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1. Einleitung

1. Einleitung

Organische Halbleiter sind aufgrund ihrer vielfaltigen Einsatzmdglichkeiten in elektronischen
Bauteilen eine sehr interessante und vielversprechende Materialklasse. Neben organischen
Leuchtdioden (organic light emitting diods, OLEDs)™ und organischen Feldeffekitransistoren
(organic field effect transistors, OFETs)[? haben in den vergangenen Jahren, aufgrund stetig
wachsender Energiekosten und der globalen Erderwérmung, die organischen Solarzellen viel
Aufmerksamkeit erfahren. Das Interesse an organischen Solarzellen beruht auf den vielen
Vorteilen, welche die organische Photovoltaik (organic photovoltaic, OPV)ES! gegeniiber
deren anorganischen Pendant auszeichnet. So ermdglicht der Einsatz organischer Halbleiter
eine flexible Bauweise, wodurch ein Markt fir neuartige Produkte entsteht, wie zum Beispiel
Kleidung oder Taschen mit integrierten Solarzellen, die das Aufladen von Mobiltelefonen
oder Laptops ermdoglichen. Des Weiteren sind die Synthese organischer Materialien und deren
Verarbeitung zu Solarzellen vergleichsweise einfach und glnstig. Die groBtechnische
Produktion lasst sich flr organische Materialien mit nasschemischen Herstellungsverfahren
wie Spin-Coating oder Doctor Blade Casting verwirklichen. Anorganische Solarzellen
basierend auf reinem Silizium bendtigen dagegen sehr viel Energie in der Aufarbeitung,
Reinigung und Produktion. Der grofite Vorteil jedoch ist die Maoglichkeit, organische
Halbleiter chemisch zu optimieren und fiir die jeweilige Anwendung genau mafzuschneidern.
Durch die Synthese neuartiger organischer Halbleiter lassen sich Materialeigenschaften wie
Loslichkeit, Stabilitat, optische Bandliicke variieren und optimieren. Zudem existiert eine
grol’e Auswahl verschiedenartiger organischer Halbleiter. Flr Solarzellen lassen sich dabei
sowohl kleine Molekiile (z.B. Phthalocyanine)® sowie Polymere (z.B. auf Thiophen-
Einheiten basierende) verwenden. Effiziente organische Solarzellen sind heutzutage aus
einem Gemisch aus zwei verschiedenen Halbleitern aufgebaut, wobei oft auf Thiophen-
Einheiten basierende Polymere als Elektronendonor-Komponente und Derivate des Ceo
(Fulleren) als Elektronenakzeptor-Komponente eingesetzt werden.["]

Ein wesentlicher Nachteil der organischen Photovoltaik ist ihre geringe Effizienz verglichen
mit anorganischen Solarzellen. Photovoltaik basierend auf kristallinem Silizium erreicht
heutzutage eine Effizienz von bis zu 20%,[® wohingegen die leistungsstérksten OPVs bisher
lediglich Wirkungsgrade von <10% aufweisen. Damit sich organische Solarzellen auf dem
Markt etablieren kénnen und konkurrenzfahig werden, ist eine Steigerung der Effizienz
notwendig und somit die Forschung auf diesem Gebiet duBerst wichtig.['% Die Synthese

neuartiger Polymere und deren Charakterisierung ist hierfir ein grundlegender Schritt.
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Fur die Effizienz einer organischen Solarzelle spielen dabei mehrere Punkte eine essentielle
Rolle. Grundlegend sind zum einem die elektronischen Parameter des Halbleiters, wie zum
Beispiel Bandlicke, Austrittsarbeit, lonisationspotential, Ladungstragerbeweglichkeit. Des
Weiteren sind die Grenzflacheneigenschaften zwischen Halbleiter und Elektrode bzw. den
beiden Halbleitern (Donor und Akzeptor) sowie Wechselwirkungen, sowohl elektronischer
als auch chemischer Natur, von groRBer Bedeutung, da an den Grenzflachen fundamentale
Prozesse wie die Ladungstragererzeugung stattfinden. Zudem spielen die molekulare
Orientierung sowie die Morphologie des Donor/Akzeptor Gemisches eine bedeutende Rolle
fiir den Ladungstragertransport und somit fiir den Wirkungsgrad der Solarzelle.[*!

Fur neuartige Polymere ist daher die Untersuchung dieser Eigenschaften unverzichtbar um
festzustellen ob sich diese fur den Einsatz in der organischen Photovoltaik eignen. AulRerdem
kann durch die Charakterisierung verschiedener Polymere und deren Vergleich festgestellt
werden, in welche Richtung die Synthese variiert werden muss um eine Optimierung dieser
Eigenschaften zu erlangen.

Der zweite grolRe Nachteil organischer Solarzellen ist die geringe Langzeitstabilitat
organsicher Halbleiter, bei den im Betrieb der Solarzelle vorherrschenden Bedingungen.
Unter Bestrahlung mit Sonnenlicht findet dabei ein durch Sauerstoff und Wasser induzierte
Photodegradation der organischen Materialien statt.l*23 Sehr nachteilig ist dabei der enorme
Verlust an Effizienz bei einem noch geringen Grad an Degradation. Damit sich die organische
Photovoltaik am Markt etablieren und halten kann, sind eine Verbesserung der Stabilitat und
Lebenszeiten von mehr als 10 Jahren notwendig.'¥ Um dieses Ziel zu erreichen, muss der
Mechanismus der Photodegradation verstanden werden, um anschlielend bei der Synthese
neuer Materialien durch gezielte Veranderung der Struktur die Stabilitat zu erhéhen.

Fur die Zukunft der organischen Photovoltaik sind beide Aspekte, die Verbesserung von
Effizienz und Langzeitstabilitat, gleichsam bedeutend. Im Rahmen dieser Arbeit werden dabei
auf Thiophen basierende Materialien, die sogenannten ,low bandgap“ (LBG) Polymere
untersucht.'*%1 Diese Polymere sind gekennzeichnet durch ihren Aufbau aus zwei
verschiedenen, sich abwechselnden Untereinheiten, einer elektronziehenden und einer
elektronschiebenden, und der damit verbundene kleinen optischen Bandliicke. Die kleine
Bandlicke dieser Polymere ermdglicht eine erhéhte Absorption im sichtbaren- und nahen
Infrarot-Bereich des Sonnenspektrums und fiihrt damit zu einer groReren Effizienz der
Solarzelle. Der Schwerpunkt der Arbeit liegt auf der Charakterisierung des LBG Polymers
poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)-4H-cyclopenta[2,1-b:3,4-b "|dithiophene)-alt-4,7(2,1,3-
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benzothiadiazole)] (PCPDTBT). Dieses Polymer hat eine Bandlicke von 1.46 eV ist ein
vielversprechendes Donor-Material fir die organische Photovoltaik.!*518 Zusitzlich werden
weitere LBG Polymere, die Derivate des PCPDTBT darstellen,[**?? sowie poly-3-
hexylthiophen (P3HT) charakterisiert und mit PCPDTBT verglichen. Die elektronischen
Eigenschaften sowie die Grenzflacheneigenschaften zu unterschiedlichen,
anwendungstechnisch relevanten Substraten (Au, ITO, PEDT:PSS) werden untersucht. Auch
die Energieniveauausrichtung zwischen Donor (PCPDTBT, P3HT) und Akzeptor ([6,6]-
phenyl-C61-butyric acid methyl ester — PCBM) ist Teil dieser Arbeit. Bei Bestrahlung
organischer Halbleiter unter Sauerstoffatmosphdre beobachtet man oft eine Verschiebung
aller Energieniveaus. Dieser Dotierungseffekt tritt vor allen Degradationseffekten auf, und die
Auswirkung auf die Energieniveauausrichtung zwischen Donor und Akzeptor wurde fir
verschiedene Systeme untersucht.

Neben den elektronischen Parametern werden auch die Orientierungseigenschaften
verschiedener LBG Polymere, sowohl als reine Komponenten als auch im Donor/Akzeptor
Gemisch, analysiert. Die Abhéangigkeit der Orientierung von Préparationsbedingungen wie
Substrat, Ldsungsmittel, Trocknungszeit, Donor/Akzeptor Mischungsverhéltnis und
Temperprozesse nach der Filmpraparation sind dabei von groRer Bedeutung.

Schliellich wird die Photodegradation der Polymere PCPDTBT und Si-PCPDTBT unter
Einwirkung von Licht und Sauerstoff analysiert und mit P3HT verglichen.
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2.1. Materialien

Wie bereits erwéhnt, sind LBG-Polymere eine vielversprechende Materialklasse fur
hocheffiziente organische Solarzellen, da auf Grund einer verbesserten Ubereinstimmung
zwischen dem Absorptionsspektrum des Halbleiters und dem solaren Spektrum der
Wirkungsgrad photovoltaischer Zellen erhoht werden kann. [23,24]

Der Schwerpunkt dieser Arbeit liegt auf dem LBG-Polymer C-PCPDTBT [16181 dessen
chemische Strukturformel in Abbildung la zusammen mit weiteren untersuchten LBG-

Polymeren und dem ,,state-0f-the-art™ Polymer P3HT dargestellt ist.

YA

/\/\

S S
Si-PCPDTBT

[

P3HT

PCPDTQ

Abb. 1 Chemische Strukturformeln von a) C-PCPDTBT, b) Si-PCPDTBT, ¢) PCPDTQ und d) P3HT

C-PCPDTBT st aus abwechselnd elektronenreichen Cyclopentadithiophen (CPDT) und
elektronenarmen Benzothiadiazol (BT) Einheiten aufgebaut. Dieser abwechselnde Aufbau des
konjugierten Systems ist grundlegend fir die kleine Bandliicke (Eg) des Halbleiters. Wenn die
HOMO-Niveaus der elektronenreichen und die LUMO-Niveaus der -elektronenarmen
Einheiten energetisch nah beieinander liegen, bilden diese eine neue Bandliicke, welche
kleiner ist als in den beiden Untereinheiten.!®! Die Absorption erfolgt vom HOMO der
CPDT-Einheit ins LUMO der BT-Einheit (Abb.2).
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Abb. 2 Alternierender Aufbau aus elektronenreichen und -armen Einheiten fiihrt zu einer kleinen Bandliicke

Auf diese Weise werden vielversprechende Donormaterialien mit kleinen Bandliicken
hergestellt. Die Absorberschicht einer organischen Solarzelle beinhaltet jedoch neben einem
Donormaterial einen weiteren organischen Halbleiter, welcher als Akzeptor dient. Das
Akzeptormolekil sollte idealerweise eine hohe Elektronenaffinitdt und hohe
Ladungstragerbeweglichkeit aufweisen. Beide Eigenschaften finden sich in der Materialklasse
der Fullerene, weshalb diese als optimale Akzeptorkomponenten in organischen Solarzellen
gelten.[?527] Die in dieser Arbeit verwendeten Fullerene sind in Abbildung 3 dargestellt.

a) b)

PCBM DFPyCeo

Abb. 3 Chemische Strukturformeln von a) PCBM und b) DFPyCeo

Das PCBM ist das am hdaufigsten eingesetzte Fulleren-Molekul im Bereich organische
Photovoltaik. Im Gegensatz zum Cg ermdglicht die Derivatisierung zum PCBM die
Loslichkeit in organischen Ldsungsmitteln wie zum Beispiel dem Chlorbenzol. Auf diese
Weise lassen sich Blendfilme aus der Losung herstellen. Die beiden in der Peripherie
fluorierten Fullerene DFPyCeo und CFsPCeo sind in dieser Arbeit von Interesse, da das
enthaltene Fluoratom, im Gegensatz zu Kohlenstoff, in Blendfilmen eine eindeutige
Zuordnung in XPS Untersuchungen erlaubt. Die Struktur des CFsPCeg kann zu diesem

Zeitpunkt aus patentrechtlichen Grinden nicht offengelegt werden.




2. Experimenteller Teil

2.2. Organische Solarzellen

Eine photovoltaische Zelle wandelt elektromagnetische Strahlung in elektrischen Strom um.
Durch Absorption von Licht entstehen Elektronen-Loch-Paare. In einer anorganischen
Solarzelle werden diese dann am p-n-Ubergang getrennt, wodurch freie Ladungstrager
entstehen. Diese wandern anschlielend zu den Elektroden und liefern den Solarstrom. In einer
organischen Solarzelle hingegen ist die Situation ganz anders.[?l Um die stark gebundenen
Elektronen-Loch-Paare, auch Excitonen genannt, zu trennen, bendtigt man ein
Akzeptormaterial mit einer hohen Elektronenaffinitat. Die in dem Donor optisch angeregten
Excitonen diffundieren zu der Grenzflache beider Materialien, wo dann die Ladungstrennung
stattfindet. Dieser Prozess ist besonders effizient wenn sich die beiden Materialien
durchdringen und einen Heteroubergang bilden. Organische Solarzellen werden aus diesem
Grund als Heteroiibergang (,,heterojunction) konstruiert. In Abbildung 4 ist der Aufbau einer

solchen ,,heterojunction Solarzelle skizziert.

Anode Donor Akzeptor Kathode

Abb. 4 Links: Schematischer Aufbau einer ,,heterojunction* Solarzelle. Rechts: Funktionsweise einer
organischen Solarzelle

Die Absorberschicht besteht aus einem Donor und einem Akzeptor und ist zwischen zwei
Elektroden eingebettet. An den Grenzflachen zwischen Donor und Akzeptor findet nun die
Ladungstragererzeugung statt, weshalb eine gute Durchmischung beider Materialien
winschenswert ist. Jedoch muss dabei beachtet werden, dass die einzelnen Donor- bzw.
Akzeptordoménen nicht zu klein werden, da sonst der Ladungstrégertransport durch die
Absorberschicht erschwert wird und zunehmend Rekombination der Ladungstréger
stattfindet. Idealerweise sollten Domdanen vom Ort der Ladungstrdgererzeugung bis zu den
jeweiligen Elektroden reichen. Solche Doménen werden auch Perkolationspfade genannt und

sind essentiell fir eine effiziente Solarzelle.
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In Abbildung 4 ist eine solche ideale Absorberschicht dargestellt. Die Materialien sind in
einem Heteroilibergang gemischt und weisen damit eine grofle Grenzflache auf. Zuséatzlich
ermoglichen Perkolationspfade den Transport der Ladungstréger bis zu den Elektroden.

Das Funktionsprinzip der Ladungstragererzeugung ist Abbildung 4 (rechts) skizziert. Durch
Absorption elektromagnetischer Strahlung wird ein Elektron angeregt und gelangt vom
hdchsten besetzten Molekilorbital (HOMO) in das niedrigste nicht besetzte Molekdlorbital
(LUMO) des Donors. Durch Coulomb-Anziehung zwischen Elektron und Loch entsteht ein
Exciton. Dieses wandert an die Donor/Akzeptor Grenzflache wo das Elektron in das
energetisch gunstigere LUMO des Akzeptors springt. Eine anschlieBende Dissoziation des
Elektron-Loch-Paares erzeugt schlielich die freien Ladungstrager e und h*, welche dann zu
den Elektroden wandern. An der Grenzflache zu diesen kommt es zur Ladungstrager-

extraktion.

2.3. Methoden
Photoelektronenspektroskopie

Fur die Charakterisierung des C-PCPDTBT und der anderen Polymere wird in dieser Arbeit
die Photoelektronenspektroskopie eingesetzt. Diese spektroskopische Methode beruht auf
dem &uReren lichtelektrischen Effekt. Mittels Bestrahlung mit elektromagnetischer Strahlung
bekannter Energie werden Elektronen aus der Probe freigesetzt.

Handelt es sich bei der eingesetzten elektromagnetischen Strahlung um Rdéntgenstrahlung
spricht man von Rontgen-Photoelektronenspektroskopie (x-ray photoelectron spectroscopy,
XPS) bei UV-Strahlung von UV-Photoelektronenspektroskopie (ultraviolet photoelectron
spectroscopy, UPS).

Ungebundene
Zustande

Valenzband

/L?L':L
Rumpfniveaus

Abb. 5: Schematische Darstellung des lichtelektrischen Effekts fur XPS (links) und UPS (rechts)
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Wie in Abbildung 5 dargestellt, werden bei XPS Photoelektronen aus den Rumpfniveaus und
bei UPS aus dem Valenzband der Probe emittiert.
Mit Hilfe eines Analysators detektiert man dann die Kkinetische Energie der emittierten

Elektronen und erhalt somit Informationen uber die Bindungsenergie der Photoelektronen.
Epin = hv — E}

E}, ist die auf das Vakuumniveau bezogene Bindungsenergie des Elektrons.

Fur Festkorper bezieht man die Bindungsenergie von Elektronen jedoch auf die Fermienergie
Er, welche dann Ef genannt wird.

Da die Probe und das Spektrometer elektrisch leitend miteinander verbunden sind, gleichen
sich die Ferminiveaus an und die Austrittsarbeit ® des Spektrometers muss bei der Messung

berucksichtigt werden. Fir die kinetische Energie gilt nun:

— F
Ekin = hv — EB - cDSpektromenter

Mit Hilfe der Rontgen-Photoelektronenspektroskopie erhalt man Informationen Uber die
elektronische Struktur des Halbleiters. Die Bindungsenergie und Intensitat der
Photoelektronen erlaubt es die elementare Zusammensetzung der Probe zu bestimmen. Zudem
beeinflusst die chemische Umgebung des betrachteten Atoms die energetische Lage der
Photoelektronen. Damit lasst sich mit der Rumpfelektronenspektroskopie der
Bindungszustand der  Elemente  bestimmen.  Elektronische  sowie  chemische
Wechselwirkungen zwischen dem untersuchten Halbleiter und dem Substrat oder einem
anderen Material werden auf diese Weise ebenso aufgedeckt. Diese Grundlage macht XPS
auch zu einer passenden Methode, um die Photodegradation und die damit verbundene
Oxidation des Halbleiters zu untersuchen.
Die Photoelektronenspektroskopie ist aufgrund der geringen mittleren freien Weglange der
emittierten Photoelektronen eine sehr oberflachenempfindliche Methode. Berechnet wird die
mittlere freie Weglange Ai z.B. nach der Formel (Seah & Dench [28]):

A;
A = 7 + B /Exin
Ai und B sind empirischen Konstanten, welche in der Literatur tabelliert sind 28 und Exin die

kinetischen Energie der Photoelektronen. Somit ist die mittlere freie Weglange abhangig von
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der Anregungsenergie und entspricht fir die in dieser Arbeit verwendete Anregungsenergie
von 1486.74 eV (Al K, Strahlung) ~3nm. Etwa 95% der Photoelektronen stammen aus einer
Tiefe von bis zu 3A, womit man fur XPS Untersuchungen mit Al K, Strahlung eine
Informationstiefe von ca. 9nm erhélt. Das macht die Photoelektronen-spektroskopie zu einer

idealen Methode fiir Oberflachenuntersuchungen und Untersuchungen von Grenzflachen.

In Abbildung 6 ist ein XPS Ubersichtspektrum des LBG Polymers C-PCPDTBT abgebildet,
wobei Al K, Strahlung zur Anregung verwendet wurde.

Ubersichtsspektrum
= ||[—C-PCPDTBT
2 | | C1s
= ~
L
X
3
e N1s
B Ofs S2s S2p
L
L\L‘L
1000 | 860 | 660 | 460 | 00 | I

Bindungsenergie

170 168 166 164 162 160
Bindungsenergie (eV)

Abb. 6 XPS Ubersichtspektrum (oben) und S2p Spektrum (unten) einer C-PCPDTBT Probe

Die verschiedenen Signale lassen sich anhand ihrer Bindungsenergien den jeweiligen
Elementen zuordnen. Die in C-PCPDTBT enthaltenen Elemente Kohlenstoff, Stickstoff und




2. Experimenteller Teil

Schwefel konnen eindeutig identifiziert werden. Die Bindungsenergien der Elemente sind
dabei keine konstanten Werte sondern konnen, abhé&ngig von ihrer chemischen Umgebung,
Verschiebungen erfahren. Man spricht in diesem Zusammenhang von der chemischen
Verschiebung. Auf diese Weise lassen sich verschiedene chemische Spezies des gleichen
Elementes trennen. Dies kann am Beispiel der beiden Schwefelspezies in C-PCPDTBT
veranschaulicht werden. Die Bindungsenergien der Kohlenstoff-gebundenen Schwefelspezies
in der Thiophen-Einheit und der Stickstoff-gebundenen Schwefelspezies in der
Benzothiadiazol-Einheit unterscheiden sich um 1.2 eV. Dabei ist das Signal der Stickstoff-
gebundenen Schwefel Spezies, aufgrund der hdéheren Elektronegativitat des Stickstoff
verglichen mit Kohlenstoff, zu gréReren Bindungsenergien verschoben und die Peaks lassen
sich damit eindeutig zuordnen (Abb. 6, unten).

Die chemische Verschiebung der XPS Signale erlaubt also eine Aussage Uber den
Bindungszustand der untersuchten Elemente.

Neben diesen qualitativen Aussagen lassen sich aus den XPS Spektren auch quantitative
Informationen gewinnen. Mit Hilfe der Peakintensitdten kann das Elementverhéltnis der
untersuchten Probe bestimmt werden. Als Beispiel dient das S2p Spektrum aus Abbildung 6.
Man beobachtet ein Intensitatsverhéltnis von 2:1 fur die beiden Schwefel Peaks (S-C:S-N)
was genau der Stochiometrie fur die beiden Schwefelspezies entspricht. Auf diese Weise l&sst
sich die Unversehrtheit des Materials prifen.

Bei der UV-Photoelektronenspektroskopie (UPS) wird zumeist eine Helium-
Gasentladungslampe mit einer Anregungsenergie von 21.22 eV (Hel) bzw. 40.82 eV (Hell)
als Quelle verwendet. Hierbei werden Photoelektronen aus dem Valenzband gemessen, womit
man die Austrittarbeit, die energetische Lage des HOMOs und das lonisationspotential der
Probe bestimmen kann. Dies erlaubt die Charakterisierung der Energieniveauausrichtung an
der Grenzflache zweier Materialien.

Ein typische UPS Spektrum einer C-PCPDTBT Probe ist in Abbildung 7 dargestellt. Im
Bereich hoher Bindungsenergien beobachtet man den sogenannten secondary electron cutoff
(SECO). Dabei handelt es sich um Elektronen, die es gerade noch geschafft haben, die
Austrittsarbeit der Probe zu tUberwinden. Bei bekannter Anregungsenergie kann man mit dem
SECO die Austrittsarbeit der Probe bestimmen:

Pprope = hv — EB,SECO

10
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UPS \ C-PCPDTBT

\ HOMO
\ 0.8 eV

Intensitat (willk. Einheit)
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Abb. 7 UPS Spektrum einer C-PCPDTBT Probe

Im Bereich kleiner Bindungsenergie befindet sich das HOMO des Halbleiters. Sowohl die
Bestimmung des HOMOs als auch des Cutoffs erfolgt, wie in Abbildung 7 gezeigt, auf
graphischem Wege. Uber die Differenz zwischen HOMO und Austrittsarbeit kann dann
anschlieBend die lonisierungsenergie der Probe berechnet werden (hier: 4.8 eV).

Rontgenabsorptionsspektroskopie

Zur Untersuchung der molekularen Orientierung der low bandgap Polymere wird die
Rontgenabsorptionsspektroskopie (Near-edge X-ray absorption fine structure — NEXAFS)
eingesetzt. Polarisationsabhdngige Rontgenabsorptionsspektroskopie bietet sich gut zur
Charakterisierung molekularer Orientierung organischer Halbleiter insbesondere von u-
Systemen an. AuBRerdem erhalt man mit NEXAFS im Gegensatz zur Réntgenbeugung, bei der
langreichweitige Strukturinformationen gewonnen werden, zusétzlich Informationen tber die
kurzreichweitige Ordnungsstruktur und zudem Informationen Uber die elektronische Struktur
der unbesetzten Orbitale.

Bei der Rontgenabsorptionsspektroskopie werden in Abhdngigkeit von der Anregungsenergie
Ubergénge aus besetzten Rumpfniveaus in unbesetzte Rumpfniveaus aufgezeichnet. Diese
Ubergéange unterliegen Auswahlregeln wie der Anderung der Drehimpulsquantenzahl (Al =
+1) oder der Ausrichtung des elektrischen Feldvektors E der linear polarisierten
Synchrotronenstrahlung.

Wie in Abbildung 8 dargestellt, hangt die Ubergangswahrscheinlichkeit aus dem 2p, Orbital,
welches Teil des m-konjugierten Systems ist, in ein unbesetztes Orbital davon ab, wie der

elektrische Feldvektor der linear polarisierten Strahlung (p-polarisiert) ausgerichtet ist. Ist der

11



2. Experimenteller Teil

Feldvektor E parallel so beobachtet man einen Ubergang, liegt er jedoch senkrecht findet kein

Ubergang aus dem 2pz Orbital statt.

-

Abb. 8 Linear polarisierte Strahlung mit Feldvektor E parallel und senkrecht zur 2p, Orbital Achse

Durch winkelabhédngige NEXAFS Messungen mit linear polarisierter Strahlung lasst sich
damit die Orientierung des 2p, Orbitals bestimmen. Bei bekannter Orbitalorientierung
ermoglicht NEXAFS somit die Untersuchung molekularer Orientierung. Auch eine
quantitative Analyse und eine Bestimmung eines Verkippungswinkels sind mdglich. Die
Abhéngigkeit der Absorptionsintensitaiten vom Einfallwinkel der Strahlung lasst sich mit

folgender Formel ! peschreiben:
I~P(sina - sin®6 + 2cos?a - cos?0) + (1 — P)sin*a

Dabei sind P der Polarisationsgrad, 6 der Polarwinkel der Strahlung und o der
Verkippungswinkel zwischen dem Substrat und der Molekiilebene. Fir den Fall von P=1 also

fiir den Fall ideal linear polarisierter Strahlung vereinfacht sich die Formel zu:
I~(sina - sin?0 + 2cos?a - cos?0)

Damit reduziert sich die Funktion fiir den Intensitatsverlauf zu sin0 fiir perfekt stehende
Molekiile und cos?@ fiir perfekt liegende Molekiile. Es muss beachtet werden, dass in dieser
Arbeit, die Winkel o und 6 auf die Normale des Substrats bezogen sind (siehe Abb. 9)

Abb. 9 Einfallswinkel 6 der p-polarisierten Strahlung bezogen auf die Normale des Substrates

12



2. Experimenteller Teil

Zur Charakterisierung der molekularen Orientierung Thiophen basierter Polymere werden
NEXAFS Messungen der Schwefel K-Kanten durchgefiihrt, da sich dadurch die Orientierung
des gesamten m-konjugierten Systems ermitteln ldsst. Die vergleichsweise hohe
Photonenenergie der Schwefel K-Kante (ca. 2475 eV) sowie die Fluoreszenzdetektion
ermoglichen die Untersuchung relativ dicker Polymerfilme. Der Grund dafiir ist die groRere
mittlere freie Weglénge der detektierten Photonen verglichen mit Photoelektronen. Dadurch
spiegeln die erhaltenen Informationen eher die Situation des Filmvolumens wider statt nur der
Filmoberflache. Ein weiterer Vorteil von Schwefel-K-NEXAFS ist die Madglichkeit,
verschiedene Schwefelspezies durch Zuordnung der Peaks zu differenzieren und die
Orientierung verschiedener Polymeruntereinheiten (z.B. Thiophen, Benzothiadiazol, etc.)
individuell zu untersuchen. Eine mogliche Verdrehung der Untereinheiten liele sich somit

aufdecken.

Allgemein kann ein Polymerfilm sowohl amorphe als auch geordnete, kristalline Bereiche
aufweisen. Wie in Abbildung 10 gezeigt, kann das Polymer verschiedene Domanen besitzen.

Der amorphe Polymerbereich besitzt hierbei keinerlei Ordnung.

Geordnete
Polymerbereiche

Amorphe, ungeordnete
Polymerbereiche

Abb. 10 Schematisches Bild eines Polymerfilms mit amorphen und kristallinen Doménen

Der kristalline Bereich hingegen ist hochgeordnet, die Polymerketten sind gestapelt. Zudem
besitzen die verschiedenen geordneten Bereiche in diesem Fall verschiede
Vorzugsorientierungen mit sowohl stehender (edge-on) als auch liegender (face-on)

Orientierung. Zwischen Ordnung und Vorzugsorientierung muss also unterschieden werden.

13



2. Experimenteller Teil

Mit der Rontgenabsorptionsspektroskopie untersuchen wir dabei die molekulare Orientierung
des m-konjugierten Systems der verschiedenen Polymere. Wir erhalten somit Informationen
uber die Vorzugsorientierung, jedoch nicht tber die Kristallinitat, wobei ein hoher Grad an

Orientierung mit einem hohen Ordnungsgrad verbunden ist.
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3. Elektronische Eigenschaften und

Grenzflacheneigenschaften

3.1. Material Charakterisierung des C-PCPDTBT mittels Photoelektronenspektroskopie
Seite 16

Basierend auf Anlage 1

3.2. Grenzflachen zwischen C-PCPDTBT und verschiedenen Elektroden
Seite 18

Basierend auf Anlage 1

3.3. Grenzflachen zwischen C-PCPDTBT und dem Akzeptor PCBM
Seite 23

Basierend auf Anlage 4

Zusammenfassung

Mit Hilfe der Rontgenphotoelektronenspektroskopie und der uUVv-
Photoelektronenspektroskopie wird die elektronische Struktur des LBG-Polymers PCPDTBT
und dessen Grenzflacheneigenschaften zu verschiedenen Anwendungsorientierten Elektroden
(ITO, Au, PEDOT:PSS) sowie zum Akzeptormolekiil PCBM untersucht.
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3. Elektronische Eigenschaften und Grenzflacheneigenschaften

3. Elektronische Eigenschaften und Grenzflacheneigenschaften

Das LBG Polymer C-PCPDTBT st aufgrund der kleinen Bandllcke ein vielversprechender
Kandidat fur Donor/Akzeptor basierende Solarzellen.[*®81 Fiir die Effizienz sind allerdings
neben der Bandlicke des Donors noch weitere Parameter von grof3er Relevanz. Sehr wichtig
in diesem Zusammenhang ist die Energieniveauausrichtung an der Grenzflache zwischen
Donor und Elektrode sowie Donor und Akzeptor, denn an diesen Grenzflachen laufen
wichtige Prozesse, wie Ladungstragererzeugung, -transport, -trennung und —extraktion ab.B%
Die Effizienz der Ladungstragererzeugung, z.B. héngt von der Ausrichtung der
Energieniveaus zwischen Donor und Akzeptor ab. Ein optimaler Abstand zwischen den
LUMO/Donor und LUMO/AKzeptor ist 0.3 - 0.5 eV U, pei kleinerem Abstand findet kein
Ladungstransfer statt und bei gréRerem Abstand folgt ein Verlust an Leerlaufspannung und
somit eine Verringerung des Wirkungsgrades.

Zur Untersuchung sowohl der elektronischen Struktur von PCPDTBT als auch der
Grenzflacheneigenschaften ~ zu  verschiedenen  Elektrodenmaterialen  sowie  dem

Akzeptormolekil PCBM wird die Photoelektronenspektroskopie eingesetzt.

3.1. Material Charakterisierung des C-PCPDTBT mittels Photoelektronenspektroskopie

Zundchst betrachten wir die Rumpfniveauspektren des Polymers PCPDTBT. In Abbildung 11
sind die XPS Spektren aller in PCPDTBT enthaltenen Elemente abgebildet. Die chemisch
unterschiedlichen Schwefelspezies der beiden Untereinheiten CPDT und BT lassen sich im
Spektrum deutlich trennen. Eine detaillierte Auswertung des Spektrums durch Peak-Fitting
wurde durchgefiihrt, wobei dasselbe Voigt Profil fir beide Schwefel-Komponenten
angenommen wurde. Das Dublett mit der niedrigeren Bindungsenergie (164.4 eV flr S 2pas)
kann dabei dem Kohlenstoff-gebunden Schwefelatom in der CPDT Einheit zugeordnet
werden und das Dublett mit der hoheren Bindungsenergie (165.8 eV flir S 2ps;) dem
Stickstoff-gebunden Schwefel in der BT Einheit. Aufgrund der héheren Elektronegativitat des
Stickstoffs im Vergleich mit Kohlenstoff ist das BT-Schwefelatom zu hdoheren
Bindungsenergien verschoben. Das Intensitatsverhéltnis der beiden Komponenten stimmt mit
der erwarteten Atomverhaltnis von 2:1 (CPDT-S : BT-S) Uberein.

Fir die beiden Stickstoffatome in PCPDTBT, welche chemisch identisch sind, erhdlt man

eine einzelne Komponente im N1s Spektrum mit einer Bindungsenergie von 399.9 eV.
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Abb. 11 S2p, N1s und C1s Rumpfniveauspektren einer 12nm dicken PCPDTBT Schicht auf ITO

Das Cls Spektrum besteht aus mehreren Komponenten und man beobachtet daher einen
asymmetrischen Peak. Insgesamt erwarten wir vier verschiedene Kohlenstoffspezies:
Schwefel-gebundenen, Stickstoff-gebundenen, aromatischen und aliphatischen Kohlenstoff
mit einem Stéchiometrieverhaltnis von 4:2:8:18 (C-S:C-N:C=C:C-C). Diese Komponenten
erhdlt man auch beim Peak-Fit des Cls Spektrums (Abb. 11). Das Singulett mit der
Bindungsenergie von 284.8 eV kann dem aromatische Kohlenstoff zugeordnet werden und
das Singuett bei 285.7 eV der Schwefel-gebundenen Kohlenstoffkomponente. Die
Energiedifferenz von 0.9 eV zwischen diesen beiden Spezies stimmt mit Messungen anderer
Thiophene tiberein.*2 Die aliphatische Kohlenstoffkomponente hat eine Bindungsenergie von
285.2 eV und die Stickstoff-gebundene Komponente, aufgrund der hohen Elektronegativitét
des Stickstoff, mit 286.5 eV die groRte Bindungsenergie.

Auch die Elementverhéltnisse zwischen Schwefel, Stickstoff und Kohlenstoff (3:2:32)

stimmen gut mit der Stéchiometrie des Polymers Uberein. Die Integritat des Polymers ist
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3. Elektronische Eigenschaften und Grenzflacheneigenschaften

somit nachgewiesen und eine Degradation durch Probenpréparation oder Réntgenbestrahlung

kann fir diese Experimente ausgeschlossen werden.

3.2. Grenzflachen zwischen C-PCPDTBT und verschiedenen Elektroden

Fur den Ladungstragertransport durch die Solarzelle und die Ladungstragerextraktion ist die
Grenzflache zwischen Polymer und Elektrode von groRer Bedeutung, da die strukturellen und
elektronischen Eigenschaften dieser Grenzflache diese Prozesse beeinflussen kdnnen. Eine
einfache Abschatzung der Energieniveauausrichtung, durch Messungen der Eigenschaften der
einzelnen Materialien, ist oftmals nicht mdglich, da sich durch Kontakt zweier Materialien oft
Grenzfldchendipole ausbilden. Fir die Bestimmung der Energieniveauausrichtung ist daher
die Untersuchung sehr diinner Polymerschichten auf dem jeweiligen Substrat notwendig.

Fur die Untersuchungen dieser Polymer/Elektrode Grenzflachen wurde die UV-
Photoelektronenspektroskopie eingesetzt. Mit der UV-Photoelektronenspektroskopie erhalt
man dann Informationen Uber die Austrittsarbeit und das lonisierungspotential, sowie einen
maoglichen Grenzflachendipol. In Abbildung 12 ist das UPS Spektrum von PCPDTBT auf
ITO dargestellt. Auf der linken Seite des Schaubilds werden die secondary electron cutoff
(SECO) des Polymers und des Substrats miteinander verglichen.
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Abb. 12 UPS Spektrum einer 10nm dicken Schicht PCPDTBT auf ITO

Eine Anderung der SECO Position nach dem Aufbringen des Polymers auf dem Substrat
deutet auf eine verénderte Austrittsarbeit hin. Eine mdgliche Erklarung wére ein

Grenzflachendipol zwischen dem Polymer und dem Substrat. Im Fall von ITO als Substrat
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3. Elektronische Eigenschaften und Grenzflacheneigenschaften

wurde eine Austrittsarbeit von 3.9 eV fiir das Substrat gemessen. Die Austrittsarbeit wéchst
nach dem Aufbringen von PCPDTBT auf 4.2 eV an, wodurch man einen Grenzflachendipol
von 0.3 eV zwischen ITO und PCPDTBT erhalt.

Auf der rechten Seite des Schaubildes sind der Valenzelektronenbereich des Polymers sowie
die energetische Lage des HOMOs dargestellt.

Die Ergebnisse aus den UPS Messungen zu diesem System sowie fur die Substrate Gold und
PEDOT:PSS sind in Abbildung 13 zusammengefasst. Fur alle drei Systeme beobachten wir
einen Grenzflachendipol, welcher abhangig vom Substrat zwischen -0.9 und 0.3 eV betréagt.

A=303eV A=-03eV c E, A= 09eV
£ £ Ey W -
v v

E'.\.l

49eV
3 0ev 506V 2.1ev 496V 4.8V

E- R b =
E- skt EEETP LIV
$or evi HOMO 0.4 eV-f HOMO Au 0.5V HOMO

Abb. 13 Energieniveaudiagramme fur die Grenzflachen ITO/PCPDTBT, PEDOT:PSS/PCPDTBT und
Gold/PCPDTBT

Fur die Beschreibung der Grenzflache zwischen organischen Halbleitern und Elektroden
wurden verschiedene Modelle vorgeschlagen. Fir die Energieniveauausrichtung an dieser
Grenzflache diskutiert man zwei limitierende Modelle: das vacuum-level alignment (Schottky-
Mott Modell) und das Fermi-level pinning.[33:34

Nach dem vacuum-level alignment Modell lassen sich die Hohen der Barrieren fir die
Ladungstréagerinjektion (hole injection barrier - HIB, electron injection barrier - EIB) an der
Grenzflache Organik/Elektrode abschétzen, indem man die Austrittarbeit der Elektrode sowie
die lonisierungsenergie und die Elektronenaffinitat des organischen Halbleiters bestimmt und
dann die Vakuumniveaus der Materialien angleicht (Abb. 14a).[**! Diese GroRen werden fiir
die reinen Materialien bestimmt, wodurch elektronische und chemische Wechselwirkungen an
der Grenzflache vernachldssigt werden. Dies kann schlieBlich zu falschen Werten fir die
Barriere Hohen fuhren. Tats&chlich kann es an der Grenzflache zwischen einem organischen

Halbleiter und einer Elektrode zu Anderungen der Austrittsarbeit A® kommen, wodurch
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3. Elektronische Eigenschaften und Grenzflacheneigenschaften

Verschiebungen der Vakuumniveaus und verdnderte Barrieren HIB‘ und EIB‘ resultieren
(Abb. 14b).

Evac Evac
£ 1 T Ad

EA

EIB !
e v I IE e v des |y

Elektrode HIB’ IE

Abb. 14 Energieniveaudiagramme flr die Grenzflache Organik/Elektrode fiir a) energy level-alignment

(Schottky-Mott Modell) und b) Grenzflachendipol (Fermi-level pinning)

Die Anderung der Austrittsarbeit A®, auch Grenzflichendipol genannt, kann, abhingig von
den Materialien, sowohl ein positives wie auch ein negatives Vorzeichen haben. Die Ursache
fiur diesen Grenzflachendipol ist die Umordnung der Elektronendichteverteilung auf der
Elektrodenoberflache und dem Molekil aufgrund einer Wechselwirkung an der Grenzflache.
Diese Umordnung fiihrt schlieRlich zu einer Anderung des elektrostatischen Potentials der
Oberflache.

Ob fur die Energieniveaus zwischen einem organischen Halbleiter und einer Elektrode das
vacuum-level alignment oder Fermi-level pinning zutrifft, lasst sich mit Hilfe der
Austrittsarbeit des Substrates abschétzen. Liegt diese in einem bestimmten Bereich, Gberwiegt
fir dieses System das vacuum-level alignment.43%1 Verringert sich die Austrittsarbeit des
Substrates in diesem Bereich so vergrofert sich die Austrittsarbeit des Molekils um den
gleichen Betrag.

Uber- bzw. unterschreitet die Austrittsarbeit die obere bzw. untere Grenze dieses Bereiches,
dann dndert sich die Austrittsarbeit des Molekuls nicht mehr. Man beobachtet Fermi-level
pinning und einen Grenzflachendipol.

Die Abhéngigkeit der Austrittsarbeit des organischen Halbleiters von der

Substrataustrittsarbeit ist in Abbildung 15 skizziert.
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|EF-pinning : Schottky-Mott:  Ee-pinning
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Abb. 15 Abhéngigkeit der Austrittsarbeit des organischen Halbleiters von der Austrittsarbeit des Substrates

Es existieren verschiedene Modelle um den Ursprung des Fermi-level pinning zu erkléren.
Das integer charge-transfer Modell sagt aus, dass die Energieniveaus organischer Materialien
dem Schottky-Mott Modell folgen, wenn die Austrittsarbeit ® des Substrates zwischen einem
oberen und einem unteren kritischen Wert liegt.*%%! Die Energien dieses oberen bzw. unteren
kritischen Wertes h&ngen mit den negativen bzw. positiven Polaronen Energien des
organischen Materials zusammen. Ist nun die Austrittsarbeit ® des Substrates kleiner als die
negative Polaronen Enerige bzw. groRer als die positive Polaronen-Energie, so kann an dieser
Grenzflache ein Ladungstransfer stattfinden. Aus dem Ladungstransfer resultiert dann ein
pinning dieser Niveaus, das heif3t, dass sich das Ferminiveau des Substrats und das positive
oder negative Polaronenniveaus des organischen Halbleiters ausrichten.

Ein weiteres Modell zur Erklarung des Eg-pinning wurde von Hwang et al. B73
vorgeschlagen. Nach diesem Modell sind die Zustandsdichten (density of states —DOS) des
organischen Halbleiters nicht scharf sondern verbreitert, sodass ein Teil der Zustandsdichte
bis in die Bandlicke reicht. Dadurch entstehen in der Bandliicke sogenannte tail states.
Chemische Verunreinigungen und strukturelle Fehlordnung des organischen Halbleiters
konnte die Existenz solcher tail states in der Bandliicke erklaren. Die exakte Dichteverteilung
solcher tail states lasst sich daher nicht vorhersagen, sondern héngt von der jeweiligen Probe
ab. Liegen diese tail states vor dem Kontakt des organischen Halbleiters und der Elektrode
oberhalb der Fermi-Energie, so werden sie nach dem Kontakt mit Ladungstragern (h+) geftllt

bis der Wert des Grenzflachendipols A® das Gleichweicht erreicht und Er gepinnt wird.
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Betrachten wir zundchst das System PEDOT:PSS/PCPDTBT. Der Vergleich der
lonisierungsenergie des PCPDTBTSs (5.1 eV) mit der Austrittsarbeit des PEDOT:PSS (5.0 eV)
legt nahe, dass ein Ladungstransfer unwahrscheinlich ist, da beide Werte sehr dhnlich sind.
Tatsachlich aber sind, aufgrund von Relaxationprozessen in geladenen Molekulen, die
Energien flir das HOMO und das Polaronenniveau nicht identisch. Prozesse wie vibronische
Relaxation konnen zu einer Erniedrigung des positiven Polaronenniveaus von ca. 0.2 eV
fihren.®) Dass man nun im Fall von PEDOT:PSS/PCPDTBT einen Grenzflachendipol
beobachtet, deutet stark auf ein solches pinning zwischen Ferminiveau des PEDOT:PSS und
des Polaronenniveaus des PCPDTBTSs hin.

Auch fir die Systeme Au/PCPDTBT wund ITO/PCPDTBT beobachtet man
Grenzflachendipole, Jedoch fallt bei diesen beiden Systemen auf, dass der Energieabstand
zwischen dem HOMO des Polymers und dem Ferminiveau des Substrates (hole injection
barrier) im Vergleich zum System PEDOT:PSS/PCPDTBT wesentlich groRer ist. Dies wiirde
man allerdings fir Fermi-level pinning am Polaronenniveau nicht erwarten. Betrachtet man
die optische Bandlicke von 1.45 eV, fallt auf, dass das pinning vielmehr nahe der
Bandllickenmitte stattfindet. Ein solches Verhalten wurde bereits fir mehrere
Grenzflachensysteme zwischen kleinen organischen Molekilen und Metallen beobachtet.
Demnach ist die Grolze des Grenzflachendipols proportional zur Differenz der Metall/Organik
bulk Austrittsarbeit ®g. Die Austrittsarbeit ® des Polymers lédsst sich dann nach ®g =IP - %
Egap berechnen, wenn man davon ausgeht, dass sich Er in der Bandliickenmitte befindet. D.h.,
bei solchen Systemen richten sich an der Metall/Organik Grenzflache die Ferminiveaus aus.
Zusammenfassend lasst sich sagen, dass in allen drei Féllen ein Grenzflachendipol beobachtet
wurde welcher die Energieniveauausrichtung zwischen PCPDTBT und des Substraten ITO,
PEDOT:PSS und Au beeinflusst. Das pinning des Ferminiveaus und somit die GroéRe des HIB
hangt stark vom eingesetzten Substrat ab.

Fir das System PCPDTBT/Au lasst sich des Weiteren eine chemische Wechselwirkung an
der Grenzflache beobachten. Das S2p XPS Spektrum einer 2nm diinnen PCPDTBT Schicht
auf Au ist in Abbildung 16 dargestellt. Im Vergleich zum 12 nm dicken PCPDTBT Film,
beobachtet man nun neben den beiden Dubletts fir die Thiophen-Spezies und die
Benzothiadiazol-Spezies eine zusatzliches Dublett mit einer Bindungsenergie von 162.3 eV.
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Abb. 16 S2p Spektrum einer 2nm dicken PCPDTBT Schicht auf Au. Fir die dunne Schicht taucht eine dritte

Schwefelspezies auf, welche auf eine Grenzflachenkomponente hindeutet.

Diese Spezies findet sich nur fir diinne PCPDTBT Schichten und deutet daher auf eine
Grenzflachenspezies hin. Zusétzlich weist die niedrige Bindungsenergie auf einen
Elektronentransfer vom Gold zum Schwefel und somit auf eine chemische Reaktion an der
Grenzflache hin. Zusétzlich zeigt eine Analyse der Elementverhéaltnisse, dass nur die
Benzothiadiazolschwefel-Spezies an dieser Reaktion beteiligt sind. An der Grenzflache
zwischen PCPDTBT und Gold erfolgt also eine lokale chemische Reaktion zwischen den
Goldatomen und den Benzothiadiazol-Schwefelatomen. Die chemische Wechselwirkung
konnte nun die bereits besprochene Energieniveauausrichtung und den grolRen
Grenzflachendipol von -0.9 eV an der Au/PCPDTBT Grenzflache erklaren. Dieser folgt aus
der Ladungsumlagerung aufgrund der Gold-Schwefel Wechselwirkung.

3.3. Grenzflachen zwischen C-PCPDTBT und dem Akzeptor PCBM

Ein detailliertes Wissen (ber die Grenzflacheneigenschaften ist beim Einsatz neuer
Donorkomponenten von grof3er Bedeutung. Eine direkte Untersuchung der Grenzflachen mit
UPS erweist sich jedoch als schwierig, da das Valenzelektronenspektrum des Donor/Akzeptor
Gemisches eine Uberlagerung der einzelnen UPS Spektren darstellt. Dadurch ist die
Bestimmung der Austrittsarbeiten und HOMO-Energien nicht méglich. Zur Charakterisierung
der Grenzflachenparameter werden daher die Rumpfelektronenspektren fur Schwefel und
Fluor herangezogen. Die Grundlage fur diese Herangehensweise ist eine vorangegangene
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Messung der reinen Materialen, um die Abstdnde S2p-HOMO bzw. F1s-HOMO zu
bestimmen. AnschlieBend wird ein Blend-Film untersucht. Eine Separation der beiden
Materialien im Blendfilm ist moglich, da Schwefel nur im Polymer und Fluor nur im Fulleren
vorhanden ist.

Zuerst betrachten wir das System P3HT/DFPyCeo. Das Fulleren DFPyCeo enthélt im
Gegensatz zum PCBM Fluoratome, womit die Untersuchung der Energieniveauausrichtung
erleichtert wird. Die Bindungsenergien im Blend von 164.25 eV fiur S2p und 687.9 eV fur F1s
stimmen gut mit denen der reinen Materialien Uberein. Die Positionen der HOMO Niveaus im
Blend werden anschlielend durch die Addition der Energieabstande S2p-HOMO bzw. F1s-
HOMO zu den jeweiligen Rumpfniveaus bestimmt. Die Werte flr die Energieabstande S2p-
HOMO bzw. F1s-HOMO wurden durch Messungen der reinen Materialien erhalten.
Anschliefend wird durch weitere Addition der lonisierungspotenziale die Position der
Vakuumniveaus festgelegt. Die Ausrichtung der Energieniveaus an der Grenzflache zwischen
P3HT und DFPyCeo ist in Abbildung 17 (links) dargestellt.

E P3HT/DFPyCso Blend E PCPDTBT/CF3PCsoBlend
. M
_— _Ev Ey
M ~ .-'1|\___
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25 g1 # -~ LUMO ]
| 2.0eV E E
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Abb. 17 Energieniveaudiagramme fir die Systeme P3HT/DFPyC60 (links) und PCPDTBT/CF3PCe (rechts)
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Aus dem Schaubild wird ersichtlich, dass sich die Vakuumniveaus der beiden Materialien
nicht ausrichten, sondern zwischen den Vakuumniveaus ein Offset von 0.85 eV vorherrscht.
Das heil3t zwischen Donor und Akzeptor bildet sich ein Grenzflachendipol von 0.85 eV aus.
Ein solcher Grenzflachendipol wurde schon fir verschiedene Organik-Organik Grenzflachen
beobachtet.l*%-42 Der Ursprung fiir diesen Grenzflachendipol konnte einen charge-transfer
Prozess vom Donor zum Akzeptor sein, welcher anschliefend zur Bildung von elektronisch
sowie geometrisch relaxierten positiven (P3HT) und negativen (DFPyCeo) Polaronenniveaus
fuhrt. Mit der Rontgenphotoelektronenspektroskopie lassen sich die LUMO Niveaus leider
nicht ermitteln, weshalb fiir die Bestimmung der HOMO-LUMO Bandliicke Daten aus der

Literatur verwendet werden.[4344

Daraus ergeben sich fir die Bandliicken zwischen den Transportniveaus 2.5 eV fur P3HT und
2.0 eV fur DFPyCeo. Da fur DFPyCeo keine Literaturdaten vorhanden sind, wurden hier Werte
fir das Fulleren PCBM verwendet, man geht jedoch davon aus, dass die Transport
Bandlucken ahnlich sind, da auch die mit UV/VIS gemessenen optischen Bandliicken sehr
ahnlich sind. Die Charakterisierung der Energieniveauausrichtung enthillt schlieflich einen
Abstand von 1.1 eV zwischen dem HOMO des Donors und dem LUMO des Akzeptors.
Dieser Abstand ist maRgebend fir die Leerlaufspannung der Solarzelle, und somit flr deren
Effizienz.®Y Im Fall des Systems P3HT/DFPyCeo ist dieser Abstand wesentlich vom
Grenzflachendipol zwischen Donor und Akzeptor beeinflusst.

Fur die Untersuchung der Grenzflachenparameter zwischen PCPDTBT/Akzeptor wurde das
Fluor-haltige Fulleren CFsPCso verwendet. Die Analyse der XPS Messungen zeigt ein
ahnliches Bild wie zuvor fir P3HT beschrieben. Die Bindungsenergien fur S2p (164.1 eV)
und F1s (688.4 eV) im Blend sind vergleichbar mit den Werten der reinen Materialien. Auch
fiir dieses System beobachtet man einen Grenzflachendipol zwischen Donor und Akzeptor
von 0.7 eV, womit man erneut von einem charge-transfer Prozess vom Donor zum Akzeptor

ausgehen kann (Abbildung 17, rechts).
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4.1. Molekulare Orientierung verschiedener Polymere
Seite 28

Basierend auf Anlage 2

4.2. Einfluss von PCBM auf die Orientierung von Polymeren in Blends
Seite 34

Basierend auf Anlage 3

4.3. Einfluss von Temperatur auf die Orientierung von Blends
Seite 36

Basierend auf Anlage 3

Zusammenfassung

Die molekulare Orientierung verschiedener LBG Polymere wird mittels NEXAFS untersucht.
Des Weiteren wird der Einfluss des Akzeptormolekiils PCBM auf molekulare Orientierung der
Polymerfilme sowie der Einfluss thermischer Behandlung auf die Orientierung von

Blendfilmen untersucht.
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4. Molekulare Orientierung

Neben den elektronischen  Eigenschaften  organischer  Halbleiter —und  der
Energieniveauausrichtung an den Grenzflachen spielt auch die molekulare Orientierung dieser
Materialien eine bedeutende Rolle fiir die Effizienz der Solarzelle.*s! Fiir fundamentale
Prozesse wie den Ladungstragertransport in der aktiven Schicht oder die
Ladungstragerextraktion an der Grenzflaiche spielt die molekulare Orientierung des
organischen Halbleiters eine wichtige Rolle und eine detaillierte Untersuchung ist daher
unerlasslich. Zudem ist das Ziel diese Orientierung gegebenfalls zu kontrollieren und zu
optimieren. Zur Untersuchung der molekularen Orientierung der low bandgap Polymere wird
die Rontgenabsorptionsspektroskopie (Near-edge X-ray absorption fine structure — NEXAFS)

eingesetzt.[46-51

4.1. Molekulare Orientierung verschiedener Polymere

Die molekulare Orientierung von P3HT, C-PCPDTBT, Si-PCPDTBT und PCPDTQ
(chemische Strukturen in Abbildung 1) wird mittels NEXAFS untersucht. Dabei wird mit
linear polarisierter Synchrotronstrahlung die Schwefel K Absorptionskanten der jeweiligen
Probe bei unterschiedlichen Einfallswinkeln gemessen. Zunéchst betrachten wir die Schwefel
K Absorptionsspektren des P3HT. Die NEXAFS Spektren (Fluoreszenzausbeute) in
Abhangigkeit vom Einstrahlwinkel sind in Abbildung 18a abgebildet.
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Abb. 18 a) Schwefel K Absorptionsspektren des P3HT in Abhéangigkeit vom Winkel © zwischen der
Probenoberflache und dem elektrischen Feldvektor E der linear p-polarisierten Strahlung b) Peakfit des
NEXAFS Spektrums fur P3HT bei einem Einstrahlwinkel von 50°.
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4. Molekulare Orientierung

Man beobachtet zwei Hauptpeaks, die hier als T1 (2474 eV) und T2 (2475.5 eV) bezeichnet
werden. Fir beide Peaks beobachtet man dabei eine Abhéngigkeit der Intensitat vom
Anregungswinkel, wobei diese Abhangigkeit sich fur T1 und T2 unterscheidet. Wéhrend die
Intensitat von T1 mit zunehmendem Winkel abnimmt, steigt die Intensitat des Peaks T2.
Generell deutet eine Winkelabhangigkeit des Absorptionspeaks auf eine bevorzugte
Orientierung der beobachteten Spezies hin. Da das Schwefelatom ein Teil des planaren =-
konjugierten Systems ist, lasst sich aus der Winkelabhéngigkeit der Schwefel K NEXAFS
Spektren die Orientierung des gesamten n-konjugierten Kohlenstoffgeristes ableiten.

Die Auswahlregeln dieses elektronischen Ubergangs erlauben eine weiterfiinrende Aussage
iiber die Orientierung. Ein Ubergang aus einem 1s in ein «~ Orbital findet dann maximal statt,
wenn der elektrische Feldvektor senkrecht zur Molekulebene steht. Analog muss fur einen
Ubergang 1s — o~ der Feldvektor E parallel zur Molekiilebene stehen damit dieser maximal
stattfinden kann.[?*521 Fir eine quantitative Aussage Uber die Orientierung ist nun eine
Kurvenanpassung der Spektren notwendig. Ein Beispiel dieser Kurvenanpassung fir das
Absorptionsspektrum des P3HT bei 50° ist in Abbildung 18b dargestellt. Hierfur wird
zunéchst eine Stufenfunktion bei der jeweiligen fur das Polymer zutreffenden Energie (S1s
Bindungsenergie + Austrittsarbeit) eingefugt. Fur das Polymer P3HT befindet sich die
Stufenfunktion somit bei 2475.5 eV. Anschliefend wird das NEXAFS Spektrum mit Peaks
desselben Voigt Profils gefittet. Auf diese Weise erhélt man fiir jeden Winkel die relativen
Intensitaten der beiden Hauptpeaks T1 und T2. Die normalisierten Intensitaten fir die beiden

Peaks sind in Abbildung 19 gegen den Einfallswinkel aufgetragen.
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Abb. 19 Winkelabhéngigkeit der Intensitaten der beiden Peaks T1 und T2 fiir P3HT (p-polarisierte Strahlung).
Der erwartete Intensitatsverlauf fir eine ,,out-of-plane Anregung perfekt stehender Molekiile (cos?-©) und

perfekt liegender Molekdile (sin?-©) ist angedeutet.
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4. Molekulare Orientierung

Wie bereits aus Cls und N1s Absorptionsspektren organischer m-konjugierter Systeme
bekannt ist,’> kann der Anregungspeak bei der kleinsten Photonenenergie dem Ubergang 1s
— 7 zugeordnet werden. Der Peak T1 entspricht damit dem Ubergang S1s — =~ und der
Peak T2 dem Ubergang S1s — ¢~ wobei beachtet werden muss, dass die Energieseparation
zwischen diesen beiden Ubergingen sehr klein sein kann, wie bereits fiir Thiophen und
Polythiophen berichtet wurde.[5*5]

Geht man davon aus, dass die Synchrotronenstrahlung zu 100% linearer p-polarisiert ist, dann
kann fur einen ,out-of-plane Ubergang, wie dem 1s — = Ubergang (also T1), der
Intensitatsverlauf fur stehende Molekiile (edge-on) mit einer cos?-© Funktion und fiir liegende

Molekiile (face-on) mit einer sin>-© Funktion beschrieben werden. ]

Betrachtet man nun den Verlauf der Intensitat des S1s — n~ Ubergangs (T1) in Abbildung 19
so deuten die Intensitatsabnahme mit wachsendem Winkel und das Intensitdtsmaximum bei
senkrechtem Einfallswinkel auf stehende Thiophen-Einheiten hin, mit der Molekulebene
senkrecht zur Substratoberflache. Der entgegengesetzte Verlauf des S1s — o~ bestatigt die
Schlussfolgerung. In Filmen weist das Polymer P3HT also eine Vorzugsorientierung mit
stehenden Thiophen Ringen auf, wobei die Polymerketten in Bezug auf das Substrat liegen
(edge-on).

Insgesamt konnen fir die Orientierung von Polymeren auf einem Substrat drei Grenzfélle
unterschieden werden. Fur ein stehendes mn-System kdnnen die Polymerketten entweder
parallel zum Substrat liegen (edge-on) oder senkrecht auf dem Substrat stehen (end-on). Die
dritte Moglichkeit ist ein liegendes n-System wobei die Polymerkette parallel auf dem
Substrat liegt (face-on).

Abhéangig von den Préparation-Bedingungen wurde fir das P3HT auch schon die face-on
Orientierung beobachtet, jedoch scheint die edge-on Orientierung, wie sie auch hier

beobachtet wurde, die thermodynamisch bevorzugte Orientierung zu sein.[°6-58l

Als néchstes betrachten wir die Schwefel K Absorptionskanten des Polymers PCPDTBT. Die
NEXAFS Spektren flr verschiedene Anregungswinkel sind in Abbildung 20a
zusammengefasst. Wie auch fir das Polymer P3HT wird auch in diesem Fall auf den ersten
Blick ersichtlich, dass die Intensitdten der Absorptionspeaks Winkelabhangigkeit aufweisen

und somit eine zumindest teilweise geordnete Schicht vorliegen muss.
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Abb. 20 a) Schwefel K Absorptionsspektren des PCPDTBT in Abhadngigkeit vom Winkel © zwischen der
Probenoberflache und dem elektrischen Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung b) Peakfit des NEXAFS
Spektrums fur PCPDTBT bei einem Einstrahlwinkel von 30°.

Eine weiterfuhrende quantitative Aussage uber die Orientierung des Polymers PCPDTBT ist
jedoch komplizierter als fur das P3HT, da das S K NEXAFS Spektren neben den Thiophen-
Signalen auch Signale der Benzothiadiazol-Schwefel-Komponente enthélt. Ein Peakfit des
Absorptionsspektrums, wie in Abbildung 20b dargestellt, liefert daher vier Hauptpeaks statt
nur zwei. Fir die Zuordnung dieser Peaks zu den jeweiligen Schwefelkomponenten wird das
P3HT Spektrum herangezogen, in dem die beiden Thiophen-Signale Energien von 2474 eV
(T1) und 2475.5 eV (T2) haben. Auch im NEXAFS Spektrum des PCPDTBT lassen sich
Peaks bei diesen Energien identifizieren und werden daher den Thiophen-Einheiten des
PCPDTBTSs zugeordnet und mit T1 und T2 gekennzeichnet. Folglich kdnnen die tbrigen
beiden Peaks dem Benzothiadiazol-Schwefel zugeordnet werden und werden hier mit B1 und
B2 gekennzeichnet. Das Peak Fitting wird nun flr alle gemessenen Winkel durchgefuhrt und

die Ergebnisse in Abbildung 21 zusammengefasst.

Der Verlauf der Intensitaten in Abhé&ngigkeit vom Einfallswinkel fur die Peaks T1 und T2 ist
im Fall des Polymers PCPDTBT vergleichbar zum P3HT. Auch hier weisen diese beiden
Peaks entgegengesetzte Winkelabhéngigkeit auf, wobei die Intensitdt des Peaks T1 mit

steigendem Winkel abnimmt und T2 zunimmit.
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Abb. 21 Winkelabhéngigkeit der Intensitaten der Peaks T1 und T2 (Thiophen-Schwefel) sowie B1 und B2
(Benzothiadiazol-Schwefel) fir PCPDTBT. Der erwartete Intensitatsverlauf fur eine ,,out-of-plane* Anregung

perfekt stehender Molekiile (cos?-8) und perfekt liegender Molekiile (sin?-©) ist angedeutet.

Dies spricht erneut fiir einen gut orientierten Polymerfilm mit stehenden Thiophen-Einheiten.
Die beiden Peaks die der Benzothiadiazol-Einheit zugeordnet werden zeigen jedoch
umgekehrtes Verhalten, die Intensitat des Peaks B1 wachst mit steigendem Winkel und die
des Peaks B2 nimmt ab. Geht man bei dem Peak B1 von einem S1s — n~ Ubergang aus, dann
wére eine mdogliche Erklarung hierfur eine entgegengesetzte Orientierung der beiden
Polymer-Untereinheiten, mit stehenden Thiophen- und liegenden Benzothiadiazol-Einheiten.
Jedoch sollte beachtet werden, dass die beiden Ubergange S1s — n° und Sls — o
energetisch sehr nahe zusammenliegen, % weshalb eine genaue Beschreibung der Peaks
B1 / B2 und eine Charakterisierung dieser Ubergénge hier nicht méglich ist und theoretische
Berechnungen erfordern. Die Winkelabhangigkeit aller Peakintensitdten deutet auf eine
Vorzugsorientierung des Polymers C-PCPDTBT hin wobei der Intensitatsverlauf auf eine

,»edge-on“ Orientierung schlieen ldsst.

SchlieBlich betrachten wir noch die Schwefel K Absorptionsspektren der beiden LBG
Polymere Si-PCPDTBT und PCPDTQ (chemische Strukturen in Abb. 1b und Abb. 1c). Beim
Polymer Si-PCPDTBT, welches auf C-PCPDTBT basiert, wird das Briicken—C-Atom an der
Cyclopentadithiophen-Einheit durch ein Si-Atom ersetzt. Dementsprechend sind die
Schwefel-K-Absorptionsspektren des Si-PCPDTBT dem des C-PCPDTBT sehr ahnlich (Abb.
22a). Auch hier lassen sich vier Hauptpeaks identifizieren, welche den beiden Untereinheiten
CPDT und BT zugeordnet werden kénnen und mit T1, T2, B1 und B2 gekennzeichnet

werden.
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Abb. 22 Schwefel K Absorptionsspektren des a) Si-PCPDTBT und b) PCPDTQ in Abhéngigkeit vom Winkel ©

zwischen der Probenoberflache und dem elektrischen Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung

Auch das Si-PCPDTBT zeigt deutliche Abhangigkeit der Peakintensitat vom Einstrahlwinkel
und damit einen gut orientierten Film, wobei die Abhéngigkeit in diesem Fall schwacher ist
wie im Fall des C-PCPDTBT. Der Intensitatsunterschied fir die verschiedenen
Einstrahlwinkel zeigt eine geringere Variation, was darauf schliel3en l&sst, dass zwar eine
Vorzugorientierung fir das Polymer Si-PCPDTBT vorliegt, diese aber nicht so stark
ausgepragt ist wie im Fall des C-PCPDTBT.

Zudem muss erwahnt werden, dass vorlaufige DFT Rechnungen fiir das Polymer Si-
PCPDTBT Hinweise darauf geben, dass dieses Polymer eine helikale Struktur aufweisen
konnte (Privater Hinweis: Aurelien Tournebize). Eine mdgliche Ursache hierfiir wéren
intramolekulare Wechselwirkungen der Heteoratome die zu einer Verdrehung und einer
helikalen Struktur filhren.®® In diesem Fall hétte das m-System des Si-PCPDTBT keine

Vorzugsebene und eine Bestimmung der Orientierung mittels NEXAFS waére nicht moglich.

Die Spektren des Polymers PCPDTQ zeigen im Gegenteil zu den bisher besprochenen
Beispielen keine Winkelabhdngigkeit der Intensitat. Die NEXAFS Spektren zeigen die
gleiche Form und Intensitat flr alle gemessenen Anregungswinkel (Abb. 22b), folglich weist
dieses LBG Polymer im Film keine Vorzugsorientierung auf. Mdglicherweise flhren die
Seitenketten an beiden Untereinheiten zu sterischen Hinderungen oder zu einer Verdrehung

der beiden Untereinheiten womit eine Orientierung gestort werden konnte.
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Zusammenfassend wurde gezeigt, dass die Rontgenabsorptionsspektroskopie eine geeignete
Methode ist, um die Orientierung von Polymerfilmen zu untersuchen. Das Polymer P3HT
weist VVorzugsorientierung auf, mit stehenden Thiophen-Einheiten. In Filmen des Polymers
PCPDTBT wurde fir die Thiophen-Einheiten ebenfalls edge-on Orientierung beobachtet,
jedoch zeigen die Peakintensitaten der Benzothiadiazol-Einheit gegensatzliches Verhalten.
Mdogliche Erklarungen hierfur sind unterschiedliche Orientierung der Untereinheiten oder ein
anderer elektronischer Charakter der Uberginge dieser beiden Peaks. Das Polymer Si-
PCPDTBT ist was die Orienteirung betrifft dem PCPDTBT sehr ahnlich wobei der Grad der
Orientierung  schwaécher ist. Das Polymer PCPDTQ zeigt keine molekulare

Vorzugsorientierung.

4.2. Einfluss von PCBM auf die Orientierung von Polymeren in Blends

Die aktive Schicht einer organischen Solarzelle ist aus einer Donor- und einer
Akzeptorkomponente aufgebaut. Dabei besteht die Mdglichkeit, dass der Akzeptor, in den
meisten Féllen ein Fulleren, Auswirkung auf die Morphologie und die Orientierung des
Polymers haben kann. Um den Einfluss des Akzeptors auf die molekulare Orientierung des
Donors zu untersuchen, wurden Polymere mit dem Fulleren PCBM gemischt und
anschlieBend NEXAFS Messungen der Schwefel K Kante durchgefihrt.

Als erstes untersuchen wir die Auswirkung des PCBM auf die molekulare Orientierung des C-
PCPDTBT. Die Absorptionsspektren sowohl des reinen C-PCPDTBT als auch eines C-
PCPDTBT/PCBM Gemisches sind in Abbildung 23 dargestellt.
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Abb. 23 Schwefel K Absorptionsspektren einer a) reinen C-PCPDTBT Schicht und b) eines 1:1 C-
PCPDTBT/PCBM Blends in Abhdngigkeit vom Winkel © zwischen der Probenoberflache und dem elektrischen

Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung
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Wie bereits besprochen weist das Polymer PCPDTBT in reiner Form eine
Winkelabhéngigkeit des Absorptionsspektrums auf und der Verlauf der Peakintensitaten mit
steigendem Einstrahlwinkel lassen eine edge-on Orientierung des m-konjugierten Systems
vermuten (Abb. 23, links). Mischt man nun das Polymer mit dem Akzeptormolekil PCBM so
bleibt diese Winkelabh&ngigkeit immer noch bestehen, sodass man noch immer von einem
geordneten Film mit derselben Orientierung ausgehen kann. Jedoch ist deutlich zu erkennen,
dass die Winkelabhangigkeit in einem 1:1 Gemisch nicht mehr so stark ausgepragt ist wie im
reinem Polymerfilm (Abb. 23, rechts).

Der Intensitatsunterschied zwischen senkrechtem und parallelem Strahlungseinfall nimmt
erkennbar ab. Daraus lasst sich schlieBen, dass durch das Mischen mit dem Fulleren die

Orientierung des Polymers gestort wird und der Grad der Orientierung abnimmt.

Als néchstes soll dieser Einfluss fur verschiedene PCBM Konzentrationen untersucht werden.
Dafiir werden Si-PCPDTBT/PCBM Blends mit unterschiedlichem Mischungsverhaltnis
prapariert und gemessen. Die NEXAFS Spektren dieser Blends sind in Abbildung 24
zusammengefasst. Vergleicht man zunédchst das Absorptionsspektrum des reinen Si-
PCPDTBT (Abb. 24a) mit dem Si-PCPDTBT/PCBM Blend mit einem Verhdltnis von 3:1 so
lassen sich keine grof3en Unterschiede erkennen. Bei diesem Verhéltnis scheint die Menge an
PCBM Molekiilen keinen Einfluss auf die Orientierung des Polymers zu haben.
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Abb. 24 Schwefel K Absorptionsspektren eines Si-PCPDTBT/Blends mit einem Mischungsverhdltnis von a) 3:1
b) 1:1 und c) 1:3 in Abhéngigkeit vom Winkel © zwischen der Probenoberflaiche und dem elektrischen
Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung
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Erhoht man jedoch die Menge an PCBM in dem Blendfilm bis ein Verhaltnis von 1:1 erreicht
ist (Abb. 24b) so beobachtet man eine deutliche Verringerung der Winkelabhangigkeit in dem
Schwefel K NEXAFS Spektrum. Eine noch starkere Verringerung der Winkelabhangigkeit
findet statt, wenn man die Menge an PCBM weiter erhoht bis ein Verhéltnis von 1:3 erreicht
ist. Wie schon fur PCPDTBT gezeigt, nimmt auch fir das Polymer Si-PCPDTBT der Grad
der Orientierung im Blend ab. Zudem l&sst sich folgern, dass diese Stoérung der Orientierung
von der eingesetzten Menge an PCBM abhéangt. Je hoher die PCBM Konzentration im Film
ist, desto geringer ist der Dichroismus des Absorptionsspektrums und somit der Grad der

Orientierung.

In einem Polymer/Fulleren Film liegen erwartungsgeméal verschiedene Domanen vor, wie
z.B. kristalline Bereiche mit ausschlielich Donor- oder Akzeptormaterial oder amorphe
Bereiche in denen Donor und Akzeptorkomponente zusammen vorliegen.® Dabei ist die
Morphologie des Films stark vom Mischungsverhaltnis der beiden Materialien abhangig. Die
NEXAFS Messungen der Blendfilme unterschiedlicher Mischungsverhéltnisse deuten bei
einer Erhéhung der PCBM Menge auf eine vermehrte Bildung reiner PCBM-Domanen,
welche die Orientierung des Polymers und die Bildung reiner, geordneter Polymer Domanen
stort. Fur eine gute Orientierung des Polymers in der organischen Solarzelle sollte daher ein
ideales Mischungsverhéltnis angestrebt werden, welches im optimalen Fall eine gute
Durchmischung zwischen Donor und Akzeptor erlaubt, dabei jedoch nicht den

Orientierungsgrad reduziert.

4.3. Einfluss von Temperatur auf die Orientierung von Blends

Ein direkter Einfluss des Akzeptormolekils PCBM auf die Orientierung des Donors konnte
nachgewiesen werden. Die Effizienz einer Solarzelle hangt stark von der Morphologie der
aktiven Schicht ab, weshalb eine Optimierung &uRerst wichtig ist. Es ist bereits bekannt, dass
durch Tempern der Probe die Morphologie und als Folge damit auch die Effizienz verbessert
werden kann.[®¥-63 Es stellt sich nun die Frage, ob der Temperprozess auch eine Auswirkung
auf die molekulare Orientierung des Polymers hat. Daflir werden verschiedene Blend Systeme
hergestellt und NEXAFS Messungen zunéchst nach der Probenpréparation sowie
anschlief’end nach dem Tempern der Probe durchgefiihrt. Als erstes betrachten wir das Blend
System P3HT/PCBM. Schwefel K NEXAFS Spektren vor und nach dem Tempern des Films
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auf 120°C werden in Abbildung 25 verglichen. Wie schon im Fall von PCPDTBT und Si-
PCPDTBT wird durch das Mischen des Donors mit dem Akzeptor die Orientierung des
Polymers erheblich gestort, weshalb der Dichroismus der Schwefel K Kante im Fall des
Blends (Abb. 25a) nicht so stark ausgeprégt ist wie im reinem P3HT Film (Abb. 18a).
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Abb. 25 Schwefel K Absorptionsspektren eines P3HT/PCBM Blends im Mischungsverhéltnis 1:1 a) vor und b)
nach dem Tempern auf 120°C in Abhéngigkeit vom Winkel © zwischen der Probenoberfliche und dem

elektrischen Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung

Anschlieend wird die Probe fir 5 Minuten unter No-Atmosphére auf 120°C getempert und
danach erneut die Schwefel K Absorptionskante gemessen (Abb. 25b). Ein Vergleich der
NEXAFS Spektren zeigt eine signifikante Veranderung der Winkelabhangigkeit des Schwefel
K Absorptionspeaks. Der Dichroismus des NEXAFS Signals ist viel starker ausgepragt und
der Intensitatsverlauf ist nun vergleichbar mit dem der reinen P3HT Probe. Dementsprechend
konnte durch den Temperprozess die Orientierung des Polymers im Blendfilm erheblich
verbessert werden und das w-konjugierte System ist wieder edge-on orientiert wie im reinen
Polymerfilm. Der Temperprozess ist somit ein wichtiger Schritt in der Préparation der aktiven
Schicht, da neben der Morphologie auch die Orientierung des Polymers P3HT optimiert
werden kann.

In Abbildung 26 ist schematisch dargestellt, welche Auswirkungen das Tempern auf die
Orientierung des Polymers im Blendfilm haben kann. Polymer und Fulleren liegen zundchst

in einer amorphen Matrix vor wobei keine deutliche VVorzugsorientierung zu beobachten ist.
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Amorphe
Polymer/Fulleren Matrix

—— Fulleren Cluster

Geordnete, kristalline
Polymer Bereiche

e

Abb. 26 Auswirkungen des Temperns auf die Ordnung und Orientierung des Blendfilms

Das Tempern erlaubt nun die Phasenseparation, wodurch sich kristalline Fulleren-Cluster
bilden bzw. vorhandene Cluster anwachsen und geordnete Polymerbereiche gebildet werden.
[64-66] Djese zeigen dann eine Vorzugs-orientierung, in diesem Beispiel edge-on. Das Tempern

erlaubt also die Diffusion und Neuordnung der Materialien.

Die Auswirkungen des Temperns wurde anschlieend auch fir die beiden LBG Polymere
PCPDTBT und Si-PCPDTBT untersucht. Anders als fir das System P3HT/PCBM konnte
jedoch fur die Blends der LBG Polymere keine Veranderung der Orientierung nach dem
Tempern auf 120°C beobachtet werden. Damit eine Verbesserung der Orientierung stattfinden
kann, ist eine Phasenseparation der beiden Materialien notwendig. Die Materialien mussen
diffundieren kdnnen um eine Orientierung des Polymers zu erlauben. Eine wichtige Grolze in
diesem Zusammenhang st die sogenannte  Glasiibergangstemperatur T4  Die
Glasuibergangstemperatur T ist die Temperatur, bei der amorphe Bereiche des Polymers
erweichen und elastisch bzw. flexibel werden. Das Material kann sich in diesem Zustand neu

orientieren und beim Abkihlen kristalline bzw. geordnete Bereiche bilden. Jedes Polymer
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4. Molekulare Orientierung

besitzt eine spezifische Glastbergangstemperatur und vermutlich ist fir die Polymere C-
PCPDTBT und Si-PCPDTBT eine Temperatur von 120°C nicht ausreichend um ein
Umorientierung zu erreichen. Aus diesem Grund werden Experimente mit hoheren
Temperaturen durchgefuhrt, und die Auswirkung auf die Orientierung mit NEXAFS
untersucht.

Eine PCPDTBT/PCBM Probe wird zundchst bei 150°C und anschlielend bei 175°C
getempert. NEXAFS Messungen der Schwefel K Kante werden nach jedem Schritt
aufgenommen (Abb. 27).
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Abb. 27 Schwefel K Absorptionsspektren eines PCPDTBT/PCBM Blends im Mischungsverhéltnis 1:1 a) nach
der Préparation und nach dem Tempern auf b) 150°C und c) 175°C in Abhédngigkeit vom Winkel © zwischen

der Probenoberflache und dem elektrischen Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung

Die PCPDTBT/PCBM Probe zeigt nach der Prdparation wie auch schon in Abbildung 21b
einen verringerten Dichroismus des Absorptionssignals. Das Tempern auf 150°C fihrt jedoch
zu einer sehr leichten Erhdhung des Dichroismus, welcher durch Tempern bei 175°C sogar
noch weiter erhoht werden kann (Abb. 27c). Die Winkelabhangigkeit des NEXAFS Signals
und somit die Vorzugsorientierung des Polymers ist nach dem Tempern auf 175°C
vergleichbar mit der einer reinen PCPDTBT Probe (Abb. 20a). Das bedeutet, fir das System
PCPDTBT/PCBM benétigt man also hohere Temperaturen fur die Phasenseparation und die
Diffusion der Molekile als beim P3HT. Bei Temperaturen um die 175°C lassen sich

signifikante Verbesserungen der Orientierung erreichen.
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4. Molekulare Orientierung

Auch das Blendsystem Si-PCPDTBT/PCBM wurden bei den gleichen Temperaturen
getempert. Die NEXAFS Spektren nach jedem Schritt sind in Abbildung 28

zusammengefasst.
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Abb. 28 Schwefel K Absorptionsspektren eines Si-PCPDTBT/PCBM Blends im Mischungsverhéltnis 1:1 a)
nach der Prédparation und nach dem Tempern auf b) 150°C und c¢) 175°C in Abhéangigkeit vom Winkel ©

zwischen der Probenoberflache und dem elektrischen Feldvektor E der linear polarisierten Strahlung

Im Gegenteil zum Blend PCPDTBT/PCBM lassen sich in diesem Fall aber keine
Verbesserung der Orientierung erzielen. Auch nach dem Tempern auf 175°C erhalt man nur
minimale Verdnderung im Absorptionssignal (Abb. 28c). Das heilst, dass sich die
Orientierung des Si-PCPDTBT im System Si-PCPDTBT/PCBM entweder nicht durch
Tempern optimieren lasst, oder aber die Glasubergangstemperatur dieses Polymers ist noch

nicht erreicht und héhere Temperaturen sind notwendig um eine Verbesserung zu erreichen.

Zusammenfassend wurde gezeigt, dass sich die molekulare Orientierung von Polymeren in
Blendfilmen durch Temperprozesse verbessern lasst. Dabei héngt die bendétigte Temperatur
vom Polymer und mdglicherweise dessen Geometrie und Struktur ab. Fir das System
P3HT/PCBM wurden nach dem Tempern auf 120°C Verbesserungen erzielt, wohingegen fur
das System PCPDTBT/PCBM 175°C ndétig waren. Keine Anderung bei den verwendeten
Temperaturen trat beim System Si-PCPDTBT/PCBM auf.
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5. Photostabilitat

5.1. p-Dotierung reiner Materialien
Seite 43

Basierend auf Anlage 4

5.2. p-Dotierung von Donor/Akzeptor Blends
Seite 46

Basierend auf Anlage 4

5.3. Photodegradation von C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT
Seite 51

Basierend auf Anlage 5

Zusammenfassung

Die Sauerstoff und Licht induzierte p-Dotierung reiner Donor- und Akzeptormaterialien als
auch von Donor/Akzeptor Blends wird mittels XPS untersucht. AulRerdem wird die Stabilitat
der beiden LBG Polymere C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT gegeniiber photooxidativen
Bedingungen mit XPS und UV/Vis Spektroskopie untersucht.
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5. Photostabilitat

Ein groRer Nachteil, den organische Halbleiter aufweisen, ist ihre im Vergleich zu
anorganischen Halbleitern geringe Lebenszeit. Der Grund flr die geringere Langzeitstabilitat
ist die irreversible Degradation der Materialien bei Einwirkung von Licht und Sauerstoff.[67 68l
Diese Photochemische Reaktion fuhrt zur Oxidation des Halbleiters und hat schlielich einen
Verlust an Effizienz der Solarzelle zur Folge.[**8%7 Fiir die nachhaltige Verbesserung der
Langzeitstabilitat sind die Untersuchung und das Verstandnis des Degradationsmechanismus
notwendig.

Die Photodegradation organischer Halbleiter ldasst sich in verschiedene Stadien
unterteilen.'*721 Bei Bestrahlung des Halbleiters unter Anwesenheit von Sauerstoff
beobachtet man mit Photoemission anfanglich eine Anderung der Energie aller elektronischen
Niveaus, wobei noch keine chemischen Anderungen des Materials auftreten. Das Fermi-
Niveau des unbehandelten Polymers befindet sich dabei zunédchst etwa in der
Bandluckenmitte, verschiebt aber nach Behandlung mit Licht und Sauerstoff in Richtung des
HOMO:s. Dies fihrt zur Verschiebung aller Niveaus zu kleineren Bindungsenergien und l&sst
sich mit der p-Dotierung des Halbleiters durch Sauerstoff und Licht erklaren.[”*7! Hierbei
wird, unter Einfluss von UV-Strahlung, ein Elektron vom Polymer zum Sauerstoff (ibertragen.
Das Sauerstoffmolekil und das Polymer bilden anschlieend einen ,,charge-transfer (CT)
Komplex. In diesem CT-Komplex besteht eine schwache Bindung zwischen dem
Sauerstoffmolekil und dem konjugierten n-System des Polymers. Der Elektronentransfer
hinterlasst zudem eine mobile positive Ladung im n-System des organischen Halbleiters
wodurch es zur Verschiebung des Fermi-Niveaus in Richtung des HOMOs und damit zur p-
Dotierung kommt. Da die elektronische Bindung zwischen Polymer und Sauerstoff im CT-
Komplex schwach ist, l&sst sich dieser Prozess durch thermische Behandlung teilweise wieder
rickgéngig machen. Der erste Degradationprozess, die p-Dotierung des organischen
Halbleiters durch Sauerstoff und Licht, ist daher ein partiell reversibler Vorgang. Da sich
durch diesen Prozess die Energieniveaus des Donors und moglicherweise die Ausrichtung der
Energieniveaus an den Grenzflachen zur Elektrode beziehungsweise zum Akzeptor &ndern, ist
auch ein Einfluss auf die Effizienz der Solarzelle nicht auszuschlie3en.

Ein weiterer Prozess, der bei Einwirkung von Sauerstoff und Licht auf das Polymer
stattfindet, ist die irreversible Oxidation. Dieser Prozess wird erst bei htheren Expositionen
wesentlich. Man beobachtet eine Oxidation des n-konjugierten Systems des Polymers, was
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5. Photostabilitat

eine Abnahme der Lichtabsorption und damit der Solarzellen-Effizienz zur Folge hat. Diese
photochemische Reaktion ist nicht umkehrbar wodurch das Polymer und damit die Solarzelle
irreversibel geschadigt werden. Die Untersuchung des Reaktionsmechanismus ist von groRRer
Bedeutung, da dadurch MalRnahmen zum Schutz des Polymers (wie z.B. chemische
Derivatisierung, Barriereschichten fiir O, und H2O, Radikalfanger, etc.) und zur Steigerung

der Stabilitat getroffen werden kénnen.

5.1. p-Dotierung reiner Materialien

Eine erste mogliche Folge der Lichtexposition organischer Halbleiter unter
Sauerstoffatmosphare ist die p-Dotierung, was fiir verschiedene Oligothiophene 671 und
Polythiophene %78 pereits gezeigt wurde. Ein Beispiel ist das P3HT.'Y Hier fiihrt die
Behandlung der Polymerfilme mit Sauerstoff und Licht zu einer Energieverschiebung bis zu
ca. 0.3 eV der besetzten elektronischen Niveaus. Dabei verschieben alle Niveaus, sowohl
Valenz- als auch Rumpfniveaus, gleichermalien. Diese Verschiebung ist durch thermische
Behandlung umkehrbar. AuBerdem wurden zwei verschiedene Sauerstoffspezies im Film
identifiziert, wobei nur eine fiir die reversible Dotierung verantwortlich ist.["*]

Bevor nun im ndchsten Schritt P3HT/Fulleren Blends untersucht werden konnen, sollen
zunachst die Auswirkungen von Sauerstoff und Licht auf das reine Akzeptormolekdil studiert
werden. Dafur wird eine diinne Schicht eines fluorierten Fullerens (DFPyCeso) hergestellt,
welche mit einem Solarsimulator unter reiner O> Atmosphare bestrahlt wird. Im Anschluss an
die Bestrahlung wird die Probe im Hochvakuum getempert, um die Umkehrbarkeit der
Dotierung zu uberprifen. Dieser Vorgang von abwechselnder Bestrahlung und thermischer
Behandlung wird mehrmals wiederholt, wobei die Bestrahlungsdauer mit jedem Schritt erhéht
wird. Nach jedem Schritt wird ein XPS Spektrum gemessen, um die Effekte auf die
Energieniveaus zu bestimmen. Die Cl1s und F1s Photoelektronenspektren des Fullerens
DFPyCeso, die wahrend dieses Experiments gemessen wurden, sind in Abbildung 29
dargestellt. Betrachten wir zuerst die XPS Spektren der unbehandelten Fulleren-Probe. Fir die
beiden chemisch dquivalenten Fluoratome erhélt man im F1s Spektrum ein Singulett mit einer
Bindungsenergie von 687.80 eV. Das Cls Spektrum, welches aus verschiedenen
Kohlenstoffspezies (aromatisch, aliphatisch, Heteroatom-gebunden) besteht, zeigt einen
breiten Peak bei 285.45 eV. Die Auswirkungen der Lichtexposition auf die Rumpfniveaus
sind in Abbildung 29 deutlich erkennbar. Die C1s und F1s Rumpfniveaus verschieben nach

jeder Sauerstoff/Licht-Behandlung zu kleineren Bindungsenergien, wohingegen der
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Temperprozess, im Gegensatz zum P3HT (vgl. Lit [71]), keinen Einfluss auf die

Bindungsenergien zu haben scheint.

O_+Licht O_+Licht
Cls I Getzempert Fls I Getzempert
120 min 120 min
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Abb. 29 C1s und F1s Rumpfniveauspektren des Fullerens DFPyCgo wéhrend der abwechselnden Bestrahlung

unter O, Atmosphare und dem Tempern auf 150°C

Die Energieverschiebungen der Cls und F1s Rumpfniveaus in Abhangigkeit von der
Bestrahlungsdauer sind in der Abbildung 30 zusammengefasst. Die erste Bestrahlung (5min
unter Oz) des unbehandelten Fullerens flihrt zu einer Energieverschiebung von 0.25 eV fir
C1s und F1s. Die darauf folgende thermische Behandlung (150°C, 15min) hat keinen Einfluss
auf die Bindungsenergien. Die weiteren Bestrahlungen unter Sauerstoffatmosphére fiihren zu
weiteren Verschiebungen der Rumpfniveaus, bis nach 120 min alle Rumpfniveaus um ca. 0.4
eV verschoben sind. Die Form der C1s und F1s Spektren sind nach dieser Bestrahlungsdauer
nur leicht verandert. Eine Verbreiterung der Peaks und ein leichter Anstieg des Cls
Untergrunds bei hohen Energien kdnnten auf eine chemische Veranderung des Fullerens
hindeuten. Hochoxidierte Spezies sind in diesem Fall jedoch unwahrscheinlich, da im Bereich
hoher Bindungsenergien keine neuen Peaks auftauchen.

Durchgehend hat das Tempern keinen Einfluss auf die Verschiebung der Bindungsenergien.
Das heildt, dass im Gegensatz zu dem Polymer P3HT hier kein reversibler Prozess vorliegt.

Dies ist nachvollziehbar, da fur die reversible Dotierung, wie im Fall von P3HT, ein
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Ladungstrégertransfer vom Polymer zum Sauerstoffmolekil erfolgen muss. Das HOMO
Niveau des Akzeptors liegt energetisch jedoch viel niedriger als das des Donors, wodurch ein

solcher Transfer unwahrscheinlich wird.
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] ® F1s (O2+Licht)
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Abb. 30 Energieverschiebung der Rumpfniveaus des Fullerens DFPyCego als Folge der Bestrahlung unter
Sauerstoffatmosphére

Die Irreversibilitat dieser Bindungsenergie-Verschiebung deutet darauf hin, dass die
Wechselwirkung zwischen dem Sauerstoff und dem n-System des Fullerens starker ist als im
Fall der p-Dotierung des P3HTs. Die Starke dieser Wechselwirkung und die Verbreiterung
der C1s und F1s Spektren kdnnten darauf schlielRen lassen, dass es sich hier nicht um eine rein
elektronische Wechselwirkung handelt, sondern auch ein gewisser Anteil einer chemischen
Bindung zwischen dem Sauerstoff und dem n-System vorliegt.

Diese Wechselwirkung fuihrt schlieBlich zu einer irreversiblen Verschiebung von -0.4 eV. Da
alle Rumpfniveaus gleichermalien von dieser Verschiebung betroffen sind, kann eine lokale
chemische Wechselwirkung ausgeschlossen werden. Vielmehr wird das Referenzniveau, das
Ferminiveau des Molekuls, verschoben, was zu einer Bindungsenergie-Verschiebung aller
Rumpf- und Valenzniveaus fihrt. Aus diesem Grund kann das F1s Rumpfniveau als Sonde
fir Verschiebungen des Potentials flir das gesamte Molekil und die Position des
Ferminiveaus verwendet werden. Dies ist vor allem wichtig fur Untersuchungen der Blend
Systeme, da hier die individuelle Messung der Valenzniveaus, wegen der Uberlappung der
Beitrdge verschiedener Molekiile, mit UPS nicht mehr mdglich ist, die Position des

Ferminiveaus jedoch indirekt Uber F1s bestimmt werden kann.
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5.2. p-Dotierung von Donor/Akzeptor Blends

Donormaterialien wie das P3HT oder das PCPDTBT und Akzeptormaterialien wie das
Fulleren DFPyCeo, zeigen unterschiedliches Verhalten bei Einwirkung von Licht und
Sauerstoff. Man beobachtet reversible p-Dotierung im Fall des P3HT und irreversible
Verschiebung des Ferminiveaus im Fall des DFPyCgo. Dies lasst sich anhand der
unterschiedlichen elektronischen Struktur der beiden Halbleiter erklaren. Die energetische
Lage des HOMO-Niveaus des Donors erlaubt einen charge-transfer vom Polymer zum
Sauerstoff, wohingegen das HOMO-Niveau des Akzeptors energetisch viel niedriger liegt und
ein charge-transfer somit unwahrscheinlich wird.

Nun stellt sich jedoch die Frage, welchen Effekt Sauerstoff und Licht auf ein Donor/Akzeptor
Gemisch und auf dessen Energieniveauausrichtung haben. Daflr wird das gleiche Experiment
fiir ein P3HT/DFPyCeo Blend durchgefuhrt, wobei die Materialien in einem Verhéltnis von
1:1 gemischt werden. AnschlieBend wird die Probe abwechselnd getempert und mit Licht
bestrahlt (AM 1.5, 1bar O2) wobei nach jedem Schritt ein XPS Spektrum aufgenommen wird.
Dabei dient das F1s Rumpfniveau zur Charakterisierung des Fullerens und das S2p
Rumpfniveau zur Charakterisierung des Polymers im Blendfilm. Da beide Materialien
Kohlenstoff enthalten, ist die Verwendung des Kohlenstoffsignals nicht mdglich.

Der Temperprozess in diesem Experiment ist notwendig um die Reversibilitat der Dotierung
zu untersuchen. Jedoch ist bekannt, dass das Tempern einer Blendprobe auch Auswirkung auf
die Morphologie des Films haben kann.’®8 So beobachtet man im Fall von P3HT/PCBM
Phasenseparation als Folge der thermischen Behandlung.’® Mit Hilfe der
Rumpfniveauspektren lasst sich herausfinden, ob die thermische Behandlung zu einer
Veréanderung der raumlichen Verteilung von Donor und Akzeptor fiihrt, da eine Anreicherung
eines der beiden Materialien an der Oberfliche mit der oberflachensensitiven XPS
Spektroskopie schnell erkannt wird. Des Weiteren stellt sich die Frage, ob eine
Phasenseparation moglicherweise Auswirkungen auf die Energieniveauausrichtung zwischen
Donor und Akzeptor hat.

Um eine mogliche Anreicherung an der Oberflaiche zu erkennen, beobachten wir das
Schwefel/Fluor Verhdltnis. Diese beiden Elemente kommen nur in jeweils einem der beiden
Materialien vor, und eine Anderung des Verhaltnisses lasst somit auf eine Anreicherung eines
der Materialien an der Oberflache schlielen. Das S/F Verhéltnis wahrend des

Experimentverlaufes ist in Abbildung 31 zusammengefasst.
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Fir die unbehandelte P3HT/DFPyCeo beobachtet man zunéchst ein S/F Verhaltnis von 17.
Dies deutet auf eine sehr Polymer reiche Oberflache hin, wie es oft fir Blend Filme
beobachtet wird.[*481821 \/or dem eigentlichen Experiment wird die Probe dreimal getempert
(150°C, 15 min) um restliche Spuren von Losungsmittel und Sauerstoff aus dem Film zu
entfernen und erst im Anschluss daran wird mit der Bestrahlung begonnen. Man beobachtet
nach dieser anfinglichen thermischen Behandlung der Probe eine signifikante Anderung des
Schwefel/Fluor Intensitatsverhaltnisses. Dieses sinkt nach dem dritten Temperschritt von 17
auf 9 ab. Das bedeutet, dass die Intensitit des F1s Peaks und somit die Menge an Fulleren

Molekutlen nahe der Oberflache zunimmt.
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Abb. 31 S/F Verhédltnis im P3HT/DFPyCe Blendfilm fir die anfanglichen Temperschritte und die

darauffolgende abwechselnde Bestrahlung und thermische Behandlung.

Das Akzeptor-Molekul diffundiert also an die Oberflache und eine zumindest partielle
Phasenseparation findet statt. Im weiteren Verlauf des Experiments beobachtet man nur noch
geringere Anderungen im S/F Verhaltnis. Die Verdnderung in der raumlichen Verteilung ist
demnach schon nach den ersten drei Temperschritten zum Grof3teil abgeschlossen. Parallel zu
der Phasenseparation beobachtet man zudem eine Verschiebung aller Rumpfniveaus von 0.1
eV zu groleren Bindungsenergien. Die Verschiebung l&sst sich mit der Entfernung von
Sauerstoff aus dem Film erklaren. Durch die thermische Behandlung wird eine offenbar
anfangs vorhandene p-Dotierung durch Sauerstoff riickgdngig gemacht als dessen Folge wir
eine Verschiebung zu groReren Bindungsenergien beobachten. Da alle Niveaus, sowohl des
Donors als auch des Akzeptors, gleichermalien verschoben werden, hat dieser Effekt keinen

Einfluss auf die Energieniveauausrichtung zwischen den beiden Materialien.
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Die Energieniveauausrichtung zwischen P3HT und DFPyCeo wurde bereits in Kapitel 3.3
besprochen. Im Folgenden soll der Einfluss von Sauerstoff und Licht behandelt werden.

Die wahrend des Experiments aufgenommenen F1s und S2p XPS Spektren des Blendfilms
sind in Abbildung 32 dargestellt. Das anfangliche Tempern der Probe fiihrt zu einer
Verschiebung zu grofReren Bindungsenergien wie bereits oben diskutiert. F1s und S2p
verschieben dabei anfangs gleichermalen (bis ca. 20 min.). Die anschlieBende Bestrahlung
der Probe unter Sauerstoffatmosphére hat eine Verschiebung beider Signale zu Kleineren
Bindungsenergien zufolge.

AE =0.39%eV O +Licht AE =0.21eV O _+Licht
F1 2 y
- Getempert S2p Getempert
180 min 180 min

120 min M
Nﬂ‘
M

\)ehandelt
T

692 69 688 686 684 1é8 1(|36 1é4 1é2
Bindungsenergie (eV) Bindungsenergie (eV)
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unbehandelt

Intensitat (arb. units)
Inentistat (arb. units)

Abb. 32 F1s (rechts) und S2p (links) XPS Spektren des Blends wéhrend der abwechselnden Bestrahlung (rot)

und der nachfolgenden thermischen Behandlung (schwarz).

Die Blendprobe wird also durch Einwirkung von Licht und Sauerstoff p-dotiert. Um die
Reversibilitat dieser Dotierung zu untersuchen wird die Probe getempert. Die Signale werden
daraufhin wieder zuriickverschoben, jedoch nur zu einem bestimmten Anteil, demnach auch
ein irreversibler Prozess vorliegen muss. Donor und Akzeptor sind aber nicht gleichermalien
von der Dotierung betroffen. Um dies besser zu verdeutlichen, werden die
Energieverschiebungen der F1s und S2p Signale gegen die Bestrahlungszeit aufgetragen
(Abb. 33).
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Abb. 33 Relative Bindungsenergien der F1s und S2p Signale in einem P3HT/DFPyCesy Blend wahrend

abwechselndem Bestrahlen und Tempern.

Jeder Bestrahlungsschritt fuhrt zu einer weiteren Verschiebung beider Signale zu kleineren
Bindungsenergien (AEg < 0). Das darauffolgende Tempern verschiebt die Signale partiell
wieder zuriick. Dieses Verhalten erinnert an die sauerstoffinduzierte p-Dotierung des P3HT.
Daher lasst sich schlussfolgern, dass diese reversible Verschiebung durch einen ,.charge-
transfer” zwischen dem P3HT und dem Sauerstoff verursacht wird, was zur p-Dotierung des
P3HTs und schlussendlich zur Verschiebung des gemeinsamen Fermi-Niveaus des Blends in
Richtung des HOMOs fihrt. Mit fortschreitender Bestrahlungsdauer werden die reversiblen
Verschiebungen jedoch von einer irreversiblen Verschiebung Uberlagert. Neben der
reversiblen p-Dotierung hat die Sauerstoff/Licht Behandlung also auch eine irreversible
Verschiebung zur Folge, wie es bereits fur das reine Fulleren beobachtet wurde (Kap. 5.1). Im
Gegensatz zur reversiblen Verschiebung werden die beiden Signale jedoch unterschiedlich
stark von der irreversiblen Verschiebung beeinflusst. Nach 120 Minuten ist das Fulleren (F1s
Signal) nach dem Temperschritt um 0.39 eV und das Polymer (S2p Signal) um 0.21 eV
verschoben. Daraus resultiert eine Differenz von 180 meV zwischen den Energieniveaus des
Donors und des Akzeptors, wodurch die Energieniveauausrichtung deutlich verandert wird.

Die Auswirkung der Bestrahlung mit Licht (AM 1.5) unter Sauerstoffatmosphdre auf die
Energieniveauausrichtung des Systems P3HT/DFPyCeo ist in Abbildung 34 zusammengefasst.

Das Energieniveaudiagramm fur das unbehandelte P3HT/DFPyCeso Blend wurde in Kapitel
3.3 besprochen. Die Bestrahlung der Probe unter Sauerstoffatmosphare hat neben der partiell

reversiblen p-Dotierung auch eine irreversible Verschiebung aller Niveaus zur Folge.
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Abb. 34 Energieniveaudiagramm fir das System P3HT/DFPyCg flr eine unbehandelte Probe und nach 120
Minuten Bestrahlung unter Sauerstoffatmosphare. Die irreversible Komponente dieser Behandlung ist fiir Donor
und Akzeptor unterschiedlich stark ausgepragt, wodurch sich die Energieniveauausrichtung zwischen den

Materialien andert.

Dabei werden sowohl Rumpfniveaus als auch Valenzniveaus gleichermaRen zu Kleineren
Energien verschoben. Durch eine ungleiche Verschiebung von Donor- und Akzeptorniveaus
verringert sich der Abstand beider HOMO-Niveaus ebenfalls um 180 meV. Diese
Anderungen der Energieniveauausrichtung kénnten Auswirkungen auf die Eigenschaften der

Solarzelle haben, und unter Umsténden zu einer veranderten Effizienz fihren.

Das gleiche Experiment wurde auch fur das System PCPDTBT/CF3PCego durchgefuhrt um die
Auswirkungen von Sauerstoff und Licht auf das LBG Polymer und dessen
Energieniveauausrichtung zu einem Fulleren zu untersuchen. Analog zu P3HT/DFPyCeo
beobachtet man auch fur dieses System eine reversible und eine irreversible Komponente der
Dotierung. Die Auswirkungen der irreversiblen Dotierung sind in Abbildung 35 dargestelit.

Vergleichbar mit dem System P3HT/DFPyCego ist auch im Blend PCPDTBT/CF3PCego das

Fulleren starker von der irreversiblen Verschiebung betroffen als das Polymer.

Nach einer Bestrahlungszeit von 160 Minuten ist das LBG Polymer PCPDTBT um 280 meV
zu kleineren Bindungsenergien verschoben, wohingegen das Fulleren um 340 meV
verschoben ist. Daraus resultiert eine Differenz von 60 meV zwischen der unbehandelten und

der bestrahlten Probe.
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Abb. 35 Energieniveaudiagramm fir das System PCPDTBT/CF3PCq flr eine unbehandelte Probe und nach 160
Minuten Bestrahlung unter Sauerstoffatmosphére. Die irreversible Komponente dieser Behandlung ist fiir Donor
und Akzeptor unterschiedlich stark ausgeprégt, wodurch sich die Energieniveauausrichtung zwischen den

Materialien andert.

Zusammenfassend wurde gezeigt, dass die Bestrahlung einer Donor/Akzeptor Blend Probe
unter Sauerstoffatmosphére zwei Effekte aufweist. Man beobachtet eine partiell reversible p-
Dotierung des Polymers, was zu einer Verschiebung des gemeinsamen Fermi-Niveaus in
Richtung des HOMOs fiihrt. Dieser Prozess lasst sich durch thermische Behandlung
umkehren. Zudem beobachtet man eine irreversible Dotierung des Blends wobei die beiden
Komponenten unterschiedlich stark betroffen sind. Dies fihrt schlieRlich zu einer Anderung
der Energieniveauausrichtung im Blend. Diese beiden Effekte treten ganz am Anfang der
Photodegradation der Probe auf, wo noch kein Verlust an UV/VIS Absorption zu beobachten

ist und lassen sich durch elektronische Dotierung erkléren.

5.3. Photodegradation von C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT

Die p-Dotierung durch Sauerstoff ist ein anfanglicher Prozess in der Photodegradation
organischer Halbleiter. Eine ldngere Exposition flhrt schlieBlich zur Photooxidation des

organischen Halbleiters und zur Zerstérung des -konjugierten Systems.

In diesem Zusammenhang betrachten wir die Photooxidation der beiden LBG-Polymere C-
PCPDTBT und Si-PCPDTBT. Diese beiden Polymere unterscheiden sich lediglich an der
Bruckenposition der CPDT-Einheit, doch UV/Vis Untersuchungen zeigen eine hohere
Stabilitat des Si-haltigen Polymers (Abb. 36).
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Abb. 36 UV/Vis Spektren des a) C-PCPDTBT und b) Si-PCPDTBT wéhrend der Bestrahlung mit einem
Solarsimulator. ¢) Abfallrate der UV/Vis Absorption als Funktion der Bestrahlungsdauer. Abb.36¢ hat sich

aufgrund von Refereereports und der darauffolgenden Revision des Manuskriptes geéndert (siehe Anlage 5).

Die UV/Vis Absorption ist ein Indikator fur die Unversehrtheit des n-konjugierte Systems.
Der Verlust an Absorption deutet also auf die Degradation des n-Systems hin. Die beiden
Polymere C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT werden unter Laborluft mit einem Solarsimulator
bestrahlt und wahrenddessen werden UV/Vis Spektren aufgenommen (Abb. 36a und 36b).
Tragt man den Verlust an Absorption gegen die Dauer der Bestrahlung auf, so ergibt sich aus
der Steigung dieser Geraden die Reaktionsrate (Abb. 36¢) der Photodegradation. Die beiden
LBG Polymere werden hierbei mit P3HT verglichen, wobei sowohl C-PCPDTBT als auch Si-
PCPDTBT hohere Stabilitit als das ,,state-of-the-art™ Polymer zeigen. Das Si-haltige Polymer
weist im Vergleich die niedrigste Reaktionsrate auf.

Mit Hilfe der Rontgenphotoelektronenspektroskopie soll nun die Produktentwicklung dieser
beiden Polymere wahrend der Photodegradation untersucht werden, um mdogliche
Unterschiede im Reaktionsmechanismus zu finden und somit die hohere Stabilitat des Si-
PCPDTBT zu verstehen.
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Abb. 37 a) Cls, b) S2p und c) N1s XPS Spektren des C-PCPDTBT zu verschiedenen Zeitpunkten der
Photodegradation.

Dafiir werden die beiden Polymere unter den gleichen Bedingungen degradiert und nach
bestimmten Zeitabstdnden UV/Vis und XPS Spektren aufgenommen. Als erstes betrachten
wir das Polymer C-PCPDTBT. Die XPS Spektren der vorhandenen Elemente (C, S, N) sind
in Abbildung 37 zusammengefasst.

Das unterste Spektrum zeigt jeweils das unbehandelte und somit intakte Polymer. Nach oben
hin sind die Rumpfniveauspektren der photodegradierten Probe abgebildet, wobei der
jeweilige Degradationsgrad (UV/Vis Absorptionsverlust) auf der rechten Seite aufgetragen
ist. Fur alle Elemente beobachtet man zwei Effekte mit steigendem Degradationsgrad der
Probe. Zunéchst werden alle Peaks gleichermaRen (0.2 eV) zu kleineren Bindungsenergie

verschoben. Hierbei bleibt die Form der Spektren jedoch unverdndert, womit eine chemische
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Anderung ausgeschlossen werden kann. Die Verschiebung lasst sich auf die p-Dotierung des
C-PCPDTBT durch Licht und Sauerstoff zuriickfiihren. Bei weiterer Bestrahlung beobachtet
man, aufgrund von Oxidation des jeweiligen Elements, die Entstehung neuer Signale im
Bereich groierer Bindungsenergien. Zudem werden die Signale der nicht oxidierten Spezies
zuriick zu gréReren Bindungsenergien verschoben. Die Ursache dafiir ist die Anderung des
Umgebungspotentials aufgrund der steigenden Oxidation.

Im Fall des Schwefels entstehen zwei neue Signale im Bereich gréfierer Bindungsenergien,
und zwar bei 168.8 eV und 169.3 eV. Diese Signale lassen sich hochoxidierten
Schwefelspezies, wie zum Beispiel Sulfonséduren oder Peroxiden, zuordnen. Durch Peakfitting
der Signale erhdlt man zudem das Verhaltnis zwischen unoxidiertem und oxidiertem
Schwefel. Mit steigendem Degradationsgrad steigt die Intensitat der oxidierten Spezies
wahrend die Intensitdt der unoxidierten Spezies gleichermalRen sinkt. In den
Kohlenstoffspektren beobachtet man drei neue Signale aufgrund der Photooxidation, wobei
eine genaue Zuordnung dieser Peaks sehr schwierig ist. Zwei Hauptpeaks bei 286.8 eV und
289.3 eV konnten Carbonyl- bzw. Carboxylgruppen zugeordnet werden. Im Fall des
Stickstoffs entsteht eine oxidierte Spezies bei 402.8 eV, welche sich Nitrosylgruppen
zuordnen lasst. Jedoch tritt flir Stickstoff ein weiterer Effekt auf. Das Signal des unoxidierten
Stickstoffs verschiebt um 400 meV zu groReren Bindungsenergien. Da diese
Energieverschiebung grofer ist als fir Schwefel und Kohlenstoff (150 meV), kann eine
Verschiebung des Ferminiveaus aufgrund einer Dotierung ausgeschlossen werden. Diese
Verschiebung léasst sich vielmehr durch die Entstehung neuer Stickstoffspezies erklaren,
welche eine etwas groRere Bindungsenergie als die BT-Stickstoffspezies aufweisen, ein
maogliches Beispiel in diesem Zusammenhang ware eine —NH2 Gruppe.

Alle in C-PCPDTBT enthaltenen Elemente werden also durch Licht und Sauerstoff oxidiert.
Vergleicht man jedoch den UV/Vis Absorptionsverlust mit dem Degradationsgrad aus den
XPS Spektren der jeweiligen Elemente, ergeben sich groRe Unterschiede zwischen diesen.
Um dies besser darzustellen, sind in Abbildung 38 die Degradationsgrade der Elemente, das
heiBt der Anteil oxidierter Spezies in den XPS Spektren, gegen den UV/Vis
Absorptionsverlust aufgetragen.
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Abb. 38 Zusammenhang zwischen UV/Vis (Verlust an Absorption) und dem Anteil oxidierter Spezies der

jeweiligen Elemente entnommen aus den XPS Spektren (Degradationsgrad).

Aus der Graphik wird ersichtlich, dass der XPS Degradationsgrad fiir alle Elemente groRer ist
als der UV/Vis Absorptionsverlust. Dies kann verschiedene Griinde haben. Zum einen
erhalten wir mit der UV/Vis Spektroskopie Informationen iiber die Unversehrtheit des -
konjugierten Systems wohingegen wir mit der Photoelektronenspektroskopie den
Bindungszustand jedes Elementes untersuchen. Die Oxidation eines bestimmten Elements
korreliert jedoch nicht unbedingt mit der Degradation des m-konjugierten Systems was die
Unterschiede zwischen XPS und UV/Vis erklaren konnte. Ein weiterer mdéglicher Grund
konnten die verschiedenen Informationstiefen dieser beiden Methoden sein. Wahrend man mit
UV/Vis Uber die gesamte Schichtdicke (100 nm) des Polymerfilms mittelt, misst man XPS
nur die oberen 10-12 nm. Ein Reaktionsgradient im Film kdnnte damit fiir den Unterschied in
XPS und UV/Vis verantwortlich sein.

Vergleicht man nun die drei Elemente miteinander, stellt sich heraus dass diese anfanglich das
gleich Verhalten aufweisen. Nach 20% Absorptionsverlust stellen sich jedoch signifikante
Unterschiede heraus. Die Elemente werden mit Unterschiedlichen Raten degradatiert, da zu
diesem Zeitpunkt Schwefel zu 52% oxidiert, wéahrend Stickstoff zu 43% und Kohlenstoff
lediglich zu 38% oxidiert ist. Es scheint, dass die Schwefelatome im C-PCPDTBT schneller
oxidiert werden als die anderen Elemente. Kohlenstoff zeigt die kleinste Reaktionsrate, jedoch
besteht das Kohlenstoffsignal aus verschiedenen Kohlenstoffspezies (aliphatisch, aromatisch,
heteroatomgebunden) und eine genau Zuordnung dieser ist sehr kompliziert, sodass die
Reaktionsraten der einzelnen Spezies hier nicht bestimmt werden kdénnen und der in

Abbildung 38 gezeigte Verlauf ein Mittel aller Spezies darstellt. AulRerdem muss erwahnt
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werden, dass mit XPS die Oberflachendegradation untersucht wird, da die Informationstiefe
dieser Methode ca. 12 nm betrdgt. Die gezeigten Reaktionsraten der verschiedenen Elemente

sind daher nur fur die Degradation nahe der Oberflache gultig.

Fur das Polymer Si-PCPDTBT wurde das gleiche Experiment durchgefuhrt. Die
Poylmerprobe wurde unter den gleichen Bedingungen photodegradiert. Die Ergebnisse der

UV/Vis und XPS Untersuchungen sind in Abbildung 39 zusammengefasst.
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Abb. 39 Links: Zusammenhang zwischen UV/Vis (Verlust an Absorption) und dem Anteil oxidierter Spezies
der jeweiligen Elemente enthommen aus den XPS Spektren (Degradationsgrad) fir das Polymer Si-PCPDTBT.
Rechts: Vergleich der beiden Polymere C-PCPDTBT und Si-PCPCDTBT

Analog zum C-PCPDTBT weisen auch die Elemente in Si-PCPDTBT unterschiedliche
Reaktionsraten auf. In diesem Fall jedoch scheint das Silizium das am einfachsten oxidierbare
Element zu sein. Nach gerade einmal 22% Verlust an Absorption sind schon 90% aller
Siliziumatome im XPS Spektrum oxidiert. Dieser enorme Unterschied zwischen UV/Vis und
XPS legt die Vermutung nahe, dass die Oxidation des Siliziumatoms keine Degradation des
n-Systems zur Folge hat, wobei auch ein Reaktionsgradient einen Anteil an diesem
Unterschied haben konnte. Im Gegensatz zu C-PCPDTBT st die Reaktionsrate des
Kohlenstoffs in Si-PCPDTBT hdoher als die des Schwefels und des Stickstoffs. Eine magliche
Erklarung ist eine erhdhte Reaktivitat der Silizium-benachbarten Kohlenstoffatome, jedoch ist
auch hier eine genaue Zuordnung aller Kohlenstoffspezies nicht mdglich. Insgesamt zeigt ein
Vergleich der beiden LBG Polymere, dass das Siliziumatom eine sehr hohe Reaktivitat

gegentber der Photooxidation aufweist, wohingegen die anderen Elemente im Si-PCPDTBT
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eine hohere Stabilitat zeigen als im C-PCPDTBT. Ein direkter Vergleich von Schwefel und
Stickstoff (Abb. 39, rechts) verdeutlicht den Unterschied. Im Si-PCPDTBT beginnt die
Photodegradation dieser Elemente viel spéater als im C-PCPDTBT. Erst nach 13% Verlust an
Absorption beobachtet man oxidierte Spezies dieser Elemente in den XPS Spektren. Nach
20% Verlust an Absorption sind 43% aller Stickstoff und 52% aller Schwefel Atome im C-
PCPDTBT oxidiert wéhrend im Si-PCPDTBT nur 13% des Stickstoff und des Schwefels
oxidiert sind. Die hohe Reaktivitat des Siliziums gegenuber Sauerstoff und Licht scheint in
diesem Polymer die Oxidation der restlichen Elemente zu verlangsamen. Silizium dient hier
als ein Art Sauerstofffanger, und verringert die Reaktionsrate der restlichen Elemente, da
diese von Sauerstoff und Licht erst angegriffen werden, nachdem ein GroRteil des Siliziums
oxidiert wurde. Da auf diese Weise die Lebenszeit des mn-konjugierten Systems verlangert
wird, resultiert daraus eine erhohte Stabilitat des Si-PCPDTBT verglichen mit C-PCPDTBT.

Aulerdem soll noch die Stochiometrie des Polymers C-PCPDTBT wéhrend des Experiments
diskutiert werden. Das Intensitatsverhéltnis der N1s, S2p und Cls XPS Spektren fur das
unbehandelte Polymer ist vergleichbar mit dem erwarteten Wert flr das Elementverhéltnis
von 2:3:31. Mit fortschreitender Photodegradation jedoch beobachtet man signifikante
Anderungen im Elementverhaltnis. Um dies zu verdeutlichen, werden die Intensitaten der
Rumpfniveaus (auf Schwefel normiert) als Funktion des Absorptionsverlustes aufgetragen
(Abb. 40a).
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Abb. 40 a: Entwicklung der relativen Anteile der Elemente C, N und S fiir das Polymer C-PCPDTBT wéhrend
der Photodegradation, normiert auf den jeweiligen Wert fir S b: Entwicklung der relativen Anteile der
unoxidierten Elemente C, N und S fur das Polymer C-PCPDTBT wéhrend der Photodegradation, normiert auf

den jeweiligen Wert fur S
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Das Intensitatsverhéltnis zwischen Schwefel und Stickstoff betragt fur die unbehandelte Probe
ca. 1: 0,7. Doch wahrend des Degradationsprozesses sinkt dieser Wert sehr stark ab. Auch fir
Kohlenstoff ergeben sich Anderungen wahrend des Experimentes. Die relative Menge steigt
zunéchst an und sinkt mit fortschreitender Degradation wieder ab. Allgemein deutet eine
Anderung des Elementverhaltnisses auf die Bildung und Desorption fliichtiger Verbindungen
als Produkte der Photodegradation hin. Aus Abbildung 40a wird deutlich, dass die flichtigen
Verbindungen zum grofiten Teil aus Kohlenstoff und Schwefel gebildet werden.

Des Weiteren werden die relativen Elementverhaltnisse der unoxidierten Elemente bestimmt
und als Funktion des Absorptionsverlustes dargestellt (Abb. 40b). Auch hier deuten
Anderungen im Elementverhiltnis auf die Entstehung fliichtiger Produkte hin. Der
unoxidierte Anteil der Polymerprobe besteht hauptsachlich aus Kohlenstoff und Stickstoff,
wodurch erneut die hohe Reaktivitat des Schwefels im C-PCPDTBT belegt wird. Zudem
scheint sich die Zusammensetzung des Polymers zu andern, da sich das Elementverhaltnis der
verbliebenen unoxidierten Probe andert. Vor allem das sehr groe Verhdltnis von ~4:1
zwischen unoxidiertem Stickstoff und unoxidiertem Schwefel lasst darauf schlie3en, dass ein
Teil des unoxidierten Stickstoffs aus einer neuen Spezies besteht, welche wahrend der
Photodegradation gebildet wird und eine &hnliche Bindungsenergie wie das BT-
Stickstoffatom aufweist.

Schlielflich soll noch einmal auf den groen Unterschied in den ermittelten
Degradationsgraden aus den XPS Messungen und dem entsprechenden Absorptionsverlust
aus den UV/Vis Messungen eingegangen werden. Eine mogliche Ursache hierfur ist, wie
bereits erwéhnt, die unterschiedlichen Informationstiefen der beiden spektroskopischen
Methoden. Der Unterschied in den Informationstiefen resultiert aus den unterschiedlichen
freien Weglangen der UV/Vis Photonen (ca. 200 nm) und der Photoelektronen (2.8 nm mit
Al Kaipha RONtgenstrahlung 1486.74 eV). Das bedeutet ein hoherer Degradationsgrad im XPS
konnte durch eine steilen Reaktionsgradienten also einer stark oxidierten Probenoberflache
verursacht worden sein. Um dies n&her zu untersuchen, wurden XPS Messungen mit
verschiedenen Anregungsenergien durchgefihrt, denn eine kleinere Anregungsenergie hat
auch eine Kkleinere mittlere freie Weglédnge der Photoelektronen zur Folge und ist somit
oberflachenempfindlicher. Eine Probe mit einem Reaktionsgradient nahe der

Probenoberflache sollte also fiir unterschiedliche Anregungsenergien unterschiedliche

58



5. Photostabilitat

Mengen an oxidierten Komponenten aufweisen. Dieses Experiment wurde fiur zu 20%
(UV/Vis Absorptionsverlust) degradierten C-PCPDTBT Probe durchgefiihrt. Die mit
verschiedenen Anregungsenergien gemessenen Schwefel S2p Rumpfelektronenspektren
dieser Probe sind in Abbildung 41 abgebildet.

Anregungsenergie

S2p 1486 eV
oxidierter ——950 eV
Schwefel _ ——350eV

unoxidierter
Schwefel

Intensitat (willk. Einheit)

174 172 170 168 166 164 162 160
Bindungsenergie (eV)

Abb. 41: S2p XPS Spektrum einer C-PCPDTBT Probe gemessen mit verschiedenen Anregungsenergien

Das Schwefel 2p Rumpfelektronenspektrum wurde mit den Anregungsenergien 1486.74 eV,
950 eV und 350 eV gemessen womit sich die Informationstiefen von 12 nm, 6.4 nm und 3 nm
ergeben. Die Spektren wurden zur besseren Ubersichtlichkeit normiert. Das Verhaltnis
zwischen oxidiertem wund unoxidiertem Schwefel &ndert sich signifikant mit der
Anregungsenergie. Mit abnehmender Anregungsenergie nimmt auch die Intensitat des
unoxidierten Schwefelpeaks ab. Das deutet auf einen héheren Anteil an oxidierter Spezies
nahe der Oberfliche hin. Dieser Reaktionsgradient betrifft die ersten 2-3 nm der
Polymerschicht und l&sst sich somit nicht mit dem Lambert-Beer Gesetz erklaren.

Die Oberflache dieses Polymers scheint hochoxidiert zu sein, was zu einem steilen
Reaktionsgradienten fiihrt. Dies verdeutlicht die Relevanz der oberflachenempfindlichen XPS
Spektroskopie bei solchen Untersuchungen, da Methoden mit grofRen Informationstiefen wie
die IR Spektroskopie und die UV/Vis Spektroskopie die gesamte Filmdicke messen und einen

steilen Reaktionsgradienten nicht erfassen konnen.

Zusammenfassend wurde mittels XPS und UV/Vis Spektroskopie die Photodegradation der
beiden LBG Polymere C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT untersucht. Die unterschiedlichen
Informationstiefen dieser Methoden erlauben die Untersuchung und den Vergleich zwischen

Film und Oberflachendegradation.

59



6. Zusammenfassung

6. Zusammenfassung

In dieser Arbeit wird das ,low bandgap* Polymer C-PCPDTBT charakterisiert und mit
anderen LBG Polymeren wie dem Si-PCPDTBT und dem ,,state-of-the-art“ Polymer P3HT
verglichen. C-PCPDTBT ist ein vielversprechendes Donormaterial flir organische Solarzellen,
weshalb bei den Untersuchungen in dieser Arbeit vor allem solche Eigenschaften von
Interesse sind, welche einen grofRen Einfluss auf die Effizienz der organischen Solarzelle
haben, wie zum Beispiel die elektronische Struktur des Halbleiters, die
Grenzflacheneigenschaften zu den Elektroden und dem Akzeptormaterial sowie die
molekulare Orientierung des Donors. Ein weiterer wichtiger Punkt, der beim Einsatz neuer
Donormaterialien beachtet werden muss, ist deren Langzeitstabilitat. Daher wird auch der
Einfluss von Sauerstoff und Licht auf das C-PCPDTBT diskutiert. Im Folgenden werden die

drei Kapitel dieser Arbeit im Einzelnen zusammengefasst.

Elektronische Eigenschaften und Grenzflacheneigenschaften:

Fur die Effizienz einer organischen Solarzelle sind die elektronischen Eigenschaften der
eingesetzten organischen Halbleiter von groRer Bedeutung. Die Energieniveaus des Donors
und des Akzeptors definieren die maximal erreichbare Effizienz der jeweiligen Solarzelle.
Jedoch ist die genaue Ausrichtung dieser Energieniveaus im Fall organischer Halbleiter nicht
immer ganz klar.

Mit Hilfe der Rontgen- und UV-Photoelektronenspektroskopie wurde das C-PCPDTBT
charakterisiert und die elektronischen Eigenschaften an den Grenzflachen zu verschiedenen
Elektrodenmaterialien untersucht. Dabei wurden verschiedene, anwendungsorientierte
Substrate wie ITO, PEDOT:PSS und Gold ausgesucht. Fur die drei untersuchten Grenzflachen
wurde dabei in allen Féllen ein Grenzflachendipol zwischen der Elektrode und dem C-
PCPDTBT beobachtet. Dieser Grenzflachendipol betrégt abhangig vom Substrat zwischen -
0.9 und 0.3 eV, und er beeinflusst die Energieniveauausrichtung zwischen dem C-PCPDTBT
und dem jeweiligen Substrat. Die fiir organische Solarzellen wichtige GroRe, die hole
injection barrier (der Energieabstand zwischen dem HOMO des Polymers und dem
Ferminiveau des Substrates) héngt stark vom eingesetzten Substrat ab.

AuBerdem zeigen XPS Untersuchungen des Systems C-PCPDTBT/Gold eine chemische
Wechselwirkung zwischen den Donor und der Elektrode. Diese Wechselwirkung entspricht
einer lokalen chemischen Bindung zwischen dem Gold und dem Benzothiadiazol-Schwefel
des C-PCPDTBT. Der mit dieser Wechselwirkung verbundene Ladungstransfer vom Gold
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zum Polymer, konnte somit auch den grofen Grenzflachendipol an dieser Grenzflache
erklaren.

Schliel3lich wurde die Grenzflache zwischen Donor und Akzeptor fur die beiden Systeme
P3HT/DFPyCeso und C-PCPDTBT/CF3PCeo untersucht. Ein charge-transfer von Donor zum
Akzeptor flhrt in beiden Féllen zu einem Grenzflachendipol von 0.85 eV bzw. 0.7 eV.
Allgemein ist beim Einsatz neuer Materialien die Untersuchung der Grenzflachen-

eigenschaften, sowohl zur Elektrode als auch zum Akzeptormolekdl, von grofier Bedeutung.

Molekulare Orientierung:

Die molekulare Orientierung in der aktiven Schicht spielt eine bedeutende Rolle flr die
Effizienz einer organischen Solarzelle. Fir photovoltaische Zelle wichtige Prozesse wie zum
Beispiel ~ der  Ladungstrdgertransport durch die aktive Schicht oder die
Ladungstrégerextraktion an den Grenzflachen hangen stark vom Grad der Orientierung ab.
Daher wird die molekulare Orientierung des LBG Polymers C-PCPDTBT und weiterer
Polymere mit der RoOntgenabsorptionsspektroskopie (Near-edge X-ray absorption fine
structure — NEXAFS) untersucht. Dabei erweist sich die polarisationsabhéngige
Rdntgenabsorptionsspektroskopie als ideale Methode zur Untersuchung der molekularen
Orientierung organischer Halbleiter in diinnen Schichten. Da die eingesetzten Polymere alle
auf Thiophen basieren, werden fiir die Charakterisierung der molekularen Orientierung
NEXAFS Messungen der Schwefel K-Kanten durchgefiihrt. Auf diese Weise wird die
Orientierung des gesamten w-konjugierten Systems aufgedeckt. Zunéchst werden reine
Polymerfilme gemessen. Das ,,state-of-the-art“ Polymer P3HT zeigt sehr gute molekulare
Orientierung. Peakfitting der Absorptionsspektren liefert edge-on Orientierung der Thiophen-
Einheiten in Bezug auf das Substrat. Auch das C-PCPDTBT zeigt gute molekulare
Orientierung,  ebenfalls  mit  edge-on  orientierten  Thiophen-Einheiten.  Die
Absorptionsspektren des Polymers Si-PCPDTBT sind dem des C-PCPDTBT sehr &hnlich.
Auch in diesem Fall beobachtet man gute Orientierung, wobei die Abhéngigkeit der NEXAFS
Spektren vom Einstrahlwinkel nicht so stark ausgepragt sind wie Fall des C-PCPDTBT. Man
kann beim Si-PCPDTBT also von einem geringeren Orientierungsgrad als beim C-PCPDTBT
ausgehen. Das Polymer PCPDTQ zeigt im Gegenteil zu dem anderen Polymeren keine
Winkelabhangigkeit. Dieses Polymer weist keine molekulare Orientierung auf.

In einem weiteren Experiment wird der Einfluss des Akzeptors PCBM auf die molekulare
Orientierung verschiedener Polymere untersucht. Dabei zeigt sich fur alle Polymere (P3HT,
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C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT) das gleiche Bild. Die Mischung des Polymers mit PCBM
fihrt zur Abnahme der molekularen Orientierung. Man beobachtet, abhéngig vom
Mischungsverhaltnis, einen verringerten Dichroismus des Absorptionssignals, wobei mit
steigender Menge an PCBM der Grad der molekularen Orientierung im Polymer abnimmt.

Schlielflich wird der Einfluss thermischer Behandlung auf die Orientierung von
Donor/Akzeptor Blendfilmen untersucht. Im Fall von P3HT/PCBM kann durch Tempern der
Probe auf 120°C die molekulare Orientierung erheblich verbessert werden. Der Dichroismus
des Absorptionssignals ist fur die getemperte Probe vergleichbar mit einer reinen P3HT
Probe. Die thermische Behandlung fuhrt zu einer erhohten Beweglichkeit des Polymers und
ermdoglicht damit die Diffusion und Separation im Blendfilm. Dies erlaubt den Polymerketten
sich neu zu orientieren und liefert einen erhdhten Orientierungsgrad nach der thermischen
Behandlung. Fir das Polymer C-PCPDTBT beobachtet man nach dem Tempern auf 120°C
keine Anderung im Grad der Orientierung. Tempert man die Probe auf jedoch auf 175°C
steigt der Dichroismus des Absorptionssignals. Der Orientierungsgrad steigt und ist dem der
reinen Polymerprobe sehr nahe. Abhdngig von der Struktur und Geometrie des Polymers
werden also verschiedene Temperaturen bendtigt um eine erhéhte Beweglichkeit und damit
eine Umorientierung zu gewahrleisten. Diese Temperatur wird im Fall des Si-PCPDBT in
unseren Experimenten nicht erreicht. Auch nach dem Tempern auf 175°C ergeben sich keine

Anderungen. Vermutlich werden hier noch héhere Temperaturen benétigt.

Photostabilitat:

Die Behandlung organischer Halbleiter mit Sauerstoff und Licht flihrt zur Degradation des
Materials. Dabei beobachtet man zwei nacheinander ablaufende Effekte. Zunachst fihrt die
Bestrahlung unter Sauerstoffatmosphéare zur p-Dotierung des Halbleiters. Hierbei wird ein
Elektron vom Polymer zum Sauerstoffmolekiil iibertragen woraufhin ein ,,charge-transfer*
(CT) Komplex gebildet wird. In diesem CT-Komplex besteht eine schwache Bindung
zwischen dem Polymer und Sauerstoffmolekil. AuBerdem bleibt nach dem Elektronentransfer
eine positive Ladung im n-System des Polymers zuriick, wodurch es zur Verschiebung des
Fermi-Niveaus in Richtung des HOMOs und damit zur p-Dotierung kommt. Da die Bindung
im CT-Komplex schwach ist, lasst sich diese Dotierung durch thermische Behandlung
umkehren. Diese reversible p-Dotierung beobachtet man fir Polymere wie P3HT und C-
PCPDTRBT.
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Im Fall des Akzeptors DFPyCeo jedoch fuhrt die Sauerstoff und Licht Behandlung zu einer
irreversiblen  elektronischen ~ Wechselwirkung zwischen dem Fulleren und dem
Sauerstoffmolekul, sodass alle Energieniveaus des Akzeptors irreversibel um -0.4 eV
verschoben werden.

AnschlieBend wird der Einfluss der p-Dotierung auf die Energieniveauausrichtung eines
Donor/Akzeptor Blends behandelt. Die beiden Blendsysteme P3HT/DFPyCso und
PCPDTBT/CF3PCeo liefern dabei die gleichen Ergebnisse. Die Bestrahlung der Blends unter
Sauerstoffatmosphére hat zwei Effekte. Zundchst werden die Energieniveaus des Donors und
des Akzeptors gleichermalien reversibel verschoben. Diese p-Dotierung des Blends l&sst sich
dabei durch thermische Behandlung umkehren. Zuséatzlich werden jedoch die Energieniveaus
der beiden Komponenten irreversibel zu kleineren Bindungsenergien verschoben. Hierbei ist
aber die Verschiebung fir das Fulleren groBer als fur das Polymer. Als Folge dieser
ungleichen, irreversiblen Verschiebung andert sich die Energieniveauausrichtung zwischen
den  beiden  Komponenten.  Auswirkungen einer  solchen  Anderung  der
Energieniveauausrichtung auf die Effizienz einer Solarzelle sind sehr wahrscheinlich.
SchlieBlich wird die Photodegradation der beiden Polymere C-PCPDTBT und Si-PCPDTBT
mit Hilfe von XPS und UV/Vis Spektroskopie untersucht. Diese beiden spektroskopischen
Methoden haben unterschiedliche Informationstiefen und ermdglichen damit einen Vergleich
zwischen der Oberflachendegradation und der Degradation im Film. XPS Messungen
ermoglichen die Produktentwicklung und die Reaktionsraten der einzelnen Elemente
nachzuverfolgen. Im Fall des C-PCPDTBT lasst sich das Schwefelatom am einfachsten
photooxidieren. Im Fall Si-PCPDTBT weist das Siliziumatom die grote Reaktionsrate auf.
Die hohe Reaktivitéat fuhrt sogar zu einer spaten Oxidation der restlichen Elemente. Erst als
der Grofteil des Siliziums mit Sauerstoff reagiert, beginnt die Oxidation der anderen
Elemente. Die Vermutung liegt nahe, dass das Silizium als eine Art Sauerstofffanger arbeitet
und auf diese Weise die Lebensdauer des m-konjugierten Systems verléngert. Dies erklart
auch die aus den UV/Vis Messungen erhaltene niedrigere Reaktionsrate des Si-PCPDTBT im
Vergleich mit C-PCPDTBT. Des Weiteren decken die XPS Messungen die Bildung fluchtiger
Verbindungen wahrend der Photooxidation auf.

XPS Messungen unterschiedlicher Anregungsenergien legen zusatzlich die Existenz eines
Reaktionsgradienten offen. Man beobachtet einen hochoxidierter Bereich nahe der Oberflache

welcher ungeféhr 2 nm dick ist.
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Anlage 1

Electronic Properties of Interfaces between
PCPDTBT and Prototypical Electrodes Studied by

Photoemission Spectroscopy

U. Aygll, H. Peisert, J. Frisch, A. Vollmer, N. Koch, T. Chasse,
ChemPhysChem 2011, 12, 2345 — 2351

Zusammenfassung

Die elektronische Struktur des low bandgap Polymers poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)-4H-
cyclopenta[2,1-b;3,4-b [ dithiophene)-alt-4,7(2,1,3-benzothiadiazole)] (PCPDTBT) sowie die
elektronischen Grenzflacheneigenschaften zwischen PCPDTBT und verschiedenen technisch
relevanten Substraten (ITO, PEDOT:PSS, Au) werden mittels Rontgen- und UV-
Photoelektronen-Spektroskopie untersucht. In allen Fallen werden Grenzflachendipole
beobachtet und an der Grenzflache PCPDTBT/Au des Weiteren eine chemische Reaktion
zwischen dem Polymer und dem Substrat. Mogliche Auswirkungen auf die organische

Solarzelle werden diskutiert.
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Electronic Properties of Interfaces between PCPDTBT and
Prototypical Electrodes Studied by Photoemission

Spectroscopy**

Umut Aygil,*® Heiko Peisert,”’ Johannes Frisch,®™ Antje Vollmer,'? Norbert Koch,™ and

Thomas Chassé®®

We report on the electronic structure of poly[2,6-(4,4-bis-
(2-ethylhexyl)-4H-cyclopenta[2,1-b;3,4-b'ldithiophene)-alt-

4,7(2,1,3-benzothiadiazole)] (PCPDTBT), a promising low-band-
gap donor material for efficient bulk heterojunction organic
solar cells. Electronic properties of interfaces formed between
PCPDTBT and prototypical electrodes [Au, indium-tin-oxide and
poly(ethylene-dioxythiophene):  poly(styrenesulfonate)], ob-

1. Introduction

Organic photovoltaic cells based on donor-acceptor blends
posses a significant market potential for low-cost energy gen-
eration, although their efficiency today is still low compared to
a number of inorganic-based photovoltaic devices. Fundamen-
tal research on the electronic properties at interfaces (between
electrodes and photovoltaic organic materials) is still at an
early stage. In polymer-based bulk heterojunction solar cells
low-band-gap materials are promising donor components in
active layers. Conjugated polymers with low optical band gaps
may improve the efficiency of organic photovoltaic devices by
increasing the absorption in the visible and near-infrared
region of the solar spectrum and by improving the offset of
the frontier energy levels of the donor and acceptor™? A
promising candidate in this context is poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethyl-
hexyl)-4H-cyclopental2,1-b;3,4-b'ldithiophene)-alt-4,7(2,1,3-ben-
zothiadiazole)] (PCPDTBT),” (Figure 1) with an optical gap of
only 1.46 eV The low band gap of PCPDTBT can be explained
by the hybridization of electron-rich thiophene- and electron-
deficient benzothiadiazole units leading to a reduction of the
bond-length alternation.®

The transport of charges through the device and charge ex-
traction is controlled considerably by the structural and elec-
tronic properties of the related interfaces. In particular, the rel-
ative position of frontier energy
levels, that is, the charge carrier
transport states, is an important
issue for the optimization of the
device performance. However, the
energy level alignment cannot be
reliably estimated from properties
determined for individual materi-
als, since interface dipoles often
occur upon contact between dif-
ferent materials. The mechanisms

Figure 1. Chemical structure
of PCPDTBT.
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tained from X-ray photoemission spectroscopy and ultraviolet
photoemission spectroscopy, are evaluated. The formation of
interface dipoles is observed, and their consequences for
device performance are discussed. For the system PCPDTBT/Au
chemical interactions occur, which may affect in particular the
charge extraction at the corresponding interface.

that determine electronic interface properties depend, for ex-
ample, on the reactivity of the materials, on preparation condi-
tions and on fundamental electronic parameters of the materi-
als.” 1]

Although there has been considerable progress in recent
years in the understanding of the mechanism that lead to in-
terface dipoles, only in a few exceptional cases their magni-
tude and sign may be predicted."*"

Herein, the electronic structure of the polymer PCPDTBT and
its interfaces to Au, indium-tin-oxide (ITO), and poly(ethylene-
dioxythiophene):poly(styrenesulfonate) (PEDT:PSS) are investi-
gated. These substrates were chosen because of their technical
relevance as electrodes in organic photovoltaic cells.

2. Results and Discussion

2.1. Material Characterization with X-Ray Photoemission
Spectroscopy

We first discuss core-level photoemission spectra of a 12 nm
thick PCPDTBT film on ITO (Figure 2). The two chemically dif-
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Figure 2.a) S2p, b) N 1s and ¢} C1s core-level photoemission spectra of
PCPDTBT on ITO with a film thickness if 12 nm. Analysis of the XPS signals
was done by a peak-fitting routine. Four different compeonents contribute to
the C1s signal: carbon bonded to sulfur, carbon bonded to nitrogen, aro-
matic carbon and aliphatic carbon. Two chemically different sulfur atoms
contribute to the S2p signal. For the two chemically equivalent nitrogen
atoms we obtain a single component in the N 1s XPS spectrum.

ferent sulfur atoms in the electron-rich thiophene- and elec-
tron-deficient benzothiadiazole units can be clearly separated
in the corresponding S2p spectra. Detailed analysis of the
signal by a peak-fitting routine can be performed using two
components with the same Voigt profile and a spin-orbit split-
ting of 1.20 eV (Figure 2a). The spin-orbit doublet with the
lower S2p,, binding energy (E;) at 164.4 eV corresponds to
sulfur bonded to carbon (5-C, thiophene unit). The S2p peak
with the higher binding energy at 165.8 eV can be assigned to
the nitrogen-bonded sulfur (5N, benzothiadiazole unit) due
to the high electronegativity of the nitrogen atom. The intensi-
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ty ratio of both components is in good agreement with the ex-
pected stoichiometry (2:1). For the two chemically equivalent
nitrogen atoms we obtain a single component in the N1s (X-
ray photoemission spectroscopy) XPS spectrum (Figure 2b).
The binding energy of 399.9 eV is typical for N1s in organic
compounds.*¢

Several species contribute to the C 1s signal and we observe
an asymmetric peak with a tail to higher binding energies. For
thiophenes we expect two components, corresponding to C-S
and C=C bonding configurations."” In addition, we expect two
additional components for PCPDTBT: carbon bonded to nitro-
gen (C—N) and aliphatic carbon (C—C). The aromatic carbon of
the benzothiadiazole units might be expected at the same po-
sition as C=C of the thiophene units. Thus, we expect a C 1s in-
tensity ratio for PCPDTBT of 4:2:8:18 (C—S:C—N:C=C:C-C). With
these assumptions the C1s spectrum of PCPDTBT can be well
described and the result of the peak fitting"* is shown in Fig-
ure 2c. Both the number of peaks and the intensity ratio were
constrained. The peak with the lowest binding energy at
284.8 eV corresponds to aromatic carbon. The binding energy
for the sulfur-bonded carbon component is about 285.7 eV.
The difference of ca. 0.9 eV between these two components is
in good agreement with other thiophenes.!"” The peak for the
aliphatic carbon component is observed between the 5—C and
the aromatic component at 285.2 eV. Due to the higher elec-
tronegativity of nitrogen compared to sulfur, the energetic po-
sition of N—C is even higher than for the S—C component. The
binding energy for the N-C singlet is at 286.5 eV. Overall, the
binding energies of these four carbon components are in
good agreement with the literature.

2.2. Energy-Level Alignment at Electrodes

From ultraviolet photoemission spectroscopy (UPS) valence-
band spectra we obtain information on the electronic structure
and interface properties, such as the position of the valence
band onset (VB onset), interface dipole, work function (&), and
ionization potential. The energetics of all electrode interfaces is
discussed for ~10 nm thick films prepared by doctor-blade
casting or spin-coating.

The UPS spectra for PCPDTBT on the three different sub-
strates are shown in Figure 3. On the left-hand side the secon-
dary electron cutoff (SECO) of PCPDTBT (——) and the corre-
sponding substrate (----- ) are compared. The difference be-
tween the photon energy and the width of the photoemission
spectra gives &, so changes in the SECO position are related
directly to changes in & upon PCPDTBT deposition, indicating
the formation of interface dipoles.

For all three substrates changes in & are observed after dep-
osition of PCPDTBT, pointing to the formation of interface di-
poles (A) at the related polymer/substrate interfaces. We
obtain values between —0.8eV and +0.4 eV, depending on
the substrate under consideration.

On the right-hand side of the figure pairs in Figure 3 the va-
lence band region of PCPDTBT on different substrates are pre-
sented. The hole injection barrier is obtained as the energy dif-
ference between the Fermi level E; and the VB onset. Figure 4

ChemPhysChem 2011, 12, 2345-2351
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Figure 3. Valence-band photoemission spectra (UPS) of PCPDTBT on

a) PEDT:PSS, b) ITO and c) Au. Left: An interface dipole is formed, which is in-
dicated by the energetic shift of the secondary electron cutoff. Right: Bind-
ing energy of the VB onset of PCPDTBT.

summarizes the energy level alignment for PCPDTBT on differ-
ent substrates.

Different models for the energy level alignment have been
discussed so far for interfaces of organic semiconductors. For
polymer/metal interfaces two limiting alignment regimes have
been observed, namely vacuum-level alignment and Fermi-
level pinning."®'? The Fermi-level alignment regime requires
charge-transfer processes. An electron transfer from the mole-

ChemPhysChem 2011, 12, 2345- 2351
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Figure 4. Energy-level alignment for PCPDTBT on a) PEDT:PSS, b) ITO and
c) Au.

cule is expected whenever the Fermi level of the substrate ex-
ceeds the energy of the polymer charge carrier transport level
(positive polaron/bipolaron formation energy). Within the inte-
ger charge-transfer model, it has been suggested'*?” that for
every organic material between an upper and a lower critical
¢ value (of a conductive substrate) the energy levels essential-
ly follow the Schottky-Mott limit (no interface dipoles). The
energy of these upper and lower critical values are related to
the negative and positive polaron energies, respectively. If the
work function of the substrate is smaller than the negative or
higher that the positive polaron energy, an (integer) charge
transfer at the corresponding interface may occur resulting in
a pinning at these levels, that is, the Fermi level and the posi-
tive or negative polaronic level of the polymer align.

First we consider the PCPDTBT/PEDT:PSS interface. Compar-
ing the ionization energy of PCPDTBT (5.1eV) with @& of
PEDT:PSS (5.0 eV), one may expect no significant charge trans-
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fer because both values are fairly similar. However, due to re-
laxation processes in charged molecules, the polaron energy is
not identical to the HOMO energy. For example, the vibronic
relaxation in pentacene causes a lowering of the positive po-
laron energy (also denoted as polaron binding energy) by ap-
proximately 0.2 eV*" The occurrence of an interface dipole at
the PCPDTBT/PEDT:PSS interface (Figure4) hints strongly at
such a pinning, and the critical @ value for pinning at positive
polarons of PCPDTBT is about 4.7 eV below the vacuum level,
that is, 0.4 eV above the VB onset.

Interface dipoles are also present at PCPDTBT/Au and
PCPDTBT/ITO interfaces (Figure 4). However, most apparently,
the separation of the VB onset of PCPDTBT and the Fermi level
of the substrate (i.e. the hole injection or extraction barrier in
devices) is larger compared to PCPDTBT/PEDT:PSS. However,
this is not expected for Fermi-level pinning at the polaron
energy, since the polaron energy is a property of the semicon-
ducting material. Rather, the pinning occurs near the mid-gap
position (using the optical gap of 1.45 eV, as the charge-trans-
port gap is not known). This is reminiscent of the behavior of
several interfaces between small molecules and metals, where
interface dipoles roughly following the Schottky—Mott rule sce-
nario, that is, the size of the dipoles is proportional to the dif-
ference of the metal-organic work function @ in the bulk
(P),*? often denoted as builtin potential. Thereby, the bulk
@ of the semiconducting polymer can be calculated according
to ¢;=IP—1/2E(gap), assuming a mid-gap position of E. In
other words, for such systems an alignment of the Fermi levels
(or more exactly of charge neutrality levels') at the organic/
metal interface occurs. For an interfacial charge transfer, an
overlap of molecular orbitals of the organic with the metal is
necessary, which was recently presumed for several organic in-
terfaces.” ' In some cases such interactions result in the for-
mation of gap states that can be directly observed in photo-
emission.*’

We note that differences in the energy-level alignment were
recently observed between contaminated and clean metal sur-
faces.” In this case, molecules of low molecular weight were
evaporated in ultra-high vacuum (UHV) on contaminated
metal surfaces. We think, however, that the interface formation
on ex situ prepared substrates observed herein is in principle
different, since the polymer is prepared from solution. The
best-known example in this context is the behavior of self-as-
sembled monolayers (SAMs) on different substrates. The ad-
sorption of the SAM results in the removal of carbon contami-
nation layers."®?” The chemical interaction between PCPDTBT
and Au discussed below suggests that also for the system con-
sidered herein the contamination can be replaced by the poly-
mer. Therefore, we use the work function of Au after prepara-
tion in UHV for the discussion of the electronic properties. For
ITO the situation is somewhat more complicated, since a clean-
ing procedure in UHV, for example, by Ar-ion sputtering, also
causes changes in the stoichiometry and may activate the cor-
responding surface.”® However the change in the work func-
tion due to sputtering is small—an increase of 0.2 eV was ob-
served. Therefore we assume that the energetic values dis-
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cussed above describe the energetic situation at these interfa-
ces well.

In summary, we are left with the conclusion that the pinning
of the Fermi level depends on the substrate under consider-
ation. The position of the pinning level seems to be not only
characteristic for the positively or negatively charged molecule,
local chemical interactions may also occur and/or different gap
states may be induced, depending on the nature of the inter-
face.

2.3. Chemical interaction between PCPDTBT and Au

For the investigation of possible interaction at the interfaces,
photoemission is a valuable tool. Due to the typical elastic
mean free path of photoemitted core electrons (about 2.5 nm
at the kinetic energy used here) only ultrathin films in the nm
range enable access to signals of interface components. For
this reason, ultrathin PCPDTBT films were prepared by subse-
quent rinsing with chloroform. Although we do not assume
that all substrates are homogeneously covered with the poly-
mer after this procedure, this preparation method enables the
access to interface species.

In Figure 5 we show C1s, N1s, and S2p core-level photo-
emission spectra of thin and ultrathin PCPDTBT films on all
three substrates. For both PEDT:PSS and ITO (Figures 5a,b) we
observe no differences in the shape of all XPS spectra between
thin and ultrathin films. Minor energy shifts in the case of
PCPDTBT/PEDT:PSS are most likely related to a change in the
local environment of the relevant atom (e.g. due to conforma-
tion changes of slight intermixing with the conductive polymer
substrate), resulting in a variation of the screening of the corre-
sponding photoemission final state. Alternatively, the pre-
sumed charge transfer from the polymer to PEDT:PSS, which is
associated with the formation of a positive polaron (see
above), represents a p-doping of the polymer. The p-doping
causes a lowering of the binding energy of all energy levels,
which is most effective directly at the interface. Almost no
energy shifts were observed for the other substrates, which
may point to the absence of interface doping in these cases.

The situation is different for the PCPDTBT/Au interface, a
system where the position of the pinning level is not conform-
ing to the polaron level model (see above). For ultrathin films,
the S2p spectra of PCPDTBT on Au in Figure 5c¢ show an addi-
tional feature at a lower binding energy (162.0 eV). The ap-
pearance of this additional feature for ultrathin films is an indi-
cation of a chemical interaction at this interface. Because no
solvent-related features in the XPS spectra can be found (e.g.
absent Cl core-level signals) changes in the 52p spectrum due
to residual solvent/PCPDTBT interactions can be ruled out. Al-
though this observation is reminiscent of the related oligomer
MTBT [4,7-bis(5-methylthiophen-2-yl)benzo(c][1,2,5]thiadiazole],
a model molecule for PCPDTBT,*? the situation is generally dif-
ferent for both systems due to the different preparation meth-
ods. Even if PCPDTBT thin films were prepared ex situ from so-
lution and MTBT was evaporated insitu on sputter-cleaned
Au® a similar chemical interaction is found. A chemical inter-
action between sulfur and Au has already been investigated

ChemPhysChem 2011, 12, 2345-2351
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doublet. For all fit components,
the peak shape was kept con-
stant. The peak fit of the S2p
signal results in three doublets
with S 2ps;, binding energies of
164.3 eV assigned for thiophene
sulfur, 165.8 eV for benzothia-
diazole sulfur and 162.3 eV for
the interface component. The
chemical interaction of sulfur
with Au results in a lowering of
the binding energy of the corre-

sponding S2p component due
to the increase of the electron
density at this site. From the
comparison of the intensity
ratio of the sulfur components,
one can conclude which of the
two chemically different sulfur
atoms interacts with Au. The in-
tensity ratio between benzo-
thiadiazole sulfur and thiophene
sulfur is about 1:3, that is, dis-
tinctly smaller than expected
from the chemical composition
(1:2). The relative decrease of

the intensity of sulfur of the

benzothiadiazole subunit re-

veals an energetic shift for a
fraction of this species. More-
over, the ratio rises to the ex-
pected stoichiometric value if
we add the intensity of the in-
terface component to the ben-
zothiadiazole component.
Therefore, we concude that a
highly localized chemical inter-
action between Au and benzo-
thiadiazole sulfur of PCPDTBT
occurs and that the thiophene
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Figure 5.C1s, N1s, and 5$2p core-level photoemission spectra of thin and ultrathin PCPDTBT films on a) PEDT:PSS
b) ITO and ) Au. An additional feature appears only in the S 2p spectra of ultrathin PCPDTBT films on Au, pointing

to a chemical interaction on this substrate.

for other systems such as thiols."®*” On the other hand, for
thiophenes, such interactions are not yet known. The appear-
ance of an additional peak only in the S2p spectra, reveal a
local chemical interaction between Au and the sulfur atoms in
PCPDTBT. A charge transfer from Au into the more delocalized
molecular orbitals of the polymer is unlikely, since additional
features are not found in the corresponding N1s and Cls
spectra.

The S2p spectrum for the ultrathin PCPDTBT film on Au is
analyzed in detail in Figure 6 using a peak-fitting routine. The
interface component can be described by an additional single

ChemPhysChem 2011, 12, 2345- 2351
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sulfur is not involved.

The chemical interaction at
the PCPDTBT/Au interface may
now explain the observed
energy level alignment, as dis-
cussed above. The observed
large interface dipole of —0.9eV is a consequence of the
charge rearrangement due to the Au-benzothiadiazole-sulfur
interaction. Even if such clear evidence for chemical interac-
tions were not found for PCPDTBT/ITO, weaker electronic inter-
actions cannot be ruled out (e.g. the overlapping of molecular
orbitals with substrate wavefunctions), resulting in a Fermi-
level pinning close to the mid-gap position.

The formation of interface dipoles and their origin may now
have consequences for performance of devices. For example,
local chemical interactions as observed for PCPDTBT/Au have
important consequences for the charge carrier transport across
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Figure 6. Analysis of the 52p spectrum for PCPDTBT on Au with a layer
thickness of 2 nm. After rinsing, an additional feature appears at low binding
energies (162 eV), which is related to a strong chemical interaction between
benzothiadiazole sulfur and Au.

the interface as they are responsible for the formation of inter-
face states and thus for energy levels that can trap the charge
carriers.”™ On the other hand, interface doping (PCPDTBT/
PEDT:PSS) may improve the device performance due to the op-
timization of interfacial barriers and the charge carrier mobility.

3. Conclusions

In summary, we have shown that interface dipoles in all cases
affect the energy level alignment at technically relevant interfa-
ces of the low-band-gap polymer PCPDTBT. The barrier heights
depend on the substrate under consideration, that is, the posi-
tion of the pinning level seems not to be the only characteris-
tic for the positively or negatively charged molecule. Local
chemical interactions are observed for PCPDTBT on Au in par-
ticular.

Experimental Section

Au substrates were prepared by evaporation in UHV on glass sub-
strates (film thickness about 100 nm) for which commercial ITO-
coated glass substrates were used (~13 Q[]7"). Thin layers (nomi-
nal thickness 10-20 nm, determined from XPS spectra) of PCPDTBT
(Konarka) were coated on Au or ITO substrates from chloroform so-
lution (1 mg PCPDTBT/100 mg Chloroform) by doctor-blade casting
at ambient conditions. Prior to the application of the thin film, ITO
substrates were cleaned by ultrasonic treatment in acetone for
15 min. To achieve ultrathin films (1-2 nm), the doctor-bladed sam-
ples were rinsed with 0.5 mL chloroform. This procedure enables
the investigation of the polymer-substrate interface.

PCPDTBT films on PEDT:PSS substrates were spin-coated from
chloroform solution (1 mgmL~", rps 50) in a glovebox under N, at-
mosphere. This resulted in 10 nm thick PCPDTBT films, determined
from calibration with UV/Vis absorption measurements. PEDT:PSS
(H.C. Starck) was spin-coated under ambient condictions on UV/O.-
treated ITO substrates and subsequently annealed at 200°C for
5 min.

XPS and UPS measurements of PCPDTBT/Au and PCPDTBT/ITO
were carried out using a multi-chamber UHV-system (base pressure
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2-107"° mbar), equipped with a SPECS Phoibos 150 cylindrical hem-
ispherical analyzer, a monochromatic Al Ko source (Focus 500
monochromator, XR50 M X-ray source, Al K, 1486.74 eV) and a UVS
300 He discharge lamp (21.22 eV excitation energy). The energetic
resolution determined from the width of the Fermi edge for XPS
and UPS were about 400 meV and 100 meV, respectively. The
energy scale for XPS was calibrated to the binding energy (BE) of
Au 4f,, (84.00eV) Ag 3d., (368.3eV) and Cu 2p,, (932.7 eV). In
the case of UPS He | § and He | y satellites were subtracted from
the data. The polymer film thickness was estimated from the at-
tenuation of XPS intensities of substrate features assuming homo-
geneous films. Peak fitting was performed using the program
Unifit 2008."*

XPS and UPS measurements of the PCPDTBT/PEDT:PSS were car-
ried out at the endstation SurlCat of beamline PM4 at the synchro-
tron light source BESSY Il. The spectra were collected with a hemi-
spherical electron analyzer Scienta SES 100 using an excitation
energy of 30 eV for UPS and 600 eV for XPS. Peak fitting was done
using the program WINSPEC.
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Molecular Orientation in Polymer Films for
Organic Solar Cells Studied by NEXAFS

U. Aygul, D. Batchelor, U. Dettinger, S. Yilmaz, S. Allard, U. Scherf,
H. Peisert, T. Chasse, J. Phys. Chem. C 2012, 116, 4870—4874

Zusammenfassung

Die molekulare Orientierung von poly(3-hexyl-thiophene) (P3HT) als auch der low band gap
Polymere poly-[2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)-4H-cyclopenta[2,1-b:3,4-b]dithiophene)-alt-
4,7(2,1,3-benzothiadiazole)] (PCPDTBT) und poly-[2,6-(4,4-bis(2-ethyl)-4H-cyclopenta[2,1-
b:3,4-b’]dithiophene)-alt-5,8-(2,3-dioctylquinoxaline)] (PCPDTQ) werden mittels Near-Edge
X-Ray Absorption Fine Structure Spectroscopy (NEXAFS) untersucht. Die Filme wurden mit
dem ,,Doctor blade casting* Verfahren hergestellt. Fiir die Polymere P3HT und PCPDTBT

werden gut orientierte Schichten beobachtet.
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ABSTRACT: The application of new polymer materials for
organic solar cells requires a detailed understanding of the
orientation and the electronic properties of the system because
these have a dramatic effect on the device performance and
efficiency. The films were prepared by doctor blade casting, a
simple preparation route from solution. We study the
orientation of the low band gap polymers poly[2,6-(4,4-bis-
(2-ethylhexyl)-4H-cyclopenta[2,1-b:3,4-b']dithiophene)-alt-
4,7(2,1,3-benzothiadiazole) ] (PCPDTBT) and poly-[2,6-(4,4-

Doctor Blade Casting

New Low-Bandgap polymer
“PCPOTBT”

substrate

bis(2-ethyl)-4H-cyclopenta[ 2,1-b:3,4-b'] dithiophene)-alt-5,8-(2,3-dioctylquinoxaline) | (PCPDTQ) as well as of the state of the
art polymer poly(3-hexyl-thiophene) (P3HT) using near-edge X-ray absorption fine structure spectroscopy (NEXAFS). Clear
angular dependence in the NEXAFS spectra is observed for P3HT and PCPDTBT pointing to well-orientated films.

1. INTRODUCTION

Organic photovoltaics (OPVs) are one of the most attractive
markets of the next decade due to the threats of rising energy
costs and global warming. Their attraction lies in the large
potential to tailor chemistry and structure to the needs and
their environmental friendliness compared with more efficient
inorganic counterparts. In polymer-based “bulk heterojunc-
tion"-type solar cells, so-called “low bandgap” (LBG) materials,
with alternating electron-defident and electron-rich subunits,
are promising donor components in the active layers.l'Z These
materials may improve the efficiency of OPV devices by
increasing the absorption in the visible and near-infrared region
of the solar spectrum and optimization of the offset of the
LUMO (lowest unoccupied molecular orbital) energy levels of
the donor and at:n:e[:ltor.a"Jr A promising LBG polymer is
poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)-4H-cyclopenta[ 2,1-b:3,4-b'] -
dithiophene)-alt-4,7(2,1,3-benzothiadiazole) ] (PCPDTBT)*>™’
(Figure 1). PCPDTBT has an optical bandgap of only 1.46 eV,
which can be explained by the hybridization of the electron-rich
thiophene and the electron-deficient benzothiadiazole units,
which result in a reduction of the bond-length alternation.®

The application of these new materials requires a detailed
understanding and characterization of electronic properties,
interface properties, and molecular orientation because these
parameters have a dramatic effect on the device performanu:e.9
In terms of optimizing the efficiency of organic solar cells, it is
necessary to be able to control these parameters.

Near-edge X-ray absorption fine structure (NEXAFS) is an
ideal tool for the investigation of the molecular orientation in
ultrathin organic thin films, in particular, on nonsingle

W ACS Publications @ 2012 American Chemical Society 4870

crystalline substrates.'” Whereas X-ray diffraction gives long-
range structural information, NEXAFS provides, in addition,
information concerning the short-range structural order and
also direct electronic structure information of the unoccupied
orbital density of states, which is important in determining the
transport/mobility in such devices. For the studied molecules,
the angular dichroism of the sulfur K-edge NEXAFS spectra can
be regarded as a probe for the orientation of the entire x-
conjugated system. The relatively high photon energy of the
sulfur K edge and fluorescence detection makes it particularly
appealing for NEXAFS studies because it is possible to study
relatively thick layers, on the order of nanometers to
micrometers, and hence obtain information more akin to
bulk film properties as to just the surface. In addition, the
detailed assignment of features in sulfur 2p NEXAFS spectra of
thiophenes is at the present a controversial issue."' ~'* Because
of the different symmetry selection rules, the analysis of
additional sulfur K-edge NEXAFS spectra of thiophenes and
benzothiadiazoles is extremely useful for a better understanding
of the spectra Little NEXAFS work exists for such bulk film
orientation studies with the majority of orientation inves-
tigations utilizing X-ray diffraction. Therefore, NEXAFS is not
only complementary in this respect but also has additional
advantages.

In this Article, we study the orientation of the LBG polymers
PCPDTBT and PCPDTQ and compare the results to

Received:  June 16, 2011
Revised:  December 21, 2011

Published: January 11, 2012

dx.doi.org/10.1021/jp205653n | L Phys. Chem. C 2012, 116, 48704874



The Journal of Physical Chemistry C
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P3HT

PCPDTQ

Figure 1. Chemical structures of (a) P3HT, (b) PCPDTBT, and (c)
PCPDTQ.

regioregular P3HT, the classical polymer for organic solar cells
(chemical structures shown in Figure 1). We focus on polymer
films prepared by doctor blade casting and investigate the
potential to control the molecular orientation with this
preparation tech_nique.

The studies are complementary to our previous Soft X-ray
photoemission work."*

2. EXPERIMENTAL SECTION

Thin films of P3HT, PCPDTBT, and PCPDTQ were coated
on ITO and Si-wafer substrates from chloroform solution (1
mg polymer/100 mg chloroform) by doctor blade casting
under ambient conditions. The substrates were cleaned before
the thin film application by ultrasonic treatment in acetone for
15 min. Polymer samples with varying film thickness (10—50
nm) were prepared, and the film thickness was determined by
atomic force microscopy (AFM) and also by UV absorption
spectroscopy.

NEXAFS experiments were carried out at the XAS beamline
at ANKA (synchrotron facility at the Karlsruhe Institute of
Technology). The beamline at the sulfur K edge has a typical
energy resolution of ~300 meV (Si(111) double-crystal
monochromator) and a polarization degree of >0.95. The X-
ray absorption spectra were measured in fluorescence yield
mode using a special set‘upj15 which enables high-quality data to
be obtained in this energy region near 2.5 keV with a moderate
incident angle range (12—70°). Spectra were repeated and also
taken from different sample regions in both slow and quick
acquisition modes to check for the effect of radiation damage.
Two samples with varying film thickness (10 and 50 nm) were
measured for each polymer on ITO as well as on Si wafer.

The various spectra were normalized to the beam current
and then curve-fitted for the various peaks and a step edge,
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examples of which are shown in Figure 2. The step edge was
fixed at the ionization threshold for the thiophene sulfur atom
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Figure 2. Example of the peak fitting procedure of a S1s NEXAFS
spectra of (a) P3HT and (b) PCPDTBT, as described in the
Experimental Section.

of each polymer (binding energy Sls + work function), which is
2475.5 €V for P3HT and 2475.8 eV for PCPDTBT. The Sls
binding energy was deduced from the measured thiophene §2p
binding energy assuming an energetic distance S1s—S2p of
2307.4 eV (as found for $8)."'® Both the work function and the
S2p binding energy were determined by X-ray photoelectron
spectroscopy in the lab. The detailed analysis was then
performed by a peak-fitting routine using various peaks with
the same Voigt profile.

The various curve energies and their relative intensities
(which form a peak) together with the step edge were then
iteratively fixed so as not to move at the two polarization angle
extremes. The consistency of this empirical fitting procedure
was then checked by allowing the peak intensities to move
during a fit of a complete set of polarization angles. If these
changed, then a new model was sought.

3. RESULTS AND DISCUSSION

Several spectroscopic techniques enable the investigation of the
molecular orientation of polymers, for instance, methods such
as X-ray diffraction (XRD),"" " optical methods,”” and
NEXAFS.>' ™ With NEXAFS, we probe the excitations from
occupied core levels to unoccupied states as a function of
energy. These excitations are governed by selection rules, like
the change of the quantum number of the angular momentum
(Al = +1) and the direction of the electric field vector E of the
linear polarized synchrotron light. Therefore, besides informa-
tion about unoccupied electronic structure, NEXAFS also

. doi.org/10.1021/jp205653n | L Phys. Chem. C 2012, 116, 48704874
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provides information about molecular orientation. However, up
to now, most orientation NEXAFS studies have been in the
Soft X-ray region at the low atomic number K edges, for
example, carbon and nitrogen. Here the sulfur K edge is
measured. For polymers such as PCPDTBT with two subunits
with different sulfur species (thiophene-unit and benzothiadia-
zole-unit), a different orientation of the local 7 systems and
therefore different tilt angles for the subunits is possible. The
investigation of the sulfur K edge could enable detailed
information about the orientation of each unit and, in
particular, the tilt angle.

In Figure 3, the sulfur K excitation spectra as a function of
the excitation angle for P3HT (Figure 3a), PCPDTBT (Figure
3b), and PCPDTQ (Figure 3c) are shown. We first discuss the
X-ray absorption spectra for the state-of-the-art polymer P3HT.
For clarity, not all measured spectra are shown here. In Figure
3a, spectra for a 50 nm thick P3HT film are shown.
Additionally, a 10 nm thick P3HT sample was measured (not
shown here), but both sets of spectra are very similar, so there
is no large difference with varying film thickness regarding the
molecular orientation. Overall, five peaks can be identified for
P3HT, the two main peaks — labeled as T, and T, — and three
other peaks that are necessary to describe the P3HT sulfur K
excitation spectra but are not further analyzed. From simple
visual inspection, it can be seen that the two main peaks vary in
an anticorrelated manner: Peak T, increases with incident angle
and peak T, decreases.

Such angular dependence can be expected for an ordered
film of a planar #-conjugated carbon system where the
heteroatom S is involved From dipole selection rules,zs'%
core excitations from carbon or sulfur 1s to 7* orbitals are
excited when the electric vector is perpendicular to the
molecular plane and vice versa for the ¢* bonds, that is,
anticorrelated behavior (in plane). This can be analyzed further
by quantitative curve fitting, as outlined in the Experimental
Section, the results of which are shown in Figure 4a We first
consider the behavior of the lowest-lying main feature T, in
P3HT. Analogously to Cls and Nls excitation spectra of pi-
conjugated systems,m
photon energy in the spectra (T1) can be assigned to an S1s —
a* transition. This is in agreement with calculations on
thiophenes,“ even if the energy se?aration to a Sls — o*
transition is predicted to be small.'""*” From the experimentally
observed angular dependency (see below), however, we
conclude that contributions to this feature with other
polarization dependence are unlikely. The signal falls steadily
with increasing incident angle. For the high-energy features
(>2478 eV), one can assume that these peaks are of ¢** nature
and also the angular dependency of T2 opposite to T'1 point to
an Sls — ¢* transition. However, for a complete assignment of
all features, theoretical calculations are required.

The large 7* resonance near normal incidence suggests that
the thiophene units of the P3HT film have preference for a
standing up geometry, with molecular plane vertical to the
surface.

This edge-on planar orientation for regioregular P3HT has
been observed previously by several groups. In fact, both the
edge-on as well as the plane-on orientation is possible for
P3HT. However, the edge-on planar orientation seems to be
the thermodynamically preferred one for regioregular
P3HT,"™'*** but depending on the processing conditions,
one can also achieve the plane-on orientation. Varying
processing parameters like solvent_.w post-annealing cooling

we assume that the feature at the lowest
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Figure 3. Series of Sls excitation spectra of (a) P3HT, (b)
PCPDTBT, and (c) PCPDTQ films on ITO as a function of the
angle @ between the sample surface and the electric field vector of the
p-polarized synchrotron light. (See the inset.) The intense lower
energy features (E < 2478 €V) represent the 7* resonances, which are
analyzed to determine the geometry. For clarty, not all angles are
shown. Whereas a clear angle dependence is visible for P3HT and
PCPDTBT, almost no intensity variation is observed for PCPDTQ,
pointing to a disordered film.

rate}29 or spin speed21 lead to different molecular orientation.
Most of the above-discussed results were gained for spin-coated
P3HT films. Therefore, doctor-bladed P3HT films are similar
compared with spin-coated films concerning the molecular
orientations. However, doctor blade casting affords additional
potential of controlling the orientation, which will be discussed
later.

Figure 3b,c, shows angle-dependent-NEXAFS spectra for 50
nm thin films of the LBG polymers PCPDTBT and PCPDTQ
on ITO, respectively. The shape of PCPDTQ spectra is similar
to P3HT because only thiophene subunits contribute to the S1s
absorption signal; a slight difference between the spectra could

dx.dol.org/10.1021/jp205653n | I Phys. Chem. C 2012, 116, 48704874
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(a) P3HT and (b) PCPDTBT on ITQ. The expected intensity profiles
for out-of-plane transitions of perfectly standing and lying molecules
are indicated by black (cos® @) and red (sin® @) lines, respectively. The
T, and B, resonances follow very well the curve for standing molecules

(edge on).

be due to the two coupled thiophene subunits in the PCPDTQ.
The spectra of PCPDTBT display a more complicated edge
structure compared with P3HT, as expected from the chemical
structures in Figure 1. In addition to the thiophene-units,
PCPDTBT also contains benzothiadiazole-units. Therefore,
essentially, not two but four main peaks are present (Figure
2b). The comparison of the P3HT and the PCPDTBT spectra
enables an identification of the peaks. The energy of the second
and the fourth PCPDTBT peaks matches very well with the
energy of the two P3HT peaks (T, and T,). Therefore, we
assign these two peaks to the thiophene units and label them
analogously. As a consequence, the first and third PCPDTBT
peaks have to be related to the benzothiadiazole-unit and are
denoted as B, and B, in Figure 2b.

In addition, the angular variation is more difficult to discern
compared with P3HT; however, it can be seen that the first 7%
resonance for PCPDTBT (B,, which is not present in P3HT)
has an opposite trend to T, in P3HT, suggesting that these
subunits have a tendency to lie down on the surface. The
second feature of PCPDTBT behaves similar to T, in P3HT
(these features appear at the same energetic position), which
may point to a similar orientation of the thiophene subunits.
Therefore, an explanation could be a different orientation of the
two sulfur-containing subunits — the thiophene and the
benzothiadiazole units (cf. Figure 1b). However, keeping in
mind the close energy of S1s — 7* and S1s — ¢* transitions in
molecules like thiophenes,“'n for the exact assignment of the
out-of-plane or in-plane character of the B1 and B2 transitions
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of benzothiadiazole (and thus of the molecular orientation)
detailed calculations are necessary. The observed intensity
changes in any case indicate the tendency for self-organization
of PCPDTBT and the presence of a preferred molecular
orientation. The reversed behavior is dearly seen in the curve-
fitting analysis shown in Figure 4b. In contrast, for PCPDTQ,
little variation is seen, indicating an essentially disordered film
and a low tendency for self-organization after film preparation
at room temperature.

Although general trends are easily visible to the eye,
obtaining an orientation angle relies on the results of the
detailed curve fitting analysis. In Figure 4, we summarize
quantitatively the angle dependence of the prominent
resonance intensities for P3HT and PCBDTBT (T,, T,, B,,
B,). Assuming 100% linear polarization of the synchrotron
radiation and an out-ofplane transition character (as is
assumed for the 7% like T, resonance), the intensity should
be described by a simple cos’ 6 function for standing molecules
(“edge on”) and sin® @ for a perfect-lying orientation.” The
expected intensity profiles are indicated by black and red lines
in Figure 4. For P3HT, the data of the T, transition in Figure 4
follow well the theoretical curve expected for an edge on
orientation, whereas T, shows an opposite polarization
behavior. Similar behavior is seen for T, and T, intensities of
PCBDTBT. Surprisingly, however, the data points for B, and
B, of the benzothiadiazole subunit of PCPDTBT behave in an
opposite manner, indicating, as pointed out above, to either a
different orientation of the two subunits or a different
electronic nature of the transitions, resulting in polarization
dependence.

In addition, we note that for a thick film considerable
disorder may be present (a constant intensity contribution) and
reduce the angle dependence. Consequently, with a moderate
angle range and relatively large error bars in the peak areas, only
an angular trend can be determined, and one cannot distinguish
between disorder and a tilt ang]e.u' Almost perfect examples of
growth and orientation are seen in soft X-ray studies of low-
molecular-weight 7-systems at carbon, nitrogen, and other K
edges.'” % The very thin films (several monolayers) are
typically grown by slow evaporation where the different domain
growth and symmetry ensure no azimuthal dependence in the
NEXAFS. Here the low-energy 7% resonance (below the IP
threshold) shows (practically) zero intensity at either glancing
or normal incidence, and thus a contribution from disorder can
be excluded in such a case. In NEXAFS studies at higher K
edges, the step edge is much more visible/apparent and may
point to intrinsic disorder in such thick films due to the
increased information depth inherent in such higher energy
investigations. Nonetheless, the clear angle dependence of the
intensity of the prominent resonances in Figure 4 points to a
high degree of ordering for both P3HT and PCBDTBT,
whereas PCPDTQ _is mainly disordered.

4. CONCLUSIONS

In condusion, we have demonstrated that NEXAFS is an ideal
technique well-suited to investigate the bulk orientation of
moderately thin films (circa submicrometer). Edge-on
orientation is observed for the thiophene units of the polymers
P3HT and PCPDTBT, whereas PCPDTQ is disordered. The
doctor blading technique may have considerable potential in
controlling the growth and orientation of the film and texture
via the various parameters such as solution, temperature, speed,
and so on. This is of considerable importance to the thin film

dx.doi.org/10.1021/jp205653n | L Phys. Chem. C 2012, 116, 48704874
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technology as the orientation (tilt and azimuth) and film
texture controls parameters such as mobility and so on, which
are important for device operation and efficiency. Detailed
calculations of the nature of the NEXAFS transitions are being
pursued to help further increase our understanding of the
system: Structural/chemical change will alter the detailed
NEXAFS structure, for example, the possibility of differing
orientation of the various sulfur containing subunits. In
addition, work on substitution of the various molecules and
also the effect of various substrates is underway.
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Zusammenfassung

Die molekulare Orientierung verschiedener Polymere (P3HT, PCPDTBT, Si-PCPDTBT,
PCPDTBBT) sowie der Einfluss von PCBM auf die Orientierung dieser Polymere werden
mittels Near-Edge X-Ray Absorption Fine Structure Spectroscopy (NEXAFS) untersucht.
Allgemein wird ein Verlust an Orientierung nach dem Mischen des Polymers mit dem
Fulleren PCBM beobachtet. Im Fall von P3HT/PCBM und PCPDTBT/PCBM kann mit Hilfe
von Temperprozessen die Orientierung wieder verbessert werden, wobei die benétigte

Temperatur vom eingesetzten Polymer abhangt.
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The molecular orientation of selected low band gap polymers for organic photovoltaics (Si-PCPDTRET,
PCPDTBT, and PCPDTBBT) and the influence of PCBM on the orientation is studied using Near-Edge X-Ray
Absorption Fine Structure spectroscopy (NEXAFS). The results are compared to the state of the art
material P3HT. A clear angular dependence in the S-K NEXAFS spectra points to a preferred orientation of
the m-conjugated system and thus to a high degree of ordering for most materials. Generally, the degree
of ordering decreases after blending the polymer with the fullerene PCBM. In the case of P3HT and
PCPDTBT, the degree of ordering could be improved considerably due to the annealing of the film.
The annealing temperatures depend however on the considered polymer.

© 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

Compared to photovoltaic devices based on established inorganic
materials the efficiency of organic solar cells today is lower. An
approach to improve the efficiency of donor-acceptor based bulk
heterojunction (BHJ) organic photovoltaic cells is the use of low band
gap (LBG) polymers as donor materials [1,2]. The lowering of the
band gap can be achieved due to the hybridization of electron-rich
and electron-deficient sub-units which results in a reduction of the
bond-length alternation [3]. The lower optical band gap results in a
better efficiency by greater absorption in the visible and near infrared
regions of the solar spectrum and by improving the offset of the
frontier energy levels of the donor and acceptor [4,5].

In this work we focused on three such low band gap polymers -
namely poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)}-4H-cyclopenta[2,1-b:3,4-b’]
dithiophene}-alt-4,7(2,1,3-benzothiadiazole)] (PCPDTBT), poly[2,6-
(4,4-bis(2-ethylhexyl)dithieno[3,2-b:2',3'-d |silole)-alt-4,7-(2,1,3-ben-
zothiadiazole)] (Si-PCPDTBT) and poly|[2,6-(4,4-bis(2-ethylhexyl)-4H-
cyclopental2,1-b;3,4-b’'|-dithiophene }-alt-4,8-(benzobis| 1,2-c;4,5-C']
thiadiazole (PCPDTBBT). All three polymers are promising candidates
for use in organic solar cells [6-9]. Most recently, very interesting

* Corresponding author. Fax: +49 7071 29 5490.
E-mail address: heiko.peisert@uni-tuebingen.de (H. Peisert).

http://dx.doi.org/10.1016/j.s0lmat.2014.05.017
0927-0248/2 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.

properties of a ternary bulk heterojunction system were reported, con-
sisting of poly-3-hexylthiophene (P3HT), PCBM and Si-PCPDTBT [10].

The application and potential of these new polymers require
detailed study of both electronic structure and molecular orienta-
tion as they are fundamental to the device properties: the orienta-
tion and quality of the film control the mobility of the charge carrier
and hence device operation [ 11].

For the investigation of the molecular orientation and morphology
of polymers a number of spectroscopic methods are available such as
X-Ray diffraction (XRD) [12-14], optical methods [15,16] and Near-
Edge X-Ray Absorption Fine Structure (NEXAFS) [17-22], the latter
being a Synchrotron radiation technique. With NEXAFS the excitations
from the occupied core levels to unoccupied states as a function of
energy are probed. Due to the selection rules for these excitations, the
change of the angular momentum quantum number (Al= +1) and
also the direction of the electric field vector E of the linear polarized
synchrotron light allows information about the unoccupied electronic
structure of the polymer and also the molecular orientation to be
obtained. This makes NEXAFS an ideal technique to study the
orientation in ultrathin films [2123]. Next to this geometric
information NEXAFS also probes the electronic structure of the
unoccupied orbital density of states, essential for determining the
transport/mobility in such devices.

We have used the angular dichroism of the sulfur K-edge
NEXAFS spectra of the respecting polymers to probe the orientation
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Fig. 1. Chemical structures of a) P3HT, the low band gap polymers b) PCPDTET, c) Si-PCPDTBT, d) PCPDTBBT and the acceptor molecule e) PCBM.

of the extended m-conjugated system. A preferred molecular
orientation also implies that the degree of ordering is high. Due
to the relatively high photon energy of the sulfur K edge and
fluorescence detection it is possible to study relatively thick layers
(nanometers to micrometers) with NEXAFS, and therefore gain
information more akin to bulk film properties instead of just the
uppermost surface. For polymers such as Si-PCPDTBT and
PCPDTBBT with different sulfur species (thiophene-unit and ben-
zothiadiazole-unit), the orientation of each subunit and in particular
a possible tilt angle between the subunits can be examined. NEXAFS
is particularly useful in this respect as X-Ray diffraction is only
sensitive to long-range order whereas NEXAFS also probes the short
range order which in such systems often manifests itsell in an
increase of structural disorder. The optimal domain size in BHJ solar
cells determined by the exciton diffusion length however is usually
less than a few 10 nm [24-27]. The technique easily lends itself to
the extension and measurement of other thin films such as polymer
blends and other preparation routes providing complementary
information to X-Ray diffraction.

In this work we focus on the effect of the acceptor molecule
PCBM on the orientation and ordering of the LBG polymers Si-
PCPDTBT and PCPDTBBT and we compare the results with the state
of the art material P3HT and with pristine polymer films recently
studied [28]. Furthermore the influence of temperature on the
molecular orientation properties of polymer/fullerene blend films
is studied for Si-PCPDTBT/PCBM, PCPDTBBT/PCBM as well as for
the state-of-the-art polymer P3HT/PCBM. All chemical structures
are summarized in Fig. 1.

2. Experimental section

Thin films of pure P3HT (Merck, My = 60,000 ¢ mol !, PD=15,
RR=95%), Si-PCPDTBT (Belectric, Myw=>53,000 g mol !, PD=2.9),
PCPDTBT (Belectric, Myy=56,000 g mol !, PD=2.3) and PCPDTBBT
(synthesized according to the published route [29], Mw=
18,000 g mol~!, PD=3.0) as well as the blend films with PCBM
(Solenne BV, 99.5%) were coated on ITO (Hoya Corporation,
R=10Q/sq) substrates from dichlorobenzene solution (1 mg poly-
mer/100 mg dichlorobenzene) by doctor blade casting in a glove
box (Ny-atmosphere). The ITO substrates were cleaned before the
thin film application by ultrasonic treatment in acetone for 15 min.

c
sl \
/ [\

" E;f i; a §1

Si-PCPDTBT

PCBM

Polymer samples with a film thickness of about 50 nm were
prepared and the film thickness was determined by atomic force
microscopy (AFM) and also UV/vis spectroscopy. Thermal anneal-
ing (120 °C) was performed in a glove box under Ny and low light
conditions.

Sulfur NEXAFS experiments were carried out at the XAS beam-
line at ANKA (synchrotron facility at the Karlsruhe Institute of
Technology). The beamline at the sulfur K edge has a typical
energy resolution of =~ 300 meV (Si(111) double crystal mono-
chromator) and a polarization degree of = 0.95 (p-polarized). The
X-Ray absorption spectra were measured in a fluorescence yield
mode using a special setup [30], which enables high quality data
to be obtained in this energy region near 2.5 keV with a moderate
incidence angle range (15-80°). Spectra were repeated and also
taken from different sample regions in both slow and quick
acquisition modes to check for the effect of radiation damage.

3. Results and discussion
3.1. Molecular orientation of new low band gap polymers

We first discuss sulfur K excitation spectra of Si-PCPDTBT and
PCPDTBET as a function of the excitation angle, which are shown
in Fig. 2. Angular dependence of the sulfur K absorption peak is
observed for Si-PCPDTBT (Fig. 2a). The intensity of the sulfur K
absorption peak increases with decreasing incidence angle. Such
angular dependence of the absorption signal can only be observed
if the m-conjugated carbon system where the hetero-sulfur atom is
involved forms a preferentially oriented film. However several
peaks contribute to the absorption edge. The comparison with
recently studied P3HT NEXAFS spectra enables the assignment of
features for Si-PCPDTBT analogously to PCPDTBT [28]. Since P3HT
only contains thiophene sulfur, a detailed peak fitting of the
absorption spectra first enabled the assignment of related cyclo-
pentadithiophene signals; other features were subsequently assigned
to the benzothiadiazole moiety PCPDTBT [28].

In the same manner, four main peaks can be identified for
Si-PCPDTBT, whereby the peaks labeled with T1 and T2 originate
from the cyclopentadithiophene moiety and peaks B1 and B2 from the
benzothiadiazole sulfur atoms. The shape and behavior of the absorp-
tion signal compare well with the Si-free analogue PCPDTBT [28].
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Fig. 2. Series of S1s excitation spectra of a) Si-PCPDTBT and b) PCPDTBET, films on
ITO as a function of the angle & between the sample surface and the electric field
vector of the p-polarized synchrotron light. (See the inset.)

Based on the dipole selection rules [31,32] the electric field
vector is perpendicular to the molecular plane for the most intense
core excitation from 1s to m* like orbitals and in plane for core
excitation from 1s to o* like orbitals. Presuming that the most
intense peak (T1) can be assigned to a S1s— T transition, as shown
for C1s and N1s absorption spectra of m-conjugated systems [23],
the decrease of the T1 signal with increasing angle of incidence
indicates a preferred edge-on orientation of the thiophene units.
This means the m-conjugated system is orientated perpendicular to
the sample surface. Another possible polymer configuration would
be face-on orientation, where the t-conjugated system is orientated
parallel to the sample surface; however the edge-on configuration
appears to be the thermodynamically preferred orientation for
regioregular P3HT [13,14,33]. The assignment of T1 to S1s—w*
transitions is further supported by the comparison of Cls and S1s
absorption spectra; although the surface sensitivity is different in
the two cases (See Supporting information, Fig. 1S) the Carbon
spectra indicates an edge on orientation.

The B1 signal though shows a contrary trend to T1 which,
assuming it is from the w* orbitals of the benzothiadiazole, could
only be explained by a preferred lying down orientation of the
benzothiadiazole subunits implying a significant tilt between
the two moieties of Si-PCPDTBT. We do not consider in detail
the angular dependence of the high energy features T2 and B2
here since they contain several transitions of different origins.
However, the energy separation between S1s—m* and Sls— o™
transitions is predicted to be small and both may contribute to

T1 and B1 features [34,35]. Preliminary calculations (see Fig. 25 of
the Supporting information, and conference proceeding EnMatll
[36]) suggest that T1 features in fact behave with 7T character but
the low energy transition B1 behaves essentially with 6™ character
suggesting an almost planarized pi-conjugated system in Si-
PCPDTBT thin films. Even so there are overlapping contributions
particularly in the region of B1. Therefore, a simple empirical fit to
the data and angle analysis cannot describe the molecular orienta-
tion sufficiently. The calculation of an average tilt angle could also
be highly misleading. Hence the subject of this paper is to discuss
changes of the molecular orientation as a function of preparation
conditions, etc., from an essentially short range order technique.

Overall, the results for Si-PCPDTBT are similar to PCPDTBT [28]
and the intensity dependence (dichroism) indicates the presence
of a preferred molecular orientation and thus a high degree of
ordering. A difference between these two polymers is a slightly
smaller range of the angular dependent variation of the intensity
(smaller dicroism) in the case of Si-PCPDTBT. The origin for such
differences may be attributed to a lower degree of orientation in
the case of Si-PCPDTBT caused by the different chemical structures
(resulting e.g. in a different orientation of the chains or a slight
twisting of the moieties) or the preparation conditions. However,
the presence of differently oriented, highly ordered domains
cannot be ruled out.

In the case of PCPDTBBT (Fg. 2b) the discrimination of signals
from cyclopentadithiophene and benzobisthiadiazol moieties is more
complicated. First, the electronic structure of benzobisthiadiazole
(BBT) differs from benzothiadiazole (BT); due to the larger number of
electronegative heteroatoms the electron acceptor strength of the
BET moiety is distinctly increased [37]. This results amongst others in
an extremely low optical bandgap of the related polymer PCPDTBBT
[38]. As a consequence, NEXAFS signals of the BBT moiety cannot be
expected at the same energetic position as the signal of the BT
moiety from Si-PCPDTBT. Moreover, the experimental discrimination
between the two moieties of PCPDTBBT becomes more difficult as
the shape of the NEXAFS spectra only varies slightly with angle. The
intensity of the features at photon energies between 2472 and
2478 eV in the sulfur K absorption spectra shows an angular
dependence but the dichroism is smaller compared to Si-PCPDTBT.
We conclude therefore that PCPDTBBT shows only a weak preferred
molecular orientation and a lower tendency of self-organization
compared to Si-PCPDTBT.

Generally, the interplay between chemical structure and ten-
dency for self-organization is an open question in this field and
controversially discussed in the literature. For thiophenes, it was
suggested that the self-assembly process is governed by the
substitution on the conjugated backbone, the nature of the
solvent, and the temperature [39]. Here the various backbone
coplanarities and different side chain steric orientations [40] are
thought to play crucial roles in determining the ability for self-
organization of the polymers in this study.

3.2. Influence of PCBM on the orientation of polymers

In organic “bulk heterojunction”-type solar cells the electron
donating polymer material is blended with an electron accepting
material; typically fullerenes are used as acceptor molecules.
However, due to the possible interaction between donor and
acceptor materials, properties such as stability, electronic para-
meters, morphology and molecular orientation may change in the
blend compared to the pure materials. We study here the
influence of the fullerene PCBM on the molecular orientation of
the polymers; for this reason donor/acceptor blends with varying
mixing ratios were prepared.

The NEXAFS spectra of Si-PCPDTBT/PCBM blends with mixing
ratios of 3:1,1:1 and 1:3 are shown in Fig. 3 as a function of the
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Fig. 3. Angle dependent NEXAFS spectra for three different blends of Si-PCPDTBT. With higher PCBM content the dichroism and thus degree of orientation decreases.

incidence angle of the synchrotron light. The shape of the sulfur K
absorption spectra of the blend film is comparable to the pure
material; the same features T1, T2, B1 and B2 can be identified.
Similar to the pure Si-PCPDTBT we also observe an angular
dependency of the intensity of the most prominent features in
the case of the blend film. The main absorption peak (T1) follows
the same trend in all three cases and is maximum at 15° (close to
normal incidence). This means that the same preferred molecular
orientation is present in the blend film as in the pristine one. Also
the dichroism of the sulfur K absorption peak is comparable to the
pure polymer (visible as the same intensity range of the y-axis in
Figs. 2 and 3). We conclude therefore that the self-organization of
the polymer is not strongly disturbed in a blend film with a
polymer:fullerene mixing ratio of 3:1.

However if the amount of the fullerene PCBM increases in the
blend film, changes of the angular dependence of NEXAFS spectra
are noticeable: with increasing amount of PCBM at a polymer:
fullerene mixing ratio of 1:1 (Fig. 3, middle) and 1:3 (Fig. 3, right)
the dichroism diminishes clearly as indicated by horizontal bars for
the T1 peak. The PCBM appears to disturb the self-organization of
Si-PCPDTBT and therefore the preferred molecular orientation is
less pronounced. In a polymer/fullerene blend film various domains
are expected [41,42], e.g. for a P3HT/PCBM blend [42], crystalline
P3HT domains may exist next to crystalline domains of pure PCBM
and additionally an amorphous P3HT/PCBM mixture phase can be
present [40]. The morphology of the film depends strongly on the
mixing ratio and the preparation conditions [41,43].

The NEXAFS experiments of blend films with varying composi-
tions suggest, in the context of the above X-Ray diffraction work
[41,42,44], that with increasing amount of PCBM less domains with
a (highly ordered) crystalline polymer phase are present in the film.
Instead more domains with pure PCBM are formed and prevent the
self-organization of the polymer which appears then disordered
(amorphous polymer/PCBM phase). Comparable results were
obtained for PCPDTBBT/PCBM (Fig. 35, Supporting information).

3.3. Influence of temperature on the orientation
The efficiency of organic solar cells depend strongly on the

morphology of the active blend layer [45]. Thermal annealing is a
widely used method to optimize the morphology and improve the

efficiency of the photovoltaic cell [43,46-50]. It is known that
thermal annealing leads to phase separation of the blend film [51]
and to increased crystallinity [4648]. Moreover, vertical and
interfacial reorganization processes can occur in P3HT:PCBM
blends upon annealing [52,53].

Now the question arises how thermal annealing influences the
molecular orientation and ordering of different LBG polymers in
blends. We first discuss the state of the art system P3HT/PCBM.
The corresponding S-K NEXAFS spectra of a blend with the ratio
1:1 as a function of the incident angle are shown in Fig. 4. For the
as prepared blend film we observe angular dependency of the S K
absorption spectra; however, similar to Si-PCPDTBT/PCBM above,
the dichroism and therefore the degree of ordering are weaker
compared to a pure P3HT sample (cf. Ref. [28]). The P3HT is less
ordered in the blend film and probably amorphous P3HT/PCBM
domains are predominant. After thermal annealing (120 °C) of the
sample we obtain clear changes. The dichroism of the NEXAFS
spectra enhances significantly (Fig. 4, right) and is now compar-
able to pure P3HT. We conclude therefore that the degree of
ordering after annealing to 120 °C is comparable to the pure film.
The preferred molecular orientation for the thiophene units is
“edge-on” in both cases. The results show that the annealing step
is not only essential for the phase separation but also for the
ordering which affects e.g. energy and charge transport favorably.

Similar experiments were performed for a Si-PCPDTBT/PCBM and a
PCPDTBT/PCBM blend. Initially, we observed no significant effect of the
annealing to 120 °C on the angular dependence of the absorption
spectra indicating that almost no improvement of the ordering occurs.
The NEXAFS spectra for pristine and annealed (120 °C) blend films are
shown in Fig. 4S (Supporting information). For an improvement of the
ordering, a phase separation and a diffusion of the molecules in the
blend are necessary. The annealing temperature however may depend
on the considered polymer and might be significantly higher than
120°C; an important parameter in this context is e.g. the respective
glass transition temperature, which is not known for all materials.
Another reason could be the different diffusion abilities of PCBM
depending on the polymer matrix. Long term annealing experiments
of the polymer blends (see Supporting information, Fig. 55) point to an
increased diffusion ability for PCBM in P3HT.

We therefore carried out experiments after annealing to higher
temperatures for Si-PCPDTBT/PCBM and PCPDTBT/PCBM with a
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Fig. 4. Angle dependent NEXAFS spectra for a pristine and an annealed P3HT/PCBM blend film. Annealing at 120 °C increases the dichroism and the orientation of P3HT.

Si-PCPDTBT/PCBM (1:1)

4.0

{| SKedge I Pristine
3.5

3.0 4

2.5
2.0 1

1.5 1

Intensity (arb. units)

1.0 +

0.5
0.0 5

Annealed 150°C

Annealed 175°C

.

2.46 2.48 2.46

2.48 246 2.48 2.50

Photon energy (keV)

Fig. 5. Angle dependent NEXAFS spectra for a pristine Si-PCPDTBT/PCBM (1:1) blend film and after annealing processes at 150 °C and 175 °C. Only a minor effect after the

annealing step on the dichroism is visible.

mixing ratio of 1:1. The corresponding absorption spectra for
Si-PCPDTBT/PCBM and PCPDTBT/PCBM after annealing to 150 °C
and 175 °C are displayed in Figs. 5 and 6, respectively, as a function
of the angle of incidence. For Si-PCPDTBT/PCBM, only minor
changes can be observed after the annealing steps; the annealing
up to 175 °C has therefore only weak influence on the preferred
molecular orientation of pi-conjugated system in the Si-PCPDTBT
blend film. Perhaps even higher temperatures are needed for the
phase separation but were not carried out due to the considerable
risk of damaging the polymer. On the other hand, for PCPDTBT/
PCBM distinct changes after the both annealing steps at 150 °C and
175 °C appear. The dichroism of the sulfur absorption edge
increases which implies that the molecular ordering of PCPDTBT
improves after annealing at 150 °C and even further at 175 °C.
Similar to P3HT/PCBM after annealing to 120 °C the dichroism
of the NEXAFS spectra of PCPDTBT/PCBM after annealing to 175 °C
is now comparable to the pure polymer. Presumably, the phase

separation of PCPDTBT and PCBM associated with a higher degree
of ordering requires higher temperatures than for P3HT/PCBM.

Additionally, AFM measurements were carried out to correlate
the morphology with the degree of molecular orientation as a
function of the annealing temperature. Generally, changes of the
molecular orientation due to thermal annealing can be accompa-
nied by minor changes of the morphology, which are summarized
in Supporting information, Fig. 6S.

4. Conclusion

The molecular orientation of the LBG polymers Si-PCPDTBT and
PCPDTBBT was investigated in thin films on ITO. Angular depen-
dence of the NEXAFS spectra indicating a preferred molecular
orientation and thus a high degree of ordering was found for
Si-PCPDTBT. The results for Si-PCPDTBT are comparable to the
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Fig. 6. Angle dependent NEXAFS spectra for a pristine PCPDTBT/PCBM (1:1) blend film and after annealing processes at 150 ° C and 175 ° C. The more pronounced dicroism

after annealing to 175 °C points to a higher degree of ordering.

recently studied relative PCPDTBT [28]. On the other hand,
PCPDTBBT has almost no preferred orientation, pointing to a low
degree of ordering. The influence of the acceptor molecule PCBM
on the orientation of various polymers was demonstrated. The
self-organization of the polymers was hindered in blend films. Due
to thermal annealing to 120 °C the orientation of a P3HT blend
improved significantly and we obtained the same preferred
orientation as for a pure P3HT film, whereas thermal annealing
had no apparent influence on the orientation of a Si-PCPDTBT
blend. For PCPDTBT/PCBM we showed that higher annealing
temperatures of 150-175 °C are required for an improvement of
the molecular orientation.
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Fig. 1S a) Carbon K edge NEXAFS spectra for P3HT film annealed at 120 °C. The angular
dependency of the leading C1s - n* feature is similar to the T1 feature supporting the assignment of

T1 to a feature with mainly n* character and a preferred “edge-on” orientation of P3HT.

C K XAS spectra were taken at the WERA beamline at the synchrotron radiation source
ANKA in total electron yield (TEY) mode, whereas S1s XAS spectra were taken in
fluorescence yield (FY) mode. The surface sensitivity of XAS depends on the chosen
detection mode, for TEY the sampling depth is estimated to about 10 nm [S1], whereas the
values for FY is at higher photon energies significantly larger [S2].

The peak at the lowest photon energy in Fig. 1S (~286 eV) can be assigned to a Cls — n
transition [S3] and shows enhanced intensity at normal incidence pointing to a preferred
orientation of thiophene rings perpendicular to the sample surface (“edge on”). Although the
angular dependence of the C K XAS spectra is weaker than for the T1 peak in the
corresponding S K absorption spectra in Fig. 1S b), both data sets indicate a preferred edge-on
geometry for P3HT. We ascribe the weaker angular dependence to the surface sensitivity of
the C K absorption spectra, pointing to a somewhat different orientation at the surface

compared to the bulk.

[S1] M. Harris, G. Appel, H. Ade, Surface morphology of annealed polystyrene and poly(methyl methacrylate) thin film
blends and bilayers, Macromolecules, 36 (2003) 3307-3314.

[S2] M. Kasrai, W.N. Lennard, R.W. Brunner, G.M. Bancroft, J.A. Bardwell, K.H. Tan, Sampling depth of total electron
and fluorescence measurements in Si L- and K-edge absorption spectroscopy, Appl Surf Sci, 99 (1996) 303-312.

[S3] B. Xue, B. Vaughan, C.-H. Poh, K.B. Burke, L. Thomsen, A. Stapleton, X. Zhou, G.W. Bryant, W. Belcher, P.C.
Dastoor, Vertical Stratification and Interfacial Structure in P3HT:PCBM Organic Solar Cells, The Journal of
Physical Chemistry C, 114 (2010) 15797-15805.
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Preliminary calculations of the NEXAFS structure: the lowest energy peak (2472-2473 eV) displays

o* like in bond behaviour compared to the n* behaviour of the most intense peak. The peaks above

Photon Energy (V)

2475eV also display n* like behaviour contrary to experiment.

The calculations are based on StoBe DFT calculations [S4]. The polymer chain is constructed
from a number of monomer units and its geometry optimised. Calculations of the individual
molecules comprising the monomer were calculated and compared with the experiment and
where possible the monomer unit itself. The chain length is determined so that the NEXAFS

spectrum remains unchanged compared to experiment. The calculated transitions are

convoluted with a Gaussian broadening so as to fit experiment.

[S4] StoBe-deMon version 3.2 (2013), K. Hermann and L.G.M. Pettersson, M.E. Casida, C. Daul, A. Goursot, A. Koester,
E. Proynov, A. St-Amant, and D.R. Salahub. Contributing authors: V. Carravetta, H. Duarte, C. Friedrich, N. Godbout,
J. Guan, C. Jamorski, M. Leboeuf, M. Leetmaa, M. Nyberg, S. Patchkovskii, L. Pedocchi, F. Sim, L. Triguero, and A.

Vela.
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Fig. 3S: Angle dependent NEXAFS spectra for two different blends of PCPDTBBT. The lower the
PCBM content (left) the higher the dichroism and thus the degree of orientation.
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Fig. 4S: Angle dependent NEXAFS spectra for a pristine and an annealed a) Si-PCPDTBT/PCBM and
b) PCPDTBT/PCBM blend film. Annealing at 120°C has almost no effect on the orientation of these

polymers in the blend.
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Fig. 5S: Optical microscopy images of P3HT:PCBM and Si-PCPDTBT:PCBM blends before and after
long thermal annealing at 120°C in inert atmosphere.

The measurements were carried out at the Institut de Chimie de Clermont-Ferrand (ICCF).
The PCBM diffuses very easily through the P3HT matrix due to its low glass transition
(Tg<<120°C) [S5]. After annealing for about 100 hours, the PCBM domains become very
large and form crystals which are easily visible by optical microscopy. In the case of the Si-
PCPDTBT blend however, even if we cannot see the domains at the nanoscale, no PCBM
crystals were observed after 100h at 120°C. This confirms the low ability of the PCBM to
diffuse through the Si-PCPDTBT matrix, even at 120°C and therefore the low mobility of this

polymer chains. We note that these effects were only observed after long term annealing.

[S5] P.E. Hopkinson, P.A. Staniec, A.J. Pearson, A.D.F. Dunbar, T. Wang, A.J. Ryan, R.A.L. Jones, D.G. Lidzey, A.M.
Donald, A Phase Diagram of the P3HT:PCBM Organic Photovoltaic System: Implications for Device Processing
and Performance, Macromolecules, 44 (2011) 2908-2917.
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Supporting Fig. 6S)

a) P3HT/PCBM

Pristine

PCPDTBT/PCBM

‘Pristing . *

b)
RMS Pristine 120°C 170°C
PCPDTBT/PCBM 0.6 0.6 0.5
Si-PCPDTBT/PCBM 3.3 3.1 3.3
P3HT/PCBM 1.2 14 13

Fig. 6S: a) AFM (5x5um) images of the various blend films as a function of the annealing

temperature. b) RMS values calculated from the images.
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Atomic force microscopy (AFM) was carried out at University of Tubingen using a
Nanoscope Illa from Veeco Instruments. Images were obtained using the repulsive mode in
intermittent contact, more commonly called the “tapping” mode and were collected using the
Nanoscope analysis software 1.40 from Bruker. The RMS (root mean square) was determined
on an area of 5 um by 5 um and represents the standard deviation of the Z-axis values of a

given surface.

The initial surface morphology of the three blend films in Fig. 6S depends on the
corresponding polymer. The roughness increases in the order PCPDTBT/PCBM -
P3HT/PCBM - Si-PCPDTBT/PCBM (see also rms values in Fig. 5S b)). For all blends only a

minor change of the rms value is observed as a function of annealing.
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Anlage 4

Energy level alignment of a P3HT/Fullerene blend

during the initial steps of degradation

U. Aygil, H. Hintz, H.-J. Egelhaaf, A. Distler, S. Abb, H. Peisert, T.
Chasse, J. Phys. Chem. C 2013, 117, 49924998

Zusammenfassung

Der Einfluss von Sauerstoff und Licht auf die Energieniveauausrichtung eines P3HT/Fulleren
Systems werden mit Hilfe von Réntgen- und UV-Photoelektronen-Spektroskopie untersucht.
Nach der Behandlung mit Sauerstoff und Licht konnten zwei verschiedene Sauerstoffspezies
identifiziert werden: Eine reversibel gebundene Spezies, welches das p-Doping im Blend-Film
verursacht und eine irreversibel gebundene Spezies welches zur Photooxidation des Polymers
flhrt. P-doping senkt das Ferminiveau des Blends und verursacht eine Erniedrigung aller
Bindungsenergien im Polymer und im Fulleren Molekil. Auch der Photooxidationsprozess
fihrt zur Erniedrigung der Bindungsenergien beider Komponenten, jedoch in
unterschiedlichem AusmafR wodurch die Energieniveauausrichtung zwischen Polymer und

Fulleren verandert wird.
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ABSTRACT: The influence of oxygen and light on the energy level alignment of a poly(3-
hexylthiophene) /fullerene blend film used in organic photovoltaic devices is studied. Changes of
the electronic structure as well as of the element distribution during the degradation under well-
defined conditions are investigated simultaneously using X-ray photoelectron spectroscopy and
ultraviolet photoelectron spectroscopy. The valence energy level alignment in the blend was
studied via core level shifts related to P3HT and the fluorinated fullerene, assuming a constant
energetic separation between the corresponding core level and the HOMO (highest occupied
molecular orbital). Upon exposure to oxygen and light, two different oxygen species were
identified: a reversibly bound species which is responsible for the p-doping of the blend and an

P3HT/Fullerene
Donor

Acceptor

HOMOD

irreversibly formed species which corresponds to the photooxidation of the blend. P-doping lowers

the common Fermi energy of the blend, leading to identical reductions in binding energies for both polymer and fullerene.
Photo-oxidation also leads to the reduction of the binding energies of both components, however to different extents. This leads
to a reduction of the distance of the HOMO levels of P3HT and fullerene by 180 meV.

1. INTRODUCTION

Organic photovoltaics (OPVs) based on donor—acceptor
blends possess a significant market potential for low-cost
energy generation due to the threats of rising energy costs and
global warming. A widely employed polymer in this field is
poly(3-hexylthiophene) (P3HT)."

A current disadvantage of polymer-based solar cells is their
short lifetime compared to their inorganic counterparts. An
irreversible degradation of the polymer is observed after long-
term exposure to light and oxygen.,z‘3 leading to a drop of
device eﬁiciency.4_6 Generally, two different types of
degradation are discussed in literature. The first one consists
of the irreversible oxidation of the polymer leadi_ng to a loss of
absn:'r[:il:‘u:mlz'3 and to the formation of trap states.”’® The second
type of degradation is presented by oxygen effects which can be
reversed upon thermal annealing under both nitrogen and
vacuum conditions.”

Irreversible oxygen effects (i.e, photooxidation) and
reversible p-doping by oxygen have been observed for both
oligothiophenesw_ % and polythiophene.u_l? During the early
stages of photooxidation, changes in the energetic position of
all core levels occur accompanied by only minor chemical
char]lges.2 These shifts of the ener%ylevels are caused by doping
of the organic semiconductor.”"® For P3HT it was recently
reported that a shift of the occupied states of about 0.3 eV
occurs due to exposure to oxygen and light. The Fermi level is
initially close to midgap position in the undoped film and shifts
toward the highest occupied molecular orbital (HOMO) upon
dopi_ng.l? In a bulk heterojunction solar cell, however, the
active organic layer consists of a blend of donor and acceptor

W ACS Publications © 2013 American Chemical Society

4992

materials. Regarding the application of these materials in
organic electronic devices, the energy level alignment between
the organic components, however, determines to a large extent
the device characteristics.'”*® A change of this energy level
alignment during degradation, e.g, the energy difference
between the HOMO of the donor and the LUMO of acceptor,
a value which determines the maximal open drcuit voltage of
BH]J solar n:ellsp19 may therefore affect this important device
parameter.

In this work, the influence of light and oxygen treatment on
the energy level alignment between the donor and acceptor
component in P3HT/fullerene blend films is studied. The
development during repeated cycles of degradation by
simultaneous exposure to light and oxygen followed by thermal
annealing is studied using X-ray photoelectron spectroscopy
(XPS) and ultraviolet photoelectron spectroscopy (UPS). The
energetic shifts are compared to the pristine donor and
acceptor materials. Using XPS, both the electronic situation and
the element composition of the blend film are probed
simultaneously. Therefore, electronic modifications may be
correlated to chemical changes.

From UPS valence band spectra, it is often difficult to
distinguish between energetic shifts of donor and/or acceptor
components in the blend film; we use therefore XPS core level
spectra for the study of material-related energy shifts. Assuming
a constant energetic separation between the core level and the
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HOMO (highest occupied molecular orbital), these shifts are
directly related to the corresponding transport levels. This is
reasonable since rigid shifts of core levels as well as of the
valence band features were observed for the pristine
components (for P3HT, see ref 17). Using the acceptor
DFPyCy, (CgHgF,N) (Figure 1), the monitoring of core level

F

Figure 1. Chemical structure of DFPyCy,.

shifts enables the investigation of energy level shifts for donor
and acceptor simultaneously: While the 52p core level shift is a
probe for the donor P3HT, Fls is related to the acceptor
component. In addition, substituting the widely used acceptor
PCBM by fluorinated relatives might be a route to optimize the
energetics of the donor—acceptor interface in organic photo-
voltaic devices.

2. EXPERIMENTAL SECTION

For the investigation of pristine DFPyCy, films were
evaporated under ultrahigh vacuum from a temperature-
controlled crucible. The pressure during the evaporation of
the fullerene was less than § X 10™° mbar; the evaporation rate
was about 0.01 nm/s as estimated using a quartz microbalance.

Thin blend films (~100 nm) were coated on indium—tin-
oxide (ITO) substrates from chloroform solution (1 mg
polymer/100 mg chloroform) by doctor blade casting at
ambient conditions and under low light level. The substrates
were cleaned before the thin film application by ultrasonic
treatment in acetone for 15 min. Regioregular P3HT (P3HT,
Merck, number-average molecular weight 83 000 g mol™,
weight-average molecular weight 113 000 g mol™'; RR = 95%)
and DFPyC,, (Konarka Technologies) were used in a ratio of
1:1 and dissolved in nitrogen-flushed chloroform. Afterward the
samples were transferred to a vacuum chamber with attached
gas supply (O, purity 99.998%, N, purity 99.999%). The
annealing steps at 428 K were carried out with a heating system
which contacts the backside of the sample. The temperature
was recorded directly on the sample surface using a NiCr/Ni
thermocouple, and the error of the recorded temperatures was
estimated to +3K. On top of the vacuum chamber, a solar
simulator was attached which irradiates the sample through a
sapphire window which does not change the spectral
distribution of the light source. The temperature of the sample
was checked during the illumination and was constant within 1
K. For oxygen exposure experiments, a flow of dry oxygen at
970 mbar was applied to the chamber without any contact of
the sample to ambient air. Afterward the samples were
transferred to an ultrahigh-vacuum system without contact
with ambient air.

XPS measurements were carried out using a multichamber
UHV system (base pressure 2-107'" mbar), equipped with a
SPECS Phoibos 150 cylindrical hemispherical analyzer and a
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monochromatic Al Ka source (Focus 500 monochromator,
XR50m X-ray source, Al Ka 1486.74 eV). The energetic
resolution determined from the width of the Fermi edge for
XPS was about 400 meV. The energy scale for XPS was
calibrated to the binding energy (BE) of Au 4f,,, (84.00 eV),
Ag 3d;/, (368.3 eV), and Cu 2p;,, (932.7 eV). Peak fitting was
performed using the software Unifit 2008.%!

Due to careful comparison of single scans, possible X-ray
radiation damage can be excluded as several series of spectra
with different radiation exposure times were taken.

3. RESULTS AND DISCUSSION

3.1. Energetic Shifts in Pure Donor and Acceptor
Components Due to Degradation. We first discuss the
effects of oxygen and light on the pure donor and acceptor
(P3HT and DFPyCg,) materials. The state-of-the-art polymer
P3HT has been studied in detail recently,wand the most
important results which are of importance for the under-
standing of the behavior of the blend are recapitulated below.
First, electronic parameters of P3HT in thin films before
degradation were determined: the position of the HOMO (0.8
eV below the Fermi level), the ionization potential IP (4.65
eV), and the S2p binding energy (164.25 ev)."” Although in
particular the IP may strongly depend on the preparation and
the packing density of the ﬁlml,?“1 comparable values were
observed after an.nlea].inlg.1?'22'23 In addition, the separation
between the HOMO and S2p (163.45 eV) can be assumed to
be constant.

The exposure of P3HT to photooxidative conditions leads to
almost rigid energetic shifts of core level and valence band
features, and a correlation with the oxygen content in the
polymer film was found.!” Furthermore, it was demonstrated
that the energy level shift is almost reversible upon thermal
annealing at 423 K, whereas the oxygen content in the film
consists of an irreversibly and a reversibly bound oxygen
fraction.'” The reversible fraction correlates with the observed
energy shift, whereas the irreversible part does not alter the
electronic structure. The oxygen and light-induced shifts are
interpreted in terms of[:|-do[:|i.ng.2’4"ZS Molecular oxygen forms a
charge-transfer (CT) complex with the polymer. In this
reversible CT complex the oxygen molecule is weakly bound
to the z-system of the P3HT and traps an electron which leaves
behind a mobile hole on the electronic z-system. This leads to a
shift of the Fermi level toward the HOMO level of P3HT.

In Figure 2, the Cls and Fls core level spectra of a thin film
of the acceptor material DFPyC, on ITO during the
degradation are displayed. For the pristine material (Figure 2,
bottom) we observe a single component for the two chemically
equivalent fluorine atoms, in the Fls core level spectra with the
binding energy of 687.80 eV which is typical for Fls in organic
compounds.™ For the Cls core level peak, we observe a single,
broad feature with the binding energy of 285.45 eV (Figure 2,
bottom) which consists of several components. Aromatic
carbon, aliphatic carbon, and carbon bonded to the
heteroatoms contribute to the Cls signal, each component
being accompanied by satellite features at higher binding
energies. From the composition of the blend, we expect that the
signal is dominated by aromatic carbon; however, the
separation of the components is difficult.

In addition, UPS measurements were carried out to obtain
basic electronic parameters of DFPyCg, (see Supporting
Information). From the low binding energy (BE) onset of
the spectrum, the position of the HOMO was determined to be

dwdoi.org/10.1021/jp4004642 | L Phys. Chem. C 2013, 117, 4992 -4558
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Figure 2. XPS core level spectra of a DFPyCy, film during cycles of
oxygen/light treatment and subsequent annealing. Left panel: Cls
spectra. Right panel: Fls spectra.

at 1.7 eV below the Fermi level, and the ionization potential
(work function determined from the high binding energy cutoff
+ BE (HOMO)) is equal to 6.4 eV. The latter value is
somewhat higher than literature values of the state of the art
acceptor material PCBM27_3OAssu.rnmg rigid shifts of all
electronic levels, the combination of XPS and UPS allows the
determination of the HOMO position from the energy of Fls
using the energy difference F1s — HOMO (686.2 eV).

In general, the repeated exposure of the acceptor film to light
and oxygen leads to a shift of all core levels toward lower
binding energies. The energetic shifts of the core levels are
summarized in Figure 3 as a function of the illumination time in

01
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004 ® y 60 O C1s (annealed)
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Figure 3. Energetic shifts of pure DFPyCy, as a function of the
illumination time under air. Simultaneous exposure to light and oxygen
leads to a rigid shift of Fls and Cls core level binding energies.

oxygen atmosphere. Several cycles of exposure to light/oxygen
and annealing are performed. The pristine DFPyCgy film is
exposed to the light of a sun simulator and 970 mbar of dry
oxygen for certain periods of time. This leads initially to a
decrease in the binding energies of the Fls and Cls core levels
of about 0.25 eV within the first 5 min. Evidently, the core
levels are not shifted back to higher binding energies upon
annealing. This means that contrary to P3HT, reversible shifts
are not present; ie, the fullerene DFPyCy, is oxidized and
electronically affected irreversibly. Overall, an irreversible shift
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of all core levels of about 400 meV to lower binding energies is
observed for DFPyCgy, up to an illumination time of 120 min.
In the case of P3HT, the reversible shifts can be explained by
the formation of a reversible charge-transfer complex between
oxygen and the polymer. In this picture, an electron is
transferred from the polymer to an oxygen trap state leading to
p-doping of the polymer.2425 In the case of the electron-
accepting fullerenes, however, the energy of the HOMO is
lower (the ionization potential is higher), and therefore it is
reasonable that a charge transfer to oxygen is energetically
unfavorable.

The fact that all core levels exhibit the same energetic shifts
during the exposure to light and oxygen suggests that the
complete molecule is affected electronically in the same manner
and local effects (ie., due to chemical interactions at the side
chain) are not observed. In other words, the observed energetic
shifts are related to a shift of the reference level (Fermi level).
Thus, the energetic shift of the Fls level is a measure for the
position of the Fermi level, which is of particular importance for
the following study of the blend system.

3.2. P3HT/DFPyC,, Blend. 3.2.1. Phase Segregation.
Annealing steps during the experiment are essential to probe
the reversibility of the observed oxygen effects on the energy
level alignment. At the same time, however, thermal annealing
may also influence the thin film morphology by phase
segregation of the donor and acceptor comgonent and by an
increasing crystallinity of the donor.*"? Therefore, the
question arises if the energy level alignment between donor
and acceptor is affected by phase segregation upon annealing.
Due to the surface sensitivity of photoelectron spectroscopy,
this method enables in particular the study of an enhancement
of one component at the surface. The distribution of the donor
and acceptor component at the surface of the blend is probed

via the ratio of the sulfur and fluorine XPS signals (Figure 4). If
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Figure 4. S/F ratio at the surface of the P3HT:DFPyCg, blend film
obtained from S2p and Fls core level intensities after the initial
annealing and subsequent degradation steps. The annealing causes a
segregation of DFPyCg, toward the surface of the initially mainly
P3HT terminated blend surface.

segregation occurs, the S/F atomic ratio is expected to change
as one of the materials diffuses to the surface and the XPS
signal of this material increases. In order to probe the influence
of a possible segregation on the energy level alignment, blend
films were first thermally annealed three times in the same way
as in the later degradation experiment. The elemental
composition as a function of the annealing time is presented

in Figure 4.
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The primary annealing procedure leads to a significant Fla] E-03eV ;;:a?; Tsop| e :;r:;i.d

change of the S/F ratio which decreases from 17 to 9. The

intensity of the Fls peak and therefore the amount of fluorine 380 min 180 min,

increases which means that the acceptor is transported toward
the surface during the annealing process. This transport process
can be explained with the presence of a pure P3HT layer at the
film surface before annealing, a so-called wetting layer.w’n’34
The high S/F ratio at the beginning of the experiment (for a
homogeneous mixture a S/F ratio of 2.7 is expected} also
points to the presence of such a P3HT wetting layer at the
surface. Due to annealing, the acceptor molecule diffuses to the
P3HT wetting layer and the S/F ratio decreases. The presence
of such a P3HT wetting layer is also in good agreement with
the more surface sensitive UPS spectra of the blend film, which
is comparable in shape to pure P3HT.

In parallel to the molecular segregation, all core levels are
shifted equally by about 0.1 eV to higher binding energies
(shown below). This energy shift is most probably caused by
undoping the blend via removing the oxygen in the ex situ
prepared samples and not by segregation (the same shift of
about 0.1 eV was found for ex situ prepared samples of the pure
acceptor material following annealing). Most importantly,
however, the energy level alignment between the donor and
acceptor is not changed. During the further experiment only
minor changes of the S/F ratio are observed.

Thus, the significant change of the element ratio due to the
initial annealing has only a minor effect on the energy position
of the core levels and almost no effect on the energy level
alignment. Additionally, no significant effect of the annealing on
the energy level alignment of the blend can be found
throughout the experiment.

3.2.2. Energy Level Alignment. The Cls core level spectrum
taken from the blend film originates from a superposition of the
Cls signals of P3HT and fullerene. As the single components
cannot be energetically resolved, the Cls spectrum is not suited
for probing the energy level alignment. On the other hand,
both the donor and the acceptor components contain specific
elements: sulfur is only present in P3HT while only DFPyC,
contains fluorine. Thus, the measurement of S2p and Fls
binding energies offers the unique opportunity to study the
energy level alignment in the blend without complex peak-
fitting which may induce artifacts. The peak shape of the Fls
spectra is similar to that of pure DFPyCyg, and the S2p signal
consists of a single doublet peak due to spin—orbit coupling
(Figure.S, bottom). The broad spectral shape of the S2p
spectrum might be understood by an inhomogeneous broad-
ening of the ionization energy associated with the morphology
of the films.**

In this manner we deduce the energy level alignment for the
P3HT /DFPyCg, blend before degradation, displayed in Figure
6. The corresponding S2p and Fls core level energies are taken
from the bottom spectra of Figure 5. We note that a small
amount of oxygen is already present in the pristine sample, as
the film was prepared under ex situ conditions and
consequently got exposed to ambient atmosphere. The pristine
sample was therefore annealed in UHV three times to get rid of
oxygen and solvent residues.

The core level binding energies of the annealed blend are in
good agreement with the pure materials: S2p, 164.25 eV and
Fl1s, 687.9 eV. The positions of the HOMOs of the donor and
the acceptor in Figure 6 are determined by the energetic
distances to the respective core levels measured for the pure
materials (see section 3.1). In the same manner we obtain the
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Figure 5. XPS core level spectra (left, Fls; right, S2p) of the blend film
after cycles of oxygen/light treatment (red curves) and thermal
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Figure 6. Energy level alignment between the donor and acceptor
component in the blend before degradation deduced from S2p and
Fls core level binding energies.

position of the vacuum level by adding the ionization potential
to the HOMO energy. From Figure 6, it is clearly visible that
there is an offset between the vacuum levels of the donor and
the acceptor; i.e,, the vacuum levels do not align, indicating an
interface dipole as large as 0.85 eV between the donor and
acceptor phase. Such interface dipoles were found for several
organic—organic heterojunctions, in Earljcular if they are
formed by vacuum deposiﬁon23’27’35’3 The mechanism can
be understood by charge-transfer processes resulting in the
formation of electronically and geometrically relaxed positive
(P3HT) and negative (DFPyCg,) polaronic states. Unfortu-
nately the energy of the lowest unoccupied molecular orbital
(LUMO) is not accessible using photoemission. The estimation
of the corresponding HOMO—-LUMO energy gap is often

dxdoi.org/10.1021/jp40045642 | L Phys. Chem. C 2013, 117, 49924598
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based on data from optical spectroscopies. We determine the
optical gaps (EUPL) from the onset of the UV—vis spectra for
P3HT and DFPyCg, to be 1.9 and 1.75 eV, respectively. We
note, however, that even if the values for the optical gap are
easily accessible, due to the excitonic nature of the optical
excitation, E,, cannot be used to derive transport properties
such as charge-carrier extraction barriers at electrode interfaces.
Rather, the charge-transport levels correspond to the positive or
negative polaronic levels that are the HOMO of the positively
charged polymer and the LUMO of the negatively charged
polymer. Whereas the positively charged HOMO is related to
the final state of photoemission (i.e., we measure directly the
electronically relaxed ionic state), the energy of the negatively
charged LUMO has to be determined by other methods such as
inverse photoemission.u'n Unfortunately literature data of
transport gaps are rare and partly contradictory; in addition the
(transport) §ap may depend on the preparation or treatment of
the sample.” We consider in Figure 4 nevertheless the LUMO
position for both components based on literature data for the
transport gap of P3HT (2.5 eV) and PCBM (2.0 eV).” Since
no data for DFPyCg, are available, we assume that the transport
gaps of PCBM and DFPyCy, are similar (which is reasonable
since E,, is also comparable). We emphasize, however, that this
approach allows only a qualitative discussion of LUMO
differences.

The energy level diagram in Figure 6 indicates that the
difference between the LUMO of the acceptor and the HOMO
of the donor of 1.1 eV is essentially determined by the size of
the dipole between the donor and acceptor phase.

3.2.3. Effect of Degradation on the Energy Level
Alignment. The question now arises whether the energy level
alignment is affected by a degradation of the materials. The
corresponding Fls and S2p core level spectra of the blend film
after several degradation/annealing cycles are shown in Figure
5. The initial annealing of the sample leads to an increased
binding energy of all core levels of about 0.1 eV (Figure 5). In
contrast to ref 22, the small shift to higher binding energies
cannot be understood by a change of the morphology, since an
increase of the crystallinity would shift all core level binding
energies to lower values. Therefore, we ascribe these shifts to a
dedoping effect due to the removal of oxygen. After the initial
annealing step, the sample is exposed to light and dry oxygen
(solar simulator, 970 mbar dry oxygen) and subsequently
annealed for 15 min at 428 K. A minor broadening of the core
level spectra (Cls, S2p) during the experiment points to the
formation of slightly oxidized species while highly oxidized
reaction products are not detectable.

In order to discuss the energetic shifts in more detail, the
evolution of S2p and Fls core level binding energies are
summarized in Figure 7a. The exposure to light and oxygen
(full symbols in Figure 7) is generally accompanied by an
energetic shift of all bands toward lower binding energies (AE,
< 0). A recovery is observed after the subsequent annealing
step. This almost reversible behavior is reminiscent of the
oxygen-induced p-doping of pure P3HT."” We suggest
therefore that the reversibly bound species originates from a
charge-transfer complex between P3HT and oxygen leading to
p-doping of P3HT which results in a shift of the common
Fermi level of the blend toward the HOMOQ of the materials.

With prolonged exposure to light and oxygen, the reversible
energy shifts are increasingly superimposed by an irreversible
contribution. This leads to a decrease in the Fls and S2p
binding energies. In contrast to the reversible case, the
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Figure 7. (a) 52p (squares) and Fls (circles) relative binding energies
in a PAHT/DFPyCg, blend film during several cycles of exposure to
light and oxygen (solid symbols) and subsequent annealing (open
symbols). (b) Evolution of the oxygen amount (atomic ratio) in the
blend film during the experiment.

irreversible component affects the two peaks differently. The
acceptor-related F1s signal is shifted by —0.39 eV after 120 min,
whereas the donor-related S2p peak is only shifted by —0.21
eV. The resulting shift between the energy levels of P3HT and
DFPyCy, of 180 meV can indicate a change of the energy level
alignment between the donor and acceptor as discussed below.

The amount of incorporated oxygen in the blend film can be
estimated from the Ols photoemission intensities. The atomic
percentage of oxygen (atomic ratio) in the blend film
determined from photoemission intensities is plotted against
the illumination time (Figure 7b). We estimate the error in the
determination of the atomic ratio of oxygen to be about +0.3%
(ie., the size of the data points in Figure 7). As the sample is
prepared ex situ, a small amount of oxygen is already present in
the as-prepared film. After the initial annealing the oxygen
content in the film is decreased (below 1 atom %). Even if the
oxygen cannot be completely removed before the first
degradation step, the subsequent degradation steps provoke
in each case a considerable increase of the amount of oxygen.

From Figure 7b it is also clearly visible that the major part of
oxygen is strongly bound and cannot be removed by annealing
at the applied temperature and only a minor part of the oxygen
disappears upon annealing. The irreversibly bound species may
therefore originate from photooxidation products of P3HT,
DFPyCg), or even both. However, the fact that the pure
DFPyCy, does show both, an irreversible energy shift and an
irreversible oxygen species, suggests that at least a certain part
of the irreversible oxygen component in the blend is located at
the acceptor molecule. In summary, the two completely
different pathways of doping and degradation present in the

dxdoi.org/10.1021/jp4004642 | L Phys. Chem. C 2013, 117, 45524958
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blend film can be essentially described by the superposition of
effects in the pure materials.

The initial energy level alignment is recapitulated in Figure 8
(left) (cf. also Figure 6) and compared to the situation after

E  Pristine Blend After 120 min

i
W

Corelevels

P3HT DFPyCso F3HT DFPyCso

Figure 8. Energy level scheme for the P3HT:DFPyCg, blend in the
pustine state and after 120 min exposure to light and oxygen.
Irreversible effect of O, + light treatment leads to shifts of donor and
acceptor states, but the acceptor is affected more strongly resulting in
the change of the energy level alignment between donor and acceptor
by about 180 meV.

120 min degradation (right). The energy level diagram is based
on the irreversible core level shifts as discussed above. From
Figure 8 it becomes evident that the different shifts of the
electronic levels of the donor and the acceptor due to
degradation result in a decrease of the energy difference
between the HOMOs of P3HT and DFPyCg, by 180 meV.

Taking, however, into account that the different energy level
alignment is most likely determined by an irreversible shift
mainly of the electronic levels of the acceptor DFPyCy,, this
irreversible degradation may affect also other properties such as
the charge-carrier transport or the charge-separation probability
in an unfavorable manner. The broadening of the HOMO level
in UPS is a clear hint to a change of the levels responsible for
transport properties. For Cg, exposed to O,, a drastic decrease
of the electrical conductivity was reported which can be
understood by a removal of band bending near the inter-
face.’”®® Such a behavior can be discussed in terms of the
formation of different charge-carrier traps.j? The different
energy level alignment of the (irreversibly) degraded
components may therefore not directly determine the device
characteristics, influences of the degradation on different
processes most likely have to be considered.

4. CONCLUSIONS

The effect of oxygen and light on the energy level alignment of
a P3HT/fullerene blend was investigated. Upon exposure to
oxygen and light, two different oxygen species could be
identified: A reversibly bound species which is responsible for
the p-doping of the blend and an irreversible species which
causes an irreversible shift of all energy levels to lower binding
energies. We propose that the reversible energy shifts in the
blend film are due to a light-induced doping of the P3HT
component via a charge-transfer complex with oxygen. This
reversibly lowers the common Fermi energy of the blend
leading to identical reductions in binding energies for both
polymer and fullerene.

The irreversible energy shifts are mainly due to irreversible
photooxidation of the DFPyCy. Since the donor and acceptor
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components are not equally affected by these irreversible shifts,
a change in the alignment of the energy levels of the two
components of the blend due to the degradation is observed.
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Anlage 5

Photodegradation of C-PCPDTBT and Si-
PCPDTBT - Influence of the Bridging Atom on the
Stability of a Low Band Gap Polymer for Solar
Cell Application

U. Aygul, H-J. Egelhaaf, M. Merz, P. Nagel, S. Schuppler, H. Peisert,
T. Chassé, ChemPhysChem 2015, 16, 428-435.

Zusammenfassung

Der Mechanismus der Photooxidation der beiden low band gap Polymere PCPDTBT und Si-
PCPDTBT werden untersucht und mit dem Polymer P3HT verglichen. Die
Degradationskinetik wird mit Hilfe von UV/vis Spektroskopie und die Produkteevolution
wahrend der Photooxidation mit Hilfe von X-Ray Photoelectron Spectroscopy untersucht.
Beide low band gap Polymere weisen eine hohere Stabilitat auf als P3HT wobei das
Briickenatom in der Cyclopentadithiophen-Einheit ein wichtige Rolle fiir die Stabilitat spielt.
Zudem werden unterschiedliche Reaktionsgeschwindigkeiten fir die unterschiedlichen
Elemente beobachtet. Im Fall von Si-PCPDTBT zum Beispiel findet die Photooxidation
bevorzugt am Siliziumatom statt, wodurch die anderen Elemente und somit das konjugierte -

System geschutzt werden. Zusatzlich wird ein Reaktionsgradient im Polymerfilm identifiziert.
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Photodegradation of C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT:
Influence of the Bridging Atom on the Stability of a Low-
Band-Gap Polymer for Solar Cell Application**

Umut Aygiil,” Hans-Joachim Egelhaaf,” Peter Nagel,” Michael Merz,“ Stefan Schuppler,”
Klaus Eichele,” Heiko Peisert,*” and Thomas Chassé®

The kinetics of photodegradation and the reactivity of different
sites of the low-band-gap polymers poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethyl-
hexyl)-4H-cyclopental2,1-b:3,4-b]dithiophene)-alt-4,7-(2,1,3-

benzothiadiazole)] (C-PCPDTBT) and poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethyl-
hexyl)dithieno[3,2-b:2',3'-d]silole)-alt-4,7-(2,1,3-benzothiadia-

zole)] (Si-PCPDTBT) are investigated as thin films and are com-
pared to those of poly(3-hexylthiophene) (P3HT). The decay ki-
netics are monitored with UV/Vis spectroscopy and the reactiv-
ity and product evolution are investigated with X-ray photo-
electron spectroscopy (XPS). Both polymers exhibit higher

1. Introduction

The efficiency of donor-acceptor-based organic solar cells has
been improved with the introduction of low-band-gap poly-
mers as donor materials,™? such as poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethyl-
hexyl)dithieno[3,2-b:2',3'-d]silole)-alt-4,7-(2,1,3-benzothiadia-

zole)] (Si-PCPDTBT) and poly[2,6-(4,4-bis-(2-ethylhexyl)-4H-cy-
clopental2,1-b:3,4-b'ldithiophene)-alt-4,7-(2,1,3-benzothiadia-

zole)] (C-PCPDTBT).*! On the other hand, the limited lifetime
of polymer-based solar cells is still a disadvantage. One of the
reasons for the reduced lifetime is an irreversible degradation
of the polymer, which is observed after long-term exposure to
light and oxygen™” leading to a drop of the device efficien-
cy.®' For the state-of-the-art polymer poly(3-hexylthiophene)
(P3HT) and related blends, the degradation mechanism and
the influence of several environmental conditions are still dis-
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stability than P3HT. The bridging atom in the cyclopentadithio-
phene (CPDT) subunit has a significant influence on the stabili-
ty. Varying oxidation rates for the different elements were ob-
served. In the case of Si-PCPDTBT, the silicon atom is oxidized
primarily, whereas the photooxidation rates of the other ele-
ments are reduced relative to C-PCPDTBT. Additionally, XPS ex-
periments with varying excitation energies reveal a significant
reaction gradient within a few nanometers of the surface of
degraded thin films of C-PCPDTBT.

cussed intensely.®"'® However, the detailed degradation
mechanism depends on the considered polymer (or blend)"2%
and a detailed understanding is necessary for future develop-
ments.

In this work, we investigated the photooxidation of the two
polymers C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT. The chemical structures
of the polymers only differ in the bridging atom of the cyclo-
pentadithiophene (CPDT) subunit (Figure 1), but they show sig-
nificant differences in the degradation process and rate. The

L

Figure 1. Chemical structures of C-PCPDTBT (left) and Si-PCPDTBT (right).

degradation is performed under air-mass (AM) 1.5 standard illu-
mination and ambient air conditions and monitored with UV/
Vis spectroscopy. The product evolution of the degradation
process is determined with X-ray photoelectron spectroscopy
(XPS). Finally, the reaction rates and the reactivity of different
sites of both polymers are compared and the role of the bridg-
ing atom is analyzed.

The information depths of the UV/Vis and XPS spectroscopic
methods differ significantly. With UV/Vis spectroscopy we ex-
amine the whole polymer film (with a film thickness of about

428 © 2015 Wiley-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim
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100 nm), whereas the surface-sensitive technique XPS gives in-
formation to about 12 nm. This, firstly, allows the investigation
of the surface degradation, and secondly provides a compari-
son between bulk and surface during the photooxidation pro-
cess.

2. Results and Discussion
2.1. Stability of C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT

The UV/Vis spectrum of C-PCPDTBT (Figure 2a) consists of two
broad absorption maxima located at 410 and about 700 nm.
The broad featureless absorption spectrum indicates an essen-
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Figure 2. a) UV/Vis spectra of C-PCPDTBT and b) Si-PCPDTBT thin films after
stepwise illumination for up to 41h under AM 1.5 conditions and ambient
air at 22°C.

tially amorphous polymer film On replacing the bridging
carbon atom by silicon the spectral shape changes, showing
two clearly resolved features at about 694 and 760 nm (Fig-
ure 2b). The origin of this structure is discussed in terms of
strong aggregation and stacking of the polymer chains¥

Thin films of both polymers were exposed to light and ambi-
ent air, which caused a steady decrease of the UV/Vis absorb-
ance by about 20 % during the first 35 h of irradiation as a con-
sequence of the irreversible degradation of the polymers. In

ChemPhysChem 2015, 16, 428 -435
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the case of Si-PCPDTBT, the maximum at 760 nm hardly
changes its spectral position during the degradation process,
but shows a slightly stronger decrease than the maximum at
694 nm (Figure 2). This might be due to the loss of crystallinity,
since aggregation-related shoulders are typically observed at
higher wavelengths. In the case of C-PCPDTBT, the same effect
(decrease of the shoulder at about 750 nm) might cause the
slight blueshift of the absorption maximum, due to the lack of
resolution of the two vibrational bands. For other polymers,
blueshifts during the first 20% of UV/Vis absorption loss can
indicate the formation of reaction products with fewer than
about ten intact monomer units.?” The absence of such signifi-
cant shifts in Figure 2 may therefore point to the presence of
longer chain lengths.

The exposure to light and ambient air leads to the decay of
the absorption of all studied polymers. The decay kinetics can
be extracted from the loss of the absorbance. In Figure 3, we
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Figure 3. Decay kinetics of the UV/Vis absorption as a function of the illumi-
nation time for C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT. The decay rates were extracted
from linear fits of the data. In the case of Si-PCPDTBT, two wavelengths were
analyzed. The higher value for k; at 760 nm can be attributed to a loss of ag-
gregation.

analyze the development of the absorbance maxima for C-
PCPDTBT (697-683 nm, see broken line in Figure 2) and Si-
PCPDTBT (about 694 and 760 nm). We note that the film thick-
ness of Si-PCPDTBT also varied slightly (initial absorbance of
0.98) resulting in only minor changes of the reaction rate. For
C-PCPDTBT the absorbance shows an almost linear decay
(Figure 3, top), as observed recently for P3HT.”2%

In contrast, the analysis of both Si-PCPDTBT bands cannot
be described sufficiently by a single linear fit: the slope is dif-
ferent for the first 500 min and higher degradation times. A
linear fit of both data groups results in initial reaction rates k;
of 24x10 * and 3.6x10 *min ' at 694 and 760 nm, respec-
tively, whereas reaction rates k, are significantly lower (6x10°°
and 5.1x10° min~" at 694 and 760 nm). The feature at higher
wavelengths can be ascribed (partly) to the aggregation band,
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so the higher value for k; at 760 nm compared with 694 nm
may indicate an initial loss of aggregation. For the same
reason, for the analysis of the kinetics of the photooxidation of
Si-PCPDTBT the band at 694 nm might be more suitable. How-
ever, considering both wavelengths, the initial degradation of
Si-PCPDTBT is faster than that of C-PCPDTBT (k=84x
10° min"), whereas Si-PCPDTBT is more stable after an illumi-
nation time of 500 min, which points to a different mechanism
in both cases. The higher initial degradation rates for Si-
PCPDTBT are in good agreement with the literature.”™ A possi-
ble reason for the different behavior of these polymers might
be a change of the oxygen diffusion, that is, the question may
arise whether or not the oxygen diffusion is the rate-limiting
step in the photooxidation. However, recently it was shown
that for a 100 nm thick P3HT film the oxygen diffusion is signif-
icantly faster than the photooxidation—the so-called Deborah
number was determined to be 0.01 and thus < 1.22 We expect
therefore that also for the other polymers the photooxidation
is not oxygen diffusion limited.

2.2. Product Evolution Studied by XPS

With XPS we obtained information about the elemental com-
position of the respective polymer, the binding state of the el-
ements present, and possible interactions between the poly-
mer and oxygen, both chemical and electronic. Therefore,
chemical changes of the polymer film due to the degradation
process can be determined.

We first discuss the core-level photoemission spectra of the
pristine C-PCPDTBT film (Figure 4a-c, bottom spectrum of
each panel). The two subunits in C-PCPDTBT, cyclopentadithio-
phene (CPDT) and benzothiadiazole (BT), contain chemically
different sulfur atoms, which can be clearly separated in the
corresponding S2p spectrum (Figure 4a, bottom). A peak-fit-
ting routine is performed for detailed analysis of the S2p
signal, by using two components with the same Voigt profile
and a spin-orbit splitting of 1.20 eV. The spin—orbit doublet
with the lower S2ps, binding energy at 164.5 eV can be as-
signed to the carbon-bonded sulfur in the thiophene units and
the doublet with the higher S2ps, binding energy at 165.9 eV
to the nitrogen-bonded sulfur in the benzothiadiazole unit.
The sulfur species in the benzothiadiazole unit is visible at
higher binding energies due to the higher electronegativity of
the neighboring nitrogen atoms compared to carbon neigh-
bors in the thiophene unit. The intensity ratio of both sulfur
components is in good agreement with the expected stoichi-
ometry of 2:1 (thiophene-sulfur/benzothiadiazole-sulfur). For
the C1s core-level signal we observe a broad, asymmetric peak
with a tail to higher binding energies (Figure 4b, bottom). The
C1s peak consists of several components and the peak maxi-
mum is located at a binding energy of 285.2 eV. Aliphatic
carbon, aromatic carbon, and carbon bonded to the heteroa-
toms sulfur and nitrogen contribute to the C1s signal of C-
PCPDTBT. A detailed peak-fitting procedure of this peak was
performed in a previous work.” Due to the large uncertainty
in the description of the broad C1s feature, we will not discuss
changes of this peak shape in detail. For the two chemically
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Figure 4. Development of a) S2p, b) C 1s, and ¢) N 1s core-level spectra of C-
PCPDTBT during photooxidation. Black peak fit components represent un-
oxidized components; oxidized components are displayed in gray (for a de-
tailed description see text).

equivalent nitrogen atoms we observe a single component in
the core-level spectra with an N 1s binding energy of 400.0 eV,
which is typical for N1s in organic compounds 22

This polymer film was then exposed to light and ambient air
and UV/Vis as well as XPS measurements were performed in
the course of the degradation process. The core-level spectra
of the photooxidized C-PCPDTBT film are shown in Figure 4,
with increasing degree of oxidation from bottom to top. The
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corresponding relative losses of absorption, obtained from UV/
Vis spectroscopy, are shown on the right-hand side.

Two different effects occur upon illumination under ambient
air. During the early stages of photooxidation we observe rigid
shifts of all element peaks by around 0.2 eV to smaller binding
energies. The changes in the energetic position of the core
levels are accompanied by only minor chemical changes, simi-
lar to P3HT!® Such rigid energetic shifts of all core levels in
photoemission, induced by oxygen and light, can be under-
stood by p-doping of the polymer film as observed for several
polymer systems.”?¥ Molecular oxygen diffuses into the film
and forms a charge-transfer complex with the polymer, where-
in the oxygen molecule is bound weakly to the m system of
the polymer and traps an electron.??¥ This leaves a mobile
hole on the m system behind, whereby the Fermi level is shift-
ed towards the HOMO level of the polymer. This process is re-
versible upon thermal annealing.?? With ongoing degradation,
all core levels are shifted back to higher binding energies,
even higher than the binding energy of the pristine species.
This is interpreted in terms of changes in the environmental
potential due to increasing oxidation. Charging effects due to
the decreasing electrical conductivity of the polymer film
during oxidation as an additional reason for the energy shift
cannot be ruled out.

The second effect of oxygen is an irreversible photooxida-
tion of the polymer leading to new signals in the XPS spec-
trum at higher binding energies due to oxidation of the re-
spective elements. In the case of sulfur at least two new sig-
nals appear in the core-level spectra with binding energies of
168.8 and 169.3 eV (Figure 4a). These new signals can be as-
signed to highly oxidized sulfur species, probably sulfonic
acids®® or peroxides.°>? The intensity ratio between oxidized
and unoxidized components was determined by peak fitting of
the XPS signal, assuming the same peak shape for all compo-
nents.

With proceeding degradation, the intensities of the two un-
oxidized sulfur species decrease, accompanied by a broadening
of the signal shape and a shift back to higher binding energies
upon enhanced degradation, whereas the intensity of the oxi-
dized species increases. At a degree of degradation of about
42 %, determined from UV/Vis loss, the fraction of oxidized
sulfur in the XPS signal reaches 84 %.

The oxidized features at higher binding energies in the C1s
region, which appear after photooxidation of the polymer, can
be described by three components, even if an exact assign-
ment is not possible. The spectra were fitted assuming a con-
stant peak shape (except broadening) of the unoxidized com-
ponent (black curve in Figure 4b) and two additional peaks for
oxidized species (gray curves in Figure 4b). The two peaks in
the oxidized carbon area, with binding energies of 286.3 and
2894 eV at the highest degree of oxidation (42%), can be re-
lated to carbonyl groups and carboxyl groups, respectively.*”

For nitrogen, a peak in the core-level spectra at a binding
energy of 402.8 eV appears after degradation, which points to
the formation of nitrosyl groups. In addition, we observe
a shift of the nitrogen signal at about 400 eV towards higher
binding energies (=2 0.4 eV). This energetic shift is larger than
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those of the S2p and C1s signals (= 0.15 eV), so a shift of the
Fermi level due to doping cannot be the only reason for this
behavior. It is rather explained by the formation of new chemi-
cal species with binding energies that are only slightly higher
than those of the benzothiadiazole nitrogen, such as —NH,
(see below).

In summary, all elements in C-PCPDTBT become oxidized in
the presence of light and oxygen; however, we observe a differ-
ence between the extent of UV/Vis absorption loss and the
corresponding degree of degradation as concluded from XPS
for all three elements and summarized in Figure 5. The degree
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Figure 5. Correlation between the UV/Vis absorption loss of a C-PCPDTBT
film and the fraction of oxidized species of the elements C, N, and 5 in this
film, as obtained from the XPS data in Figure 4. The elements contained
near the surface are oxidized at different rates.

of degradation of each element gained from the XPS spectra is
plotted against the loss of optical absorption obtained from
the UV/Vis spectra of the film. In the case of XPS this repre-
sents the relative contribution of oxidized elemental species in
the recorded core-level signal. For all elements the degree of
degradation according to XPS is higher than that from the UV/
Vis data. By using UV/Vis spectroscopy we gain information
about the integrity of the conjugated m system, whereas with
XPS we probe the binding state of each element. However, the
oxidation of an atom does not necessarily correlate with the
destruction of the m system, which may explain the different
degrees of degradation obtained by these methods. Another
reason may be the different information depths of the two
methods, and different quantitative predictions on the photo-
oxidation products point to a reaction gradient within the film.
A third possible explanation is the formation of volatile spe-
cies, for example, alkyl side chains: this would decrease the
amount of unoxidized carbon in the C1s photoemission peak
but not affect the UV/Vis spectra as the conjugated m system is
unchanged.

A comparison of the development of oxidized species for
each element reveals significant differences. In the early stages
of photodegradation all elements are oxidized to almost the
same extent. However, after about 20% of the absorbance is
lost, clear differences occur, as sulfur is already oxidized by up
to 529% whereas 43% of nitrogen and only 34% of carbon are
degraded at that stage. This trend becomes more evident with
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the ongoing degradation process. After, for example, 42% loss
of optical absorption, 84% of all sulfur, 60% of all nitrogen,
and 41% of all carbon atoms are oxidized. Therefore we con-
clude that under photooxidative conditions the sulfur atoms in
C-PCPDTBT are more easily oxidized than the other elements.
Additionally, a detailed peak-fitting analysis of the sulfur core-
level spectra shows that the differences in the development of
the two unoxidized sulfur components are minor.

Carbon shows the lowest apparent reaction rate; however,
a clear distinction of the different species is complicated and
different reaction rates for aliphatic carbon, aromatic carbon,
carbon bonded to nitrogen, and carbon bonded to sulfur
cannot be ruled out.

The same experiment was carried out with Si-PCPDTBT to
examine the influence of the exchanged bridging atom on the
stability of the polymer. The core-level spectra of all elements
measured during the photodegradation process are shown in
Figure 1S (Supporting Information). Notably, the Si2p spectrum
in Figure 1S is initially oxidized by 40%—a value that was
found for several batches. We conclude, however, from nuclear
magnetic resonance (NMR) spectroscopy, that the oxidized Si
compound is not related to the polymer and can rather be re-
garded as a contamination of the (intact) polymer in the range
of 1% (see Figure 25). We note that small amounts of additives
may affect reaction rates? which makes a direct comparison
of C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT difficult.

The evolution of oxidized species obtained from XPS meas-
urements is summarized in Figure 6a. We observe again differ-
ent extents of reaction for the elements in Si-PCPDTBT, in
which silicon appears to be the most easily oxidized element.
At about 22% loss of UV/Vis absorption almost 90 % of the sili-
con is oxidized (Figure 6a). The comparatively low degree of
oxidation of the other elements compared to the high oxida-
tion of silicon may suggest that the oxidation of silicon does
not necessarily cause destruction of the conjugated m system.
However, high reaction rates k, for illumination times
<500 min from UV/Vis spectroscopy (Figure 3) suggest an in-
volvement of the polymer backbone in the degradation pro-
cess. In contrast to C-PCPDTBT, carbon turns out to be slightly
more reactive than sulfur and nitrogen at the early stages of
the oxidation. Presumably, the carbon atoms bonded to silicon
exhibit higher reactivity after the photooxidation of silicon, but
again a clear distinction of the different carbon species in XPS
is not possible. Overall, the bridging silicon atom shows high
reactivity under photooxidative conditions, whereas the other
elements are more stable relative to C-PCPDTBT. The photooxi-
dation of sulfur and nitrogen seems to be decreased in Si-
PCPDTBT as they are not oxidized until 13 % loss of optical ab-
sorption. The XPS degradation kinetics of C-PCPDTBT and Si-
PCPDTBT are compared in Figure 6 b. The delayed oxidation of
sulfur and nitrogen during the initial stages of degradation in
Si-PCPDTBT is clearly visible and the higher stability after
higher degradation times. This higher stability is in good
agreement with reaction rates k, from UV/Vis measurements
shown in Figure 3. At 20% loss of optical absorption about
43 % of the nitrogen and 52% of the sulfur atoms are oxidized
in C-PCPDTBT, whereas only 13% of nitrogen and sulfur are
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Figure 6. a) Correlation between UV/Vis absorption loss of a film of Si-
PCPDTBT and the fraction of oxidized species of the elements C, N, 5, and Si
in this film, as obtained from the XPS results in Figure 4. For Si, only the
polymer-related Si signal is used (see the Supporting Information). b) Com-
parison of the degradation diagrams of C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT.

oxidized in Si-PCPDTBT. We suggest that the improved stability
against oxidation may be due to the high reactivity of the sili-
con atom towards oxygen under illumination. It may act as an
oxygen scavenger and therefore reduce the reaction rate of
the other elements, as the degradation of these only increases
significantly after most of the silicon atoms are oxidized. Poly-
mer degradation in the solid state is often discussed according
to the presence of hydroperoxide or peroxide species created
at molecular positions where radicals are sufficiently stabilized.
The tertiary bridging atom in these novel low-band-gap poly-
mers seems therefore to be intrinsically the starting point of
degradation.

Finally, we discuss the stoichiometry of the polymer C-
PCPDTBT throughout the experiment. Before exposure to
oxygen and light the intensity ratios of the N1s, S2p, and C1ls
core-level spectra are in good agreement with the expected el-
ement ratio of 2:3:31 for this polymer. However, with advanc-
ing photooxidation a change in the element ratio is observed.
The XPS core-level intensities of all elements are normalized to
sulfur and displayed in Figure 7a. The intensity ratio between
sulfur and nitrogen is about 1:0.7 for the pristine sample.
During the experiment this ratio decreases significantly. The
sulfur/carbon ratio changes as well. The relative intensity of
carbon increases at the beginning but then decreases at the
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Figure 7. a) Evolution of the relative contents of the elements C, N, and S
during the degradation of a C-PCPDTBT film, normalized to the respective
values for sulfur. b) Evolution of the relative contents of the unoxidized spe-
cies of the elements C, N, and S during the degradation of a C-PCPDTBT
film, normalized to the respective values for sulfur.

end of the experiment. The changes in the element ratio indi-
cate the formation and desorption of significant amounts of
volatile reaction products during the photooxidation process.
To a great extent these volatile products are formed out of
carbon and sulfur. We assume that at the early stages of degra-
dation parts of the CPDT unit are detached and later also the
alkyl side chains leave the film.

The element ratios of the unoxidized species are determined
and summarized in Figure 7b. Again the element ratio is nor-
malized to sulfur and changes significantly during the degrada-
tion experiment pointing to the formation of volatile species.
The remaining unoxidized polymer film exhibits an excess of
carbon and nitrogen after photooxidation, which reveals again
the high reactivity of the sulfur atoms. The change of the in-
tensity ratio of the remaining unoxidized species illustrates
that the chemical composition of the polymer has been
changed. In particular, the increased ratio of "unoxidized nitro-
gen”/"unoxidized sulfur” of approximately 4:1 at the final step
of the oxidation can only be understood by the assumption
that part of the "unoxidized nitrogen” signal is due to nitrogen
species that have formed during the degradation process and
have a binding energy similar to that of nitrogen in benzothia-
diazole (see above). On the other hand, the increased carbon/
sulfur ratio may indicate a preferred oxidation of the m-conju-
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gated system, whereas alkyl chains are less affected and con-
tribute to the “unoxidized” carbon signal.

We note that these results reflect the situation of the poly-
mer surface, as we investigated the element ratios with the
surface-sensitive technique XPS. This allows a good examina-
tion of the surface degradation but ratios in the polymer bulk
are not accessible and may differ.

2.3. Reaction Gradient

The information depths of UV/Vis absorption spectroscopy and
XPS differ significantly, due to the vastly different mean free
path of UV/Vis photons (=200 nm) and photoelectrons (
~ 2.8 nm™ with an AlKa X-ray source (1486.74 eV) as used in
our experiments). A higher degree of degradation, obtained by
XPS, could therefore point to a steep reaction gradient, with
enhanced reaction rates near the surface of the about 100 nm
thick film. Decreasing the excitation energy in XPS leads to
a decrease of the mean free path lengths of the photoelec-
trons and thus to an increase of the surface sensitivity, and en-
ables the investigation of a possible reaction gradient near the
surface.

Figure 8 displays the S2p XPS spectra of a photodegraded
C-PCPDTBT film, measured with varying excitation energies.
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E unoxidized
5 hv=1486 eV
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Figure 8. S2p XPS spectra of C-PCPDTBT measured at 20% of UV/Vis absorp-
tion loss. The surface sensitivity is varied by the change of the excitation
energy hv. The lower intensity of the unoxidized sulfur signal indicates a sig-
nificant higher fraction of oxidized sulfur at the uppermost surface.

Besides the excitation energy of 1486.74 eV the sample was
also measured with 950 and 350 eV, decreasing the informa-
tion depth (three times the mean free path) from 84 to 6.4
and 3 nm (calculated according to Seah and Dench®), respec-
tively. The S2p XPS spectra with different excitation energies
are normalized to illustrate the difference between oxidized
and unoxidized sulfur. The ratio between the oxidized and un-
oxidized sulfur peaks changes clearly with the excitation
energy. A decrease of the excitation energy from 1486 to
350 eV leads to a decrease of the intensity of the unoxidized
sulfur peak. This indicates a higher number of oxidized sulfur
atoms near the surface than in the film bulk. The gradient is
clearly visible in the top 2-3 nm of the polymer film and can
therefore not be explained by the Lambert—-Beer law, which
predicts a gradient on the order of 200 nm when using green
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light for degradation and even more when using wavelengths
off the absorption maximum of the polymer. Thus, the signifi-
cantly higher degree of degradation near the surface and the
presence of a highly oxidized top polymer layer after photooxi-
dation cannot be understood by the penetration of the light
into the sample, and also the diffusion of oxygen will not be
limited to the first polymer layer(s). Different underlying rea-
sons for this behavior might be taken into consideration, such
as the ordering or the adsorption of water or other molecules
at the surface. As an example, it was found for P3HT that the
ordering and aggregation of the polymer chains can vary at in-
terfaces and surfaces, for example, by comparing C1s and S1s
X-ray absorption spectra with different surface sensitivities (see
the Supporting Information of Ref.[34]). Moreover, it was
shown for this polymer that the orientation and thus the m-
electron density distribution at the outermost surface can be
even controlled.??

Generally, a preferred oxidation of the topmost layer might
be relevant for a solar cell device, as the top layer of the active
layer forms the interface to an electrode and the charge carrier
extraction may be influenced by a highly oxidized top polymer
layer.

3. Conclusions

XPS and UV/Vis spectroscopy were used to investigate the sta-
bility and the photodegradation process of the two polymers
C-PCPDTBT and Si-PCPDTBT. The different information depth of
the two methods enables the examination and comparison of
bulk and surface degradation.

UV/Vis experiments reveal a different behavior of reaction
rates for Si-PCPDTBT and C-PCPDTBT, thus illustrating the im-
portance of the bridging atom for the polymer lifetime. For Si-
PCPDTBT, a higher oxidation rate is observed in the beginning
of the degradation. XPS was used to monitor the product evo-
lution during the photodegradation, and revealed that the ele-
ments are oxidized with varying rates. Concerning the surface
degradation, we obtain the highest reactivity for the sulfur
atoms in the case of C-PCPDTBT. In the case of Si-PCPDTBT,
however, the silicon atom shows the highest reactivity leading
to an increased initial degradation, although the photooxida-
tion of the remaining elements is delayed.

The element ratios measured with XPS indicate the forma-
tion of volatile species mainly formed out of sulfur and carbon.
Additionally, XPS measurements with different excitation ener-
gies show a reaction gradient near the surface. This highly oxi-
dized region at the surface has a thickness of about 2 nm and
illustrates the importance of surface-sensitive techniques as
methods with larger information depths, such as UV/Vis and IR
spectroscopy, average over the whole film thickness.

Experimental Section

Si-PCPDTBT (molecular weight, MW = 53000 gmol ', polydispersity,
PD =2.9) and C-PCPDTBT (MW= 56000 g mol™', PD=2.3) were ob-
tained from Belectric OPVY GmbH. Thin films of C-PCPDTBT and Si-
PCPDTBT were coated on indium tin oxide substrates from o-di-
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chlorobenzene solution (1% w/v). Photodegradation was carried
out by using a LOT LS0106 solar simulator set to AM 1.5 conditions
in ambient air. Degradation of the polymer films was monitored by
recording the UV/Vis transmission spectra of the film with an
Ocean Optics fiber optic spectrometer Maya2000 pro, using the
solar simulator for both illumination of the sample and light source
for the spectrometer. An additional degradation component due
the spectrometer beam could therefore be ruled out. To check the
AM 1.5 conditions, absolute measurements of the photon flux in
the sample surface were carried out by using the Ocean Optics
spectrometer calibrated to absolute intensities.

Photoemission measurements (XPS) of the reaction products were
performed by using a multichamber ultrahigh-vacuum system
(base pressure 2x 10 ' mbar), equipped with a Phoibos 150 cylin-
drical hemispherical analyzer (SPECS) and a monochromatic AlKo
source. The energetic resolution determined from the width of the
Fermi edge for XPS was about 400 meV. The spectra were energeti-
cally calibrated to reproduce the binding energy of Au4f,,
(84.0 eV), Ag3d.,, (368.21 eV), and Cu 2p,, (923.63 eV). Peak fitting
was performed by using the program Unifit 2008.5¢

Synchrotron radiation-based XPS experiments were carried out at
the WERA dipole beamline of the Angstromquelle Karlsruhe
(ANKA) synchrotron facility, Germany. The beamline was usually set
to an energy resolution of 150 meV at 350 eV photon energy. To
achieve high energy reproducibility, an internal gold reference was
mounted on the sample holder, which was recorded each time
before an XPS spectrum of the sample was taken. With the objec-
tive of avoiding radiation-related degradation effects of the mole-
cules, the incoming beam was defocused to reach a lower photon
density.
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Fig. 1S: a) Cls, b) Nls. ¢) S2p and d) Si2p core level spectra of Si-PCPDTBT during the
photodegradation. Black curves represent non-oxidized components; oxidized components are
displayed in gray. Si-Signal is initially oxidized by 40% due to contamination with an inorganic Si

containing compound. Only the polymer-related Si-Signal was used for the evaluation (see Fig. 0).
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Fig. 28S: Silicon-29 HPDEC/MAS NMR spectrum of Si-PCPDTBT

The NMR spectrum was obtained at 7.05 T using a Bruker ASX-300 wide-bore NMR
spectrometer operating at 59.63 MHz (*°Si) and 300.13 MHz ('H) and equipped with a Bruker
broad band. double-bearing magic-angle spinning (MAS) probe. The powder sample was
packed in 7 mm o.d. zirconia rotors and spun at a spinning frequency of 3 kHz. The *°Si NMR
spectrum was acquired after single-pulse excitation of 6 us pulse widths and under high-
power proton decoupling (HPDEC), using a recycle delay of 8 s and accumulating 32044
scans. Chemical shifts are referenced with respect to external tetramethyl silane (TMS) by
setting for external QsM;g the peak at highest frequency to 12.4 ppm.

The main peak in the spectrum can be assigned to the polymer Si-atom but the **Si NMR
spectrum points to the presence of additional siloxane-units i the powder. We assume that
the additional Si originates from incompletely reacted educts used in the Stille-coupling

reaction. [1S]
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