgBiBrs-Schicht. Dies deutet auf eine Periodizitdt von aus mehreren
anorganischen Schichten bestehenden Stacks hin, die bei Verwendung von BA und iBA dhnlich ist. Eine
solche Ordnung mehrerer Schichten konnte zuvor mittels Rontgenbeugung fir zweidimensionale

Perowskite gezeigt werden. %170
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Abbildung 12: Verteilung der Austrittsarbeit von (BA)sAgBiBrsxlx-Diinnschichten mit unterschiedlichen
lod-Anteilen.®’

Mit dem Ziel die optischen Eigenschaften der Schichten weiter zu modifizieren, wurde fiir (BA)4AgBiBrs
Brom teilweise durch lod zu (BA)sAgBiBrs«lx substituiert. Neben einer in Richtung groRBerer Wellenldngen
verschobenen Absorption bewirkte die lodsubstitution eine zusatzliche Emission bei 425 nm.®” AuRerdem
fihrte das Ersetzen von Brom durch lod mit steigendem Anteil zu einer Verringerung der Austrittsarbeit,

wie ich anhand von KPFM-Messungen zeigen konnte (Abbildung 12) und was Eingang in die Publikation
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(Ref. 7) fand. Ein geringer lodanteil (x=1) verringerte die Austrittsarbeit von 4,95 eV auf 4,8 eV. Fir gro-
Rere lodanteile ergab sich eine starkere Verschiebung der Austrittsarbeit, deren Verteilung zusatzlich auf
verschiedene Komponenten hindeutet (x=2, 4). Dies kann durch eine inhomogene Verteilung in der
Schicht erklart werden. Insbesondere die (BA)sAgBiBrsl2-Schicht weist Bereiche auf, deren Austrittsarbeit
der von (BA)4AgBiBrs entsprechen (4,95 eV) und Bereiche, die der Austrittsarbeit von (BA)4AgBiBrals ent-
sprechen (4,57 eV). Die Variation der Austrittsarbeit findet innerhalb eines Korns statt. Oberflachenef-
fekte oder unterschiedliche Schichtorientierungen konnen daher als Ursprung ausgeschlossen werden
und die verschiedenen Beitrage durch eine Separation in iod- und bromreiche Phasen erklart werden. Flr
(BA)aAgBiBrals liegen die ermittelten Austrittsarbeiten nicht so weit auseinander. Die Morphologie legt
nahe, dass hier verschiedene Orientierungen der zweidimensionalen Schichtstrukturen zum Unterschied
in der Austrittsarbeit fihren. Die Abweichung der Austrittsarbeit von (BA)sAgBiBrs in Abbildung 12
(4,95 eV) und der in Abbildung 10b gezeigten (BA)sAgBiBrs-Schicht (4,43 eV) ist auf unterschiedliche
Schichtpraparationen zuriickzufiihren. Im ersten Fall wurde der Perowskit per Hydrothermalsynthese un-
ter Bromiberschuss synthetisiert, anschlieRend in Dimethylformamid (DMF) aufgel6st und per Spin-
Coating aufgebracht.®® Im zweiten Fall wurden die Ausgangschemikalien (BABr, AgBr, BiBrs) in der ent-
sprechenden Stéchiometrie in DMF gel6st und damit die Schicht prapariert. Da Morphologie und Diinn-
schichtdiffraktogramm der Schichten weitgehend identisch waren, wird der Unterschied nach derzeitiger

Arbeitshypothese durch verdnderte Terminierung der Oberfliche erklart.?’
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11 Zusammenfassung

Die Kontaktausbildung von halbleitenden Perowskitschichten mit anderen Materialien ist zentral fur de-
ren Nutzung in Solarzellen aber auch in anderen Bauteilen und steht daher im Zentrum dieser Arbeit.
Zusatzlich wurde der Fokus auf die Vermeidung von Blei in Perowskitschichten gelegt und gezielt die nach

aktuellem Stand relevantesten bleifreien Alternativen FASnlsz und Cs2AgBiBrs untersucht.

Bei der Untersuchung des Ladungstransports in FASnlz-Schichten in lateralen Strukturen konnte die Hys-
terese im Strom-Spannungs-Verhalten beobachtet und anhand der Verdnderung des Kontakts zwischen
Perowskit und Goldelektrode erklart werden. Die teilweise Substitution des organischen Kations Forma-
midinium durch Phenylethylammonium und die dadurch entstehende Mischung aus zwei- und dreidimen-
sionaler Perowskitphase fiihrte zu einer signifikanten Reduktion der Hysterese sowie insgesamt
geringeren Stromdichten. Durch Rontgenbeugung mit streifendem Einfall konnte gezeigt werden, dass
sich die zweidimensionale Phase bevorzugt am Substrat und damit an der Grenzflache zwischen Gold-
elektrode und Perowskit ausbildet. Daher liegt nahe, dass sich diese Zwischenschicht auf die Barrieren-
héhe am Metall-Halbleiter-Kontakt und auf deren Modifikation durch im elektrischen Feld mobile lonen
auswirkt. Ergdnzend zu der elektrischen Charakterisierung lieferten die zeitaufgelosten optischen Mes-
sungen einen relevanten Beitrag hinsichtlich der in vorherigen Berichten fiir FASnl3 sehr langen Lebens-
dauer von nicht thermalisierten Ladungstrigern.®* Diese gaben ihre iiberschiissige Energie in fiir diese
Arbeit durchgefiihrten Experimenten sehr effizient, wahrscheinlich durch Streuung an Phononen mit ei-
ner Zeitkonstante von 0,5 ps, ab. Dadurch wird eine Nutzung in ,hot carrier devices” dauBerst schwierig,
weil die parallel zur Streuung an Phononen ablaufende Injektion der nicht thermalisierten Ladungstrager
bedeutend schneller sein miisste. Die Publikation war eine der ersten systematischen Untersuchungen
der Strom-Spannungs-Hysterese fiir Sn-basierte Perowskitschichten und die erste an symmetrischen
Elektrodenstrukturen. Der Zusammenhang zwischen der Verringerung der Hysterese in der Strom-Span-
nungs-Kennlinie und der teilweisen Substitution von FAI durch PEAI kann zu verbesserter Stabilitdt von

Sn-basierten PSCs beitragen.

Sehr dhnliches Hystereseverhalten konnte in weiteren Experimenten fiir Cs2AgBiBrs in der gleichen Pro-
bengeometrie beobachtet werden. Daher liegt nahe, dass auch hier eine Modifikation des Kontakts auf-
grund beweglicher lonen in der Perowskitschicht die Ursache ist. Durch KPFM-Messungen an Cs,AgBiBrs-
Schichten auf Interdigitalelektroden konnte gezeigt werden, dass sich der Kontaktwiderstand an einer
Elektrode als Folge des liber einen langeren Zeitraum anliegenden elektrischen Felds stark erhoht und
somit die Hypothese betatigt werden, dass eine Verdnderung des Ubergangs zwischen Metall und Halb-
leiter flir das beobachtete elektrische Verhalten verantwortlich ist. Weiterfiihrende dhnliche Messungen
an FASnlz kdnnten — aufbauend auf die vorliegende Arbeit — einen wertvollen Beitrag zur Aufklarung der
Hysterese an Sn-basierten Perowskitschichten liefern. AuBerdem deuten KPFM-Studien am Pb-Perowski-
ten MAPbDIs darauf hin, dass das Entkoppeln des Ladungstransports von der Polarisierung durch Einbringen

einer isolierenden Schicht zwischen den Elektroden und dem Perowskiten zu einem verbesserten Ver-
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standnis der Polarisierung fiihren, da diese auch ohne Stromfluss stattfindet.®>%! Vergleichbare Experi-
mente an FASnls- und Cs2AgBiBrs-Schichten kénnten in weiteren Arbeiten mit einer leicht modifizierten
Geometrie, z.B. durch eine SiO2-Schicht zwischen Interdigitalelektrode und Perowskitschicht durchgefiihrt

werden und zu verbessertem Verstdndnis der Hysterese in diesen Schichten beitragen.

Neben dem Kontaktverhalten zwischen verschiedenen Perowskiten und Metall wurde die Kontaktausbil-
dung zwischen FASnIz und fir Solarzellen relevanten p- und n-Halbleitern untersucht. Hierbei zeigte sich
zundachst hinsichtlich des Wachstums von Ceo auf FASnI3, dass eine ausreichend hohe Abscheiderate ent-
scheidend ist, um geschlossene und homogene Schichten zu erhalten, die in PSCs eingesetzt werden kon-
nen. Flr langsamere Raten konnte praferentielle Kristallisation des organischen n-dotierten Halbleiters
an den Korngrenzen der darunterliegenden Perowskitschicht beobachtet werden, was zu unhomogenen
und teilweise nicht geschlossenen Schichten fiihrt. Diese wiederum wiirden in Solarzellen zu Kurzschlis-
sen fiihren. Die Kontakteinstellung an der Grenzflaiche wurde analysiert und damit die Bandverbiegung
innerhalb der Cso-Schicht ermittelt. Dadurch konnte gezeigt werden, dass die Raumladungszone mit einer
Breite von Gber 100 nm weit ausgedehnt und somit gréRer als die liblicherweise in Solarzellen verwendete
Schichtdicke ist. Durch Anpassen des Bandverlaufs in der Ceo-Schicht ergab sich eine Abweichung vom
idealerweise quadratischen Verlauf, welcher auf die Migration von lodid aus der Perowskitschicht in die
Ceo-Schicht und daraus resultierender Dotierung zuriickgefiihrt wird. Die systematische Untersuchung der
elektrischen Kontakteinstellung konnte zeigen, dass Cso entgegen vorheriger Vermutungen gut als Elekt-

ronenleiter auf FASnls geeignet ist.

Analoge Experimente wurden flr FASnlz in Kontakt mit den HTMs m-MTDATA, CuPc und Pentacen durch-
gefiihrt um zu untersuchen, ob sich diese p-dotierten Halbleiter, welche mittels Gasphasenabscheidung
auf die Perowskitschicht aufgebracht werden und damit in der reguldren Geometrie eingesetzt werden
konnen, als Kontaktmaterialien eignen. Die Studie zeigte, dass alle drei HTMs zumindest in Bezug auf de-
ren Kontakteinstellung als moégliche Lochleiter in Frage kommen. Damit ware eine Reduktion der Materi-
alkosten im Vergleich zu den géngigen molekularen oder polymeren HTMs maoglich, da diese fir mehr als
30 % der Gesamtkosten verantwortlich sind.}”2 Fiir CuPc und Pentacen wurde aufgrund der Abweichung
vom idealen Bandverlauf in der organischen Schicht ein Grenzflachendipol A festgestellt. Fir m-MTDATA
war dies nicht der Fall. Das Anpassen des Bandverlaufs lieferte auRerdem die Dotierkonzentration in der
organischen Halbleiterschicht, welche auf zusatzliche Dotierung durch lonenmigration von der Perowskit-
schicht hindeuten. Der Vergleich des Schichtwachstums der verwendeten organischen Halbeiter zeigte,
dass sich bereits bei geringen Mengen eine diinne Schicht auf der gesamten Perowskitoberflache ausbil-
det, welche jedoch fiir kleine Schichtdicken vor allem bei m-MTDATA inhomogen aufwachst, was an ver-
schiedenen Beitragen zur Austrittsarbeit deutlich wurde. Fir groRere Schichtdicken von etwa 30 nm (m-

MTDATA) und 15 nm (CuPc und Pentacen) konnte eine homogene Schichtausbildung gezeigt werden.

Die Experimente zeigen, dass mithilfe von schichtdickenabhdngigen Messungen der Austrittsarbeit eine
systematische Untersuchung der Kontakteinstellung moglich ist und simultan das Schichtwachstum beo-

bachtet werden kann und so Riickschliisse auf die Homogenitat der aufwachsenden Schicht und deren
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Kristallinitat getroffen werden kdnnen. In weiteren Arbeiten kénnten vergleichbare Experimente an
Cs2AgBiBre-Schichten mit entsprechenden, mittels PVD aufzubringenden Halbleitern durchgefihrt wer-
den, um deren Eignung als Kontaktmaterialien sowie méglichen lonentransport in die Kontaktschichten
zu untersuchen. EDX-Messungen an Querschnitten von Cs2AgBiBrs-basierten PSCs legen bereits eine sol-

che Diffusion nahe.®?

Die Ergebnisse wurden im Ubersichtsartikel durch weitere Studien zu diesem Material eingeordnet. Hier
konnte die Relevanz der Materialien FASnIs und Cs2AgBiBrs sowie deren Grenzflachen und Kontaktausbil-
dung nochmals verdeutlicht werden, da diese neben den im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Expe-

rimenten von anderen Gruppen weltweilt intensiv beforscht werden.

Auch die weiteren Arbeiten, die sich mit dem dreidimensionalen Doppelperowskiten Cs2AgBiBrs sowie
dessen zweidimensionaler Ruddelsen-Popper-Phase beschéftigen, zeigen, wie wichtig die Untersuchung
der Grenzflache des Perowskiten ist —auch wenn hier meist die Oberflache als Grenzflache zur Umgebung
anhand KPFM untersucht wurde. So konnte gezeigt werden, dass die Austrittsarbeit der zweidimensiona-
len Filme mit dem Dipolmoment des organischen Kations zusammenhangt und damit Aussagen zur Ter-
minierung der Oberflache getroffen werden, was eine gezielte Anpassung der Austrittsarbeit der Filme
und damit verbesserte Kontakteinstellungen zu Loch- oder Elektronentransportmaterialien (HTMs und
ETMs) ermoglichen kann. Dies konnte, aufbauend auf die vorliegende Arbeit und analog zu den Experi-
menten in den Publikationen 3 und 4, mittels KPFM durch schrittweises Aufbringen der entsprechenden
Halbleiter untersucht werden. Wird die 2D- mit der 3D-Phase gemischt, wie es in Publikation 2 fir Sn-
basierte Perowskite der Fall war, konnten die verbesserten Eigenschaften beider Phasen kombiniert wer-
den. Entsprechende Experimente und dadurch verbesserte PSCs unter Nutzung einer gemischten 2D/3D-
Cs2AgBiBre-Absoberschicht wurden kiirzlich berichtet.?”® Die verschiedenen Experimente an Cs2AgBiBres
und dessen zweidimensionalen Aquivalenten zeigen, dass diese Materialen — wenn auch nicht ideal als
Absorbermaterial geeignet — duRerst interessante und durchaus nutzbare optische Eigenschaften aufwei-
sen. Insbesondere wird durch die Versuche zu Dotierung und dem Ersetzen von Casium durch organische
Kationen deutlich, dass eine mit Sn- und Pb-basierten Perowskiten vergleichbare Variabilitat bezliglich der

strukturellen und optischen Eigenschaften vorliegt.

Zusammenfassend zeigt die Arbeit, dass die unterschiedlichen untersuchten Perowskitmaterialien zum
Teil sehr dhnliche Eigenschaften aufweisen. Die optischen, strukturellen (und zumindest fur FASnls auch
elektrischen) Eigenschaften lassen sich durch Einbringen von groBeren Kationen gezielt manipulieren und
so idealerweise besser an die jeweiligen Anforderungen im Bauteil anpassen. Der Hysterese im Strom-
Spannungs-Verhalten liegt bei beiden Materialien eine Veranderung des Metall-Halbleiter-Kontakts zu-
grunde, welche durch KPFM-Messungen fiir Cs2AgBiBre lokalisiert werden konnte. Das Kontaktverhalten
von Perowskiten — ob zu Metallen oder Halbleitern —ist in jedem Fall ein entscheidender Faktor fiir deren

Einsatz in elektrischen und optoelektronischen Bauteilen.
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