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KURZZUSAMMENFASSUNG

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde ein Modellansatz entwickelt, mit dem die
selbstorganisierte p-Strukturierung von Silizium-Nanopartikel Diinnschichten wéhrend
der gepulsten Excimer Laserbearbeitung simuliert werden kann. Die entwickelten Si-
mulationen sollen dabei den bisher hauptsachlich angewendeten empirische Ansatz der
Laserprozessentwicklung erweitern und Vorhersagen fiir mogliche Prozessfenster zur

Optimierung des Laserprozesses ermoglichen.

Im Konkreten wurde unter anderem mit Hilfe einer eindimensionalen Temperatursi-
mulation in COMSOL Multiphysics® die Temperaturentwicklung in der Probe simu-
liert, um daraus Schmelztiefen in der Silizium-Nanopartikel Schicht und thermische
Belastungen des Substrats abzuschitzen. Zur Weiterentwicklung und Validierung der
Simulation wurden Silizium-Nanopartikel auf metallisierten Glassubstraten als Modell-
system gewdhlt. Uber den Vergleich mit experimentellen Ergebnissen konnte eine gute
Ubereinstimmung zwischen Simulationsvorhersagen und Experiment gezeigt werden.
Durch eine simulationsgestiitzte Optimierung des Laserprozesses, mit Hinblick auf die
Reduzierung der thermischen Substratbelastung, konnte der Laserprozess erfolgreich

auf flexible, temperatursensitive Polymersubstrate tibertragen werden.

Aufgrund der guten Ubereinstimmung der Temperatursimulation mit den experimen-
tellen Ergebnissen, kann die abgeleitete Schmelzcharakteristik der Silizium-Nanopartikel
Schicht als Eingangsparameter fiir eine Fluiddynamik Simulation der Strukturbildung
genutzt werden. Durch eine neu entwickelte Simulationsmethodik, welche eine zeit-
und tiefenabhangige dynamische Viskositédt fiir Si nutzt, konnte das sequentielle Auf-
schmelzen der Silizium-Nanopartikel Schicht und die Bildung freistehender Silizium
p-Strukturen (hier p-Konen genannt) simuliert werden. Die Fluiddynamik Simulation
zeigt, dass die Silizium-Nanopartikel Schicht fiir eine bestimmte Dauer an der Sub-
stratgrenzflache aufgeschmolzen sein muss, damit freistehende Silizium p-Konen ent-
stehen. Simulation und Experiment zeigen in guter Ubereinstimmung, dass die Gréfle
der Silizium p-Konen mit steigender Laserenergiedichte zunimmt, wahrend sich die Ko-
nenanzahldichte verringert. Diese Strukturparameter konnen somit durch Anpassung

der Laserparameter gezielt eingestellt werden.
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ABSTRACT

In the present work, a modeling approach was developed to simulate the self-organized
p-structuring of silicon-nanoparticle thin films during pulsed excimer laser modifica-
tion. The developed simulations can be used to extend the previously used empirical
approach of laser process development and predict possible process windows to optimize

the laser process.

Specifically, a one-dimensional temperature simulation in COMSOL Multiphysics® was
used to simulate the temperature evolution in the sample to estimate the melting
depths in the silicon-nanoparticle layer and the thermal loads on the substrate. Silicon-
nanoparticles on metallized glass substrates were chosen as a model system, to further
develop and validate the simulation. Good agreement between simulation and experi-
ment was demonstrated by comparison with experimental results. A simulation-based
optimization of the laser process, regarding a reduced thermal substrate load, allo-
wed the laser process to be successfully transferred to flexible, temperature-sensitive

polymer substrates.

Due to the good agreement of the temperature simulation with the experimental results,
the derived melting characteristics of the silicon-nanoparticle layer can be used as input
parameters for a computational fluid dynamics simulation of the silicon structuring.
A newly developed simulation methodology, which uses a time- and depth-dependent
dynamic viscosity for Si, was used to simulate the sequential melting of the silicon-
nanoparticle layer and the formation of free-standing silicon p-structures (here called
p-cones). The fluid dynamics simulation shows that the silicon-nanoparticle layer must
be molten for a sufficient duration at the substrate interface for free-standing silicon
p-cones to form. Simulation and experiment show in good agreement that the size
of the silicon p-cones increases with increasing laser energy density, while the cone
number density decreases. These structural parameters can thus be specifically tuned

by adjusting the laser parameters.
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KAPITEL 1

EINLEITUNG

Die Verwendung von Lasern zur Bearbeitung von Materialien bietet die Moglichkeit
durch gezielte Wahl der Bearbeitungsparameter den Warmeeintrag in das Material zeit-
und ortsaufgelost sehr genau zu steuern. Die Lasermaterialbearbeitung findet daher im-

mer groferen Einsatz fiir industrielle, wissenschaftliche oder medizinische Zwecke. 1!

In laserbasierten Prozessen, wie z.B. dem Gliithen, Sintern und Schneiden von Materiali-
en, konnen Laserprozessparameter wie die Laserintensitat, Pulsbreite, Wellenlange und
die Laserscangeschwindigkeit variiert werden, um den thermischen Effekt des Lasers an
die spezifische Anforderung anzupassen. Ein groBler Vorteil solcher laserbasierten Ver-
fahren sind die hohen Aufheiz- und Abkiihlraten (> 10° K s!),[67 die um mehrere

Groflenordnungen hoher sind als bei konventionellen Gliih- und Sinterprozessen.

Dariiber hinaus kann durch Wahl der Wellenldnge und Pulsdauer der Laserstrahlung,
die eingebrachte Wirme raumlich und zeitlich definiert begrenzt werden.*! Die La-
serwellenldnge bestimmt dabei die optische Eindringtiefe der Laserstrahlung in das
Material. Bei Metallen und Halbleitern fithren kiirzere Wellenlédngen (in Richtung ul-
traviolett (UV)) zu geringeren Eindringtiefen, d.h. zu einer héheren Absorption. [
Die Pulsdauer wiederum bestimmt die Wechselwirkungszeit zwischen Strahlung und
Materie und damit die thermische Materialantwort. Ultrakurz gepulste Laser (ps bis
fs) kénnen in extrem kurzer Zeit eine grofie Laserleistung bereitstellen, was zu einer
nicht-thermischen Materialmodifikation oder zur Materialablation fithrt.[”) Bei lan-
geren Pulsdauern (> ns) kommt es zu einer photo-thermischen Materialantwort, da
die Laserenergie direkt in Warme umgewandelt wird. Ausreichend hohe Laserenergien
fithren dabei zum Aufschmelzen des Materials. Die Warmeausbreitung in das Materi-
al wird von der materialspezifischen Warmeleitfdhigkeit bestimmt. Mit zunehmender
Pulsdauer und somit langerem Energieeintrag nimmt auch der Warmeeintrag in tiefere

Materialschichten bzw. ein potenzielles Substrat zu. ")

Eine sorgfiltige Auswahl der Laserparameter ermoglicht hohe Bearbeitungsgeschwin-
digkeiten, minimale Energieverluste und eine prézise Steuerung der Materialmanipu-
lation. Die Nutzung von z. B. Excimer Lasern mit kurzer Wellenlénge (UV) und kur-
zen Laserpulsen (ns) ermoglicht eine selektive Materialmanipulation oberflichennaher

Schichten ohne die thermische Beeinflussung benachbarter Strukturen oder darunter
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liegender Substrate. Technologische Anwendung finden Excimer Laser u.a. bei der
Laserkristallisation von amorphen Silizium (a-Si) Diinnschichten. Bei diesem Prozess
schmilzt im optimalen Energiebereich (engl. super lateral growth energy) die a-Si Diinn-
schicht beinahe vollstandig auf, und nur einige unzusammenhéngende Si-Bereiche auf
dem Substrat bleiben unaufgeschmolzen. Diese unaufgeschmolzenen Si-Bereiche die-
nen beim Abkiihlen der Schmelze als Kristallisationskeime und bewirken somit die Bil-
dung einer groB-kornigen poly-kristallinen Siliziumschicht (poly-Si).!® 1% Solche poly-Si
Schichten finden u. a. in Solarzellen, ™ Diinnfilm-Transistoren ['%'2l und als Bestandteil
integrierter Schaltkreise Anwendung. !

Ein weiterer Anwendungsfall wird in vorangegangenen Arbeiten von Kiihnel et al. 13715,

Caninenberg et al.'9718 und Meseth et al.'%2% in Veréffentlichungen iiber die Excimer
Lasermodifikation von Silizium-Nanopartikel (Si-NP) Schichten beschrieben, um deren
elektrische Eigenschaften zu verbessern. Bei der gepulsten Excimer Lasermodifikation
kommt es zu einem sequentiellen Aufschmelzen der pordsen Si-NP Schicht, wodurch
sich selbstorganisiert kristalline, konenférmige Si p-Strukturen (im Folgenden als Si
p-Konen bezeichnet) bilden. Die Kristallinitat der Si p-Konen und ihre gute Anbin-
dung an das Substrat fithren bei Integration in elektronische Bauelemente, wie z. B.

Hochfrequenz-Schottky-Dioden, zu einer hervorragenden Leistungsfihigkeit. 1314

Aufgrund der groBen Anzahl variabler Laser- und Materialparameter, welche das Bear-
beitungsergebnis beeinflussen, kann die empirische Entwicklung eines solchen Laserpro-
zesses eine grofe Anzahl experimenteller Testliufe und ggf. auch Anderungen an der
Ausriistung erfordern. Dies motiviert theoretische Modellierungen zur Beschreibung
der Laser-Material-Wechselwirkung, um ein mogliches Bearbeitungsfenster fiir das ge-
wiinschte Ergebnis bereits vorab zu definieren. Auf solche Modellierungen / Simulatio-
nen der Excimer Laserbearbeitung von Si-NP ist der Hauptfokus dieser Arbeit ausge-
richtet. Als Grundlage dienen dabei die Temperatur- und Fluiddynamiksimulationen
(engl. computational fluid dynamics, CFD) dieses Laserprozesses von Caninenberg et
al.,'618 welche durch Implementierung experimentell bestimmter Materialeigenschaf-
ten und Anderung der Simulationsmethodik weiterentwickelt wurden. Die beschriebe-
nen Simulationen bieten die Moglichkeit neue Prozessparameter abzuschétzen, ohne

eine grole Anzahl experimenteller Testldufe durchfithren zu miissen.

Fir die CFD Simulationen, zur Beschreibung der Strukturbildung von Si wéhrend der
Laserbearbeitung, wurde eine neue Simulationsmethodik entwickelt, welche es erlaubt
das sequentielle Aufschmelzen der Si-NP wéahrend der gepulsten Laserbearbeitung zu

modellieren. Die Simulationsmethodik nutzt dafiir eine zeit- und tiefenabhéngige dy-



namische Viskositdt von geschmolzenem Si. Das Material wird dabei auch im festen
Zustand als Fluid behandelt und die dynamische Viskositdt von Si in Abhéngigkeit
von einem berechneten Temperaturprofil / einer Schmelztiefe entweder auf den tat-
sachlichen Wert fiir geschmolzenes Si oder auf einen fiktiven hohen Wert eingestellt,
sodass sich das Fluid wie ein Feststoff verhélt. Mit Hilfe der CFD Simulation kann die

sequenzielle Strukturierung der Si-NP Schicht modelliert werden.

Die Validierung aller Simulationsergebnisse erfolgte durch den Vergleich mit Ergebnis-
sen der experimentellen Laserbearbeitung. Als Anwendungsfall wurde die simulations-
gestiitzte Optimierung des Laserprozesses anhand der Simulation der Temperaturver-
teilung wahrend der Laserbearbeitung, mit Hinblick auf eine reduzierte Temperaturbe-
lastung des Substrats durchgefithrt und am Beispiel der laserinduzierten Bildung von

Si p-Konen auf einem temperatursensitiven, flexiblen Polymersubstrat gezeigt.

Eine weitere Anwendung fand die entwickelte Temperatursimulation im Rahmen des
vom Bundesministerium fiir Wirtschaft und Energie (BWMi) geforderten Projekts
,Material- und Produktionsprozessoptimierung fiir Lithium-Ionen-Batterien mit ke-
ramischen Festkorperelektrolyten (OptiKeralLyt)“ Angedacht in diesem Projekt war
die Verwendung einer mesoporosen Anodenschicht aus UV-laserprozessierten Si-NP
auf dem Festkorperelektrolyt Lithium-Lanthan-Zirkonat (LLZO). Die maximale Bear-
beitungstiefe der Si-NP Schicht mittels UV-Excimer Lasers, wurde mit Hilfe der wei-
terentwickelten und verifizierten Temperatursimulation abgeschatzt. Obwohl die Ma-
terialklasse der oxidischen Festelektrolyte, zu der LLZO gehort, im letzten Jahrzehnt
viel wissenschaftliche Aufmerksamkeit auf sich gezogen hat,?'?4 sind die thermischen
Materialeigenschaften wie z. B. die Warmeleitfahigkeit und die spezifische Wéarmeka-
pazitdt dieser Materialklasse noch weitgehend unbekannt. Zur Durchfithrung der Tem-
peratursimulation der Laserbearbeitung von Si-NP auf LLZO wurden die bendtigten
Materialeigenschaften von LLZO im Rahmen dieser Arbeit experimentell bestimmt und

in die Simulation implementiert.

Die vorliegende Arbeit ist dabei wie folgt gegliedert: in Kapitel 2 werden zunéchst
die benétigten theoretischen Grundlagen der Lasermaterialbearbeitung beschrieben.
Kapitel 3 gibt im Anschluss einen Uberblick iiber die angewendeten experimentellen
Grundlagen der Lasermaterialbearbeitung. In Kapitel 4 werden die in dieser Arbeit
verwendeten Mess- und Anaylsemethoden beschrieben. Die darauf folgenden Kapitel 5
und 6 gehen auf die Simulation der Temperaturverteilung bzw. der Strukturbildung
wahrend der Lasermodifikation von Si-NP Schichten ein. Abschlieend wird in Kapitel 7

eine Zusammenfassung tiber die durchgefiihrten Arbeiten gegeben.






KAPITEL 2

THEORETISCHE GRUNDLAGEN DER
LASERMATERIALBEARBEITUNG

Im folgenden Kapitel werden verschiedene theoretische Grundlagen betrachtet, welche
fiir die Simulation der Lasermaterialbearbeitung relevant sind. Als erstes werden da-
bei in Kap. 2.1 die Mechanismen der Absorption von Laserstrahlung in Halbleitern
beschrieben und anschliefend in Kap. 2.2 die auftretenden Warmestrome im Materi-
al naher betrachtet. Mit Hinblick auf die durchgefiihrten CFD Simulationen wird in

Kap. 2.3 das fluiddynamische Verhalten von Materialschmelzen beschrieben.

2.1 Absorptionsmechanismen in Halbleitern

Bei der Lasermaterialbearbeitung kommt es zu einer Wechselwirkung zwischen der
Laserstrahlung und dem Material in Form von Absorption und somit zu einem Ener-
gieiibertrag von der Laserstrahlung auf das Material. Die Absorption im Material be-
wirkt eine Abschwéchung der Laserstrahlung mit zunehmender Materialtiefe (z). Die
Rate des Abklingens der Strahlungsintensitit wird dabei durch den wellenlangen- und
materialabhangigen Absorptionskoeffizient o« definiert und kann mit Hilfe des Lambert-

Beer’schen Gesetztes beschrieben werden: "]

I(z) = I - exp(—a - 2) (2.1)

Dabei ist I(z) die Laserintensitat in der Tiefe z im Material und [ die Laserintensitét
an der Materialoberfliache (z = 0). Davon abgeleitet lasst sich die optische Eindringtiefe
d der Laserstrahlung als die Tiefe definieren, bei der die Laserintensitat auf 1/e ihres
Anfangswertes abgefallen ist. Sie entspricht dabei dem inversen Absorptionskoeffizien-
ten (6 = o).

Fir Halbleitermaterialien treten in Abhéngigkeit der eingestrahlten Photonenenergie
Eyn in Bezug zur Bandliicke ), und unter Beachtung der geltenden Energie- und

Impulserhaltung unterschiedliche Absorptionsmechanismen auf:[7-2%26]

e FE,, < Eg: Intrabandabsorption bzw. freie Ladungstragerabsorption bewirkt die
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Anhebung freier Ladungstriager auf ein hoheres Energieniveau innerhalb des glei-
chen Bandes (Intrabandiibergang)

o E,n > L, Interbandabsorption bewirkt die Anregung von Elektronen aus dem
Valenzband tiber die Bandliicke ins Leitungsband und damit die Bildung von
Léchern im Valenzband (Interbandiibergang)

Bei indirekten Halbleitern, wie es Si einer ist, wird fiir den Interbandiibergang zusatzlich
noch der Impuls eines Phonons benotigt, da das Maximum des Valenzbandes nicht auf
dem gleichen Wellenzahlvektor wie das Minimum des Leitungsbandes liegt.?? Direkte
Bandiibergange sind fiir Si erst ab Photonenenergien > 3,4 eV moglich und fiithren fiir
hohere Photonenenergien zur verstirkten Absorption. ?” Die in der vorliegenden Arbeit
verwendete Photonenenergie des Excimer Lasers mit einer Wellenlange von 248 nm
(Epn = 5 €V) ist ausreichend, um direkte Interbandiibergange im Si hervorzurufen. Fiir

kristallines Si ergibt sich bei einem Absorptionskoeffizienten von og; = 1,81-10% m™

eine Eindringtiefe von ~5,5 nm. 28!

Nach dem Intra- und Interbandiibergang beginnen die angeregten Elektronen und ggf.
Locher nichtstrahlend an die Bandkanten zu thermalisieren. Dabei geben sie tiberschiis-
sige Energie und ihren Impuls an das Kristallgitter, in Form von Phononen, ab und

tragen somit zur Erwédrmung des Materials bei.

Absorption in inhomogenen Halbleitern

Die bisherige Betrachtung gilt jedoch nur fiir homogene Festkorper, wie z. B. einkristal-
line Si-Substrate. Bei inhomogenen Materialien konnen sich die optischen Eigenschaften
durch Streueffekte an Inhomogenititen wie z. B. Korngrenzen, Nebenphasen oder Po-
ren deutlich dndern.?>?% Die eintreffende Strahlung wird an solchen Inhomogenitéiten
im Material von seiner Ursprungsrichtung abgelenkt, sprich gestreut und in der neuen
Ausbreitungsrichtung vom Material absorbiert.?” Die optischen Eigenschaften eines
solchen heterogenen Materials konnen durch Annahme eines effektiven Mediums mit

effektiven Materialeigenschaften beschrieben werden. 2%

Zum Beispiel, bei einer Partikelschicht mit offenen Poren kann die Laserstrahlung
so weit in die Schicht eindringen, bis sie an tiefer liegenden Partikeln mehrfach ge-
streut werden kann und/oder dort vom Partikelmaterial absorbiert wird.B! Je nach
Packungsdichte bzw. Porositéit der Partikelschicht kann die effektive Eindringtiefe der
Laserstrahlung die materialspezifische Eindringtiefe (6 = oc!) deutlich tibersteigen. Fiir

den vorliegenden Fall von diinnen Si-NP Schichten, wurden im Rahmen dieser Arbeit



UV-VIS-Transmissionmessungen durchgefithrt um den effektiven Absorptionskoeffizi-

enten bzw. die effektive Eindringtiefe bei 248 nm zu bestimmen (s. Kap. 5.2.2).

2.2 Warmestrome

Der Absorptionsprozess kann dhnlich zu einer Energiequelle im Material angesehen
werden. ¥ Nach Erwdarmung des Materials durch die Energieabgabe der angeregten
Ladungstréager an das Kristallgitter, wird die Warme durch Wérmediffusion in tiefere
Materialschichten geleitet. ("2l Die zeitliche Temperaturentwicklung im Material nach
der Absorption kann mit Hilfe der eindimensionalen (1D) Warmediffusionsgleichung
(GL. 2.2) beschrieben werden. Fiir den vorliegenden Fall der Excimer Lasermodifikati-
on von Si-NP kann die Warmediffusion in der horizontalen z,y-Ebene vernachléssigt
werden, da die rdumliche z,y-Ausdehnung des Laserprofils (volle Breite bei halbem
Maximum (engl. full width at half mazimum), FWHM 24 ym x 10 mm) deutlich gro-
Ber ist als die Eindringtiefe & des Excimer Lasers in die Si-NP Schicht (nm-Bereich in
z-Richtung). 3233

oT 1 0 oT 1 .
%~ s o 7 (D% = sy o 4 2

Dabei ist T die Temperatur, ¢ die Zeit, p(T") die temperaturabhéngige Dichte, C,(T')
die temperaturabhéngige spezifische Warmekapazitat, (7") die temperaturabhéngige
Wiérmeleitfahigkeit und Q(z, t) die Warmequelle als zeitlicher Wéarmefluss ins Material.
Die Variable z stellt als eine Achse des kartesischen Koordinatensystems die Tiefe in

die Si-NP Schicht dar.

Die Warmequelle Q(z, t) entspricht der absorbierten Laserleistung und kann unter An-
nahme einer homogenen Laserabsorption im effektiven Medium aus dem Lambert-
Beerschen Gesetz (vgl. Gl. 2.1) abgeleitet werden: 32

Q(z,t) =a-I(t)- (1 — R) - exp(—o- 2) (2.3)

Dabei ist I(t) die zeitabhéngige Laserintensitiat, deren Wert an einer bestimmten Po-
sition = des Laserprofils fiir die 1D-Simulation verwendet wird (siehe Gl. 3.1 fir die
allgemeine Form von I(t,z), die fir alle z-Positionen des raumlichen Laserprofils gilt),
sowie o« der Absorptionskoeffizient und R die Reflektivitdt der Oberflache, jeweils bei
einer Wellenlénge von 248 nm (der Wellenlédnge des verwendeten Excimer Lasers). In

der durchgefithrten 1D-Simulation wird der Einfluss der Laserstrahlung in Form der

7
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Wirmequelle Q(z,t) implementiert und somit auf die Absorptionstiefe (5 = oc!) be-

schrankt.

Als Energieverluste nach dem laserinduzierten Erhitzen des Materials werden Kon-
vektion (Gl. 2.4) und Strahlung (Gl. 2.5) an der Probenoberfliche als ausgehende

Energiefliisse gkony Und G senktrecht zur Oberfliche beriicksichtigt: >4
—1 - @Konv = hkonv - (TU - T) (24)
T 4 4
—N - qStr = €th - O (TU =T ) (2.5)

Dabei ist 77 der Normalenvektor der Oberflache, hkon, der Warmeiibergangskoeffizient,
Ty die Umgebungstemperatur, 7" die absolute Probentemperatur, €y, der thermische
Emissionsgrad und o die Stefan-Boltzmann-Konstante (5,67 - 1078 W m~2 K—4).134

2.3 Fluiddynamisches Verhalten laserinduzierter

Schmelzen

Bei einem ausreichend hohen Energieeintrag eines Lasers in eine Partikelschicht kommt
es zum Aufschmelzen des Materials. Fiir den Fall der gepulsten Laserstrahlung fiihren
die sehr hohen Aufheizraten (> 10° K s71)[%7 zu einem quasi instantanen Aufschmelzen
der Partikel an der Oberfliche der Partikelschicht und somit zu einer schlagartigen An-
derung der Materialeigenschaften. Liegt das Material nun in fliissiger Form vor, kommt
es durch Koaleszenz benachbarter Partikel zur Ausbildung kleinerer Schmelzzonen. %
Diese aufgeschmolzenen Bereiche ziehen sich daraufhin aufgrund der Oberflachenspan-
nung der Schmelze zusammen und es bilden sich kugelférmige Materialansammlun-

35-37 In der Literatur wird dies als

gen auf weiterhin unaufgeschmolzenen Partikeln. !
,Balling“-Effekt bezeichnet und ist ausfiihrlich fiir die additive Fertigungstechnik des
selektiven Lasersinterns (engl. selective laser sintering, SLS) metallischer Mikrometer-
partikel beschrieben %38 kann jedoch auch bei der Laserbearbeitung nanopartikulérer

Schichten auftreten. 3940

Fiir den Fall, dass die Partikelschicht vollstandig aufschmilzt, kommt es zur Wechsel-
wirkung der Schmelze mit dem Substrat. Dies kann in einer ersten Ndherung durch ein
Dreiphasensystem aus Flussigkeit (Schmelze), Festkorper (Substrat) und Gas (Um-
gebungsatmosphére) beschrieben werden. Um das thermodynamische Gleichgewicht

zu erreichen, versucht das System seine freie Energie durch Anpassung der Grenzflé-



chen zu minimieren, sodass sich ein Gleichgewichtskontaktwinkel der Fliissigkeit ein-
stellt (Abb. 2.1).4 Dieser Gleichgewichtskontaktwinkel Oy, lisst sich mit Hilfe der

Young’schen Gleichung berechnen:

) _ YsG — YsL

cos(ewe(1 Vi
L

(2.6)
Berticksichtigt werden dabei die Oberflichenenergien der Grenzflichen von Festkoérper
zu Gas ysq, Festkorper zur Flissigkeit ysy, und Fliissigkeit zum Gas ypLg. Je nach
Verhéltnis dieser drei Oberflichenenergien kommt es entweder zur Entnetzung der
Flissigkeit vom Substrat (Ow,, > 90°, Abb. 2.1a)) oder zur Benetzung des Substrats
(Ow., < 90°, Abb. 2.1b)). Den unteren Grenzfall, fiir Oy, — 0 stellt die vollstdndige
Benetzung des Substrats dar (Abb. 2.1¢)).

Gweq> 90° Bweq< 90° eweqé 0
YLG
“G\ieh . /m
Ysc YsL YsGc YsL
a) b) c)

Abb. 2.1: Schematische Darstellung verschiedener Benetzungszusténde im thermodynami-
schen Gleichgewicht mit den Oberflichenenergien y der Grenzflichen fest/gasformig (SG),
fest/fliissig (SL), fliissig/gasformig (LG) und dem Gleichgewichtskontaktwinkel O, (Dar-
stellung veriindert nach[*?). a) Entnetzung des Fliissigkeit von Substrat fiir Ow., > 90°,
b) teilweise Bentzung fiir Ovw,, < 90°, ¢) vollstdndige Benetzung des Substrats fiir 8y, — 0.

Trifft ein Tropfen auf eine Oberflache bzw. schmilzt ein Material auf einer Oberflache, so
stellt sich der Gleichgewichtskontaktwinkel nicht instantan ein.*? Die Spreitung bzw.
das Zusammenziehen des Tropfens bis zum Erreichen des Gleichgewichtskontaktwin-
kels kann je nach Benetzungsprozess zwischen ~102 s (nicht-reaktive Benetzung)!*’!
und 10 - 10* s (reaktive Benetzung)* andauern. Fiir den Fall von geschmolzenem
Si haben Drevet et al.*3 das zeitabhingige Benetzungsverhalten auf einem gesin-
terten Silizium-Nitrid (SiN) Substrat untersucht. Sie beschreiben einen anfénglichen
Kontaktwinkel von 82 4 3°, welcher sich innerhalb von 150 s einem Gleichgewichts-
wert von Ow,, = 49 £ 3° anndhert. Fir den Fall eines nicht geheizten Systems,
kann es bei Abkiithlung der Schmelze dazu kommen, dass diese mit einem Nicht-
Gleichgewichtskontaktwinkel erstarrt. Die vorangegangenen Simulationsarbeiten von

Caninenberg et al.'6'8 zur Lasermodifikation von Si-NP zeigten Schmelzdauern von
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maximal einigen 100 ns fiir den im Nanosekundenbereich gepulsten Laserprozess. Dar-
aus wurde geschlussfolgert, dass sich die Si-Schmelze mit einem Nicht-Gleichgewichts-
kontaktwinkel verfestigt. Caninenberg et al.'” nutzten in ihrer CFD Simulation, in An-
lehnung an die Ergebnisse von Drevet et al.[** einen Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel

von 90° fur die Si-Schmelze.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Hypothese untersucht, ob die vorliegenden hohen
Abkiihlraten im verwendeten Laserprozess zu einer Erstarrung der Si-Schmelze mit ei-
nem Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel fithren und der Kontaktwinkel somit durch die
verwendete Prozessierungsmethode, d. h. die Nanosekunden-Laserbearbeitung definiert
wird und nicht durch die Oberflichenenergie des Substrats, wie im Gleichgewichtsfall.

Die Ergebnisse dieser Untersuchung sind in Kap. 6.2 beschrieben.

Das Flieverhalten einer laserinduzierten Schmelze, im vorliegenden Fall geschmol-
zenes Silizium in einer Stickstoffatmosphére (N3), kann mit Hilfe der Navier-Stokes-
Gleichungen fiir inkompressible Fluide (Gl. 2.7) *°l beschrieben werden. Die Si-Schmelze
kann dabei als inkompressibel angenommen werden, “) und die Annahme fiir N, als in-
kompressibles Fluid ist fiir geringe Stromungsgeschwindigkeiten unterhalb eines Schwel-
lenwerts von 100 m s ebenfalls zuléssig.[*>*7) Dies kann fiir das vorliegende Modell
angenommen werden, da die Stromungsgeschwindigkeit im Wesentlichen durch die
Oberflichenspannung verursacht wird und kein duflerer Druckunterschied im System

vorhanden ist.

—

ou .
— 4 pp(@- V)i = —-Vp+ upVi+ F
Pr ot pF( ) P T HUr (2.7)

V-u=0

Dabei ist pg die Dichte des Fluids, @ der Geschwindigkeitsvektor, ¢ die Zeit, p der Druck
und pp die dynamische Viskositét des Fluids. Der Term F beriicksichtigt mogliche ex-
terne Kréafte, die auf und im Fluid pro Volumeneinheit wirken. Dieser Term kann je
nach gewédhlten Randbedingungen z. B. Beitrage der Oberflichenspannung, Gravitati-
on und des Kontaktwinkels beinhalten. Die Beschreibung der verwendeten Kraftterme
und ihre Implementierung in das Simulationsmodell sind in der CFD Simulationsbe-

schreibung in Kap. 6.1 zu finden.

10



KAPITEL 3

EXPERIMENTELLE GRUNDLAGEN DER
LASERMATERIALBEARBEITUNG

Im folgenden Kapitel werden die experimentellen Grundlagen des genutzten Exci-
mer Lasers (Kap. 3.1), der Si-NP (Kap. 3.2) und des Festkorperelektrolyten LLZO
(Kap. 3.3) beschrieben.

3.1 Excimer Laser

In den folgenden Unterkapiteln wird zunachst auf den verwendeten Versuchsaufbau des
Excimer Lasers eingegangen (Kap. 3.1.1) und anschliefend die Laserparameter, welche

fir die Simulation benétigt werden beschrieben (Kap. 3.1.2).

3.1.1 Versuchsaufbau

Die Lasermodifikation der Si-NP erfolgt im Rahmen dieser Arbeit mit Hilfe eines
Kryptonfluorid (KrF) Excimer Lasers (ATLEX-300 SI KrF, ATL Lasertechnik GmbH,
Deutschland). Dieser ist zur gezielten Probenbearbeitung in ein Laser-Gesamtsystem
der Firma Lissotschenko Mikrooptik GmbH (LIMO, Deutschland) eingebaut. Der sche-
matische Aufbau des Lasersystems ist in Abb. 3.1a) gezeigt. Auf dem Weg zur Probe
wird der Laserstrahl iiber Umlenkspiegel zunéchst auf einen Abschwéacher (Metrolux
ML 2100 in Kombination mit einer ML 8010 Kontrolleinheit, Metrolux optische Mess-
technik GmbH, Deutschland) geleitet. In Abhéngigkeit des Anstellwinkels des integrier-
ten dielektrischen Filters zwischen 0° bis 45° kann eine effektive Pulsenergie zwischen
0,07 mJ und 9,14 mJ eingestellt werden (Abb. 3.1b)). Nach dem Abschwécher wird die
Laserstrahlung zur Kollimation durch eine Teleskopeinheit geleitet und anschlieffend
durch einen Homogenisierer und eine Fokuslinse zu einem Doppel-Gauf3-férmigen Profil
geformt (vgl. Abb. 3.3). Dieses besitzt in Bearbeitungsrichtung eine Halbwertsbreite
(engl. full width at half mazimum, FWHM) von 24 pm und senkrecht zur Bearbeitungs-
richtung ein Kasten-(Top-Hat)-Profil mit 10 mm Lénge. Das Homogenisierungsmodul

kann entlang der vertikalen z-Achse verfahren werden um das Strahlprofil fiir unter-

11
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schiedliche Probendicken exakt fokussieren zu konnen. Um eine mogliche Oxidation
der Si-Schmelze wiahrend der Laserbearbeitung zu verhindern, wird die Probe in eine
Stickstoff-gespiilte (~10 1 min™') Probenkammer gelegt. Der Deckel der Probenkammer
besitzt ein Quarzglasfenster mit einer Antireflexbeschichtung fiir die Laserwellenléan-
ge, durch welches der Laser in die Probenkammer eindringt und die Probe senkrecht
bestrahlt. Die ganze Probenkammer ist auf einem z-y-verfahrbaren Tisch befestigt,

sodass gezielt bestimmte Bereiche auf der Probe lasermodifiziert werden kéonnen.

e/ B %,
% =%,
Abschwiich Teleskopeinheit -
schwacher 70 ] 9 >
Homo- o | — —~
Z|g genisierer Zi 60 L : 75 9
g 90p IR
I )
Quarzglas- .% 40 | 16 8
X abdeckung | |
- ; 2 30 145 £
N, = 7 L &
' 2 20 13
= 10 115
0 L | | | | J 0 EEO
%@/\ Winkel 5/ °
a) b)

Abb. 3.1: a) Schematischer Aufbau des verwendeten Lasersystems (verdndert nach [1%)).
b) Abhéngigkeit der Winkeleinstellung des Abschwéchers im Strahlengang auf die Laser-
Transmission und die daraus resultierende effektive Pulsenergie bei 14 mJ Primérenergie.

3.1.2 Laserparameter

Die wichtigsten Laserparameter fiir die Simulation sind die zeitabhédngige Laserinten-
sitatsverteilung I(¢), die Pulsenergie Fluser, die Breite der Laserlinie djuge;, sowie die

Wellenlange A, die Pulsfrequenz fyus, die Laserscangeschwindigkeit vgcan.

In die Beschreibung des Energieeintrags der Laserstrahlung in das Material, in Form
einer Wirmequelle Q(z,t) (vgl. Gl. 2.3), geht der Term I(t), die zeitabhingige La-
serintensitatsverteilung mit ein. I(¢) beschreibt den zeitlichen Intensitatsverlauf der
Laserstrahlung fiir einen bestimmten Ort z im Laserprofil. Der allgemeine, z-Positions-
abhéngige Ausdruck der Laserintensitat I(t,z) (Gl. 3.1), kann als Faltung der normier-
ten zeitlichen Laserintensitét Linorm und der normierten raumlichen Laserintensitat

Lg norm, multipliziert mit dem Verhéltnis der Laserpulsenergie Ej,ee, (einstellbar) zur

12



Breite der Laserlinie djug, (hier 1 ¢cm) beschrieben werden:

](ZE, t) = Lt,norm(t) : Ls,norm(x) i (31)

Das zeitliche Laserintensitatsprofil (Abb. 3.2) wurde vom Laserhersteller ATL La-

sertechnik gemessen und kann in seiner normierten Form mit der folgenden Log-
(16]

| In (&)’

Lnormt =7 &X
t, () \/%'O—t't p 20%

Normalverteilung beschrieben werden:

(3.2)

Hierbei ist t, = 7,92 - 10 s der geometrische Mittelwert und o; = 0,3701 die geo-
metrische Standardabweichung der Log-Normalverteilung. Die Pulsdauer betragt im

FWHM 6,2 ns.
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Abb. 3.2: Das zeitliches Laserintensitétsprofil L; norm kann in der normierten Form als Log-
Normalverteilung (Gl. 3.2) beschrieben werden. Die Pulsdauer betrigt im FWHM 6,2 ns.

Das raumliche Laserintensitatprofil des verwendeten Lasersystems ergibt sich aus den
verwendeten Komponenten zur Strahlformung. Dadurch entsteht eine Doppel-Gauf3-
formige Laserintensitatsverteilung, welche im Rahmen dieser Arbeit mit einer Strahl-
profil-Kamera (Metrolux ML37440F, Metrolux GmbH, Deutschland) gemessen wurde

(Abb. 3.3). Diese kann in ihrer normierten Form Lg porm als Superposition zweier Gau$-
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KAPITEL 3. EXPERIMENTELLE GRUNDLAGEN DER
LASERMATERIALBEARBEITUNG

Funktionen wie folgt beschrieben werden:
Ay T — 2 Ay T — g2
Lgnorm(z) = ———= exp | —2 () + ———=exp|—2 () (3.3)
Og1 - \/g Os1 Og2 - \/g Os2

Dabei sind A; = 0,634 und Ay = 0,366 die normierten Fliachen, u; = 35,75 pm
und o = 70,55 pm die Mittelwerte und o5 = 18,97 pm und oy = 25,65 pm die
Standardabweichungen der beiden GauB-férmigen Peaks. Die Breite des fokussierten
Laserspots betridgt im FWHM des Hauptpeaks 24,05 pm. In dieser Arbeit wird bei
einem Laserscan die Verfahrrichtung so gewéhlt, dass der Hauptpeak vorne ist und

dieser somit jede Stelle auf der Probe zuerst triftt.

1072
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Abb. 3.3: Das gemessene raumliche Laserintensitétsprofil (A) kann in der normierten Form
Lg norm als Superposition zweier Gaufunktionen (Gl. 3.3) beschrieben werden. Die Laserspot-
breite betrigt auf halber Hohe des Hauptpeaks FWHM@aug = 24,05 pm. Bei einem Laserscan
trifft der Hauptpeak die Probe zuerst.

Die Wellenlange des verwendeten KrF-Excimerlaser betrdgt A = 248 nm. Die primére
Pulsenergie des Lasers kann zwischen 6 mJ und 14 mJ variiert werden. Die effektive
Pulsenergie Fluse die bei der Probe ankommt, wird iiber die Winkeleinstellung (f3)
des Abschwéchers im Strahlgang eingestellt (vgl. Abb 3.1) und kann dadurch bei der
maximalen Primérenergie des Excimer Lasers von 14 mJ zwischen FEj.gor = 0,17 mJ
(B =44,9°) und 9,1 mJ (B = 0°) variiert werden.

Zur Berechnung der resultierenden Laserenergiedichte Fgicnte, Wird die effektive Puls-
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energie Fl,s; mit der Fliche des Laserspots im Fokus normiert (Gl. 3.4). Als Fldche des
Laserspots wird dafiir die Breite des Hauptpeaks im raumlichen Laserintensitéatsprofil,
welcher die Probe zuerst trifft, (FWHMga,s = 24,05 pm, vgl. Abb 3.3) und die Lénge
der Laserlinie (djaser = 1 cm) beriicksichtigt. Aufgrund der deutlich geringeren Laser-
intensitat des Nebenpeaks im rdumlichen Laserintensitatsprofil (vgl. Abb 3.3), wird
dieser nicht mit in die Berechnung der Flache des Laserspots einbezogen. Dadurch

ergibt sich eine einstellbare Laserenergiedichte von Egiche = 0,07 - 3,78 J cm™.

Elaser
E ichte — 34
dicht dlaser : FWHMGauB ( )

Die maximale lokale Laserintensitit (Ij,.x) bei einer bestimmten Energiedichte kann
unter Beachtung der Maxima der zeitlichen (bei ¢,,,x) und raumlichen Intensitatsver-
teilung (bei x.x des Hauptpeaks) und durch Einsetzen von Gl. 3.4 in Gl. 3.1 berechnet
werden:

Imax = Lt,norm<tmax) : Ls,norm(xmax) : Edichte : FWHMGauB (35)

Das zeitliche Laserintensitatsprofil hat sein Maximum nach f,.,. = 6,9 ns mit ei-
nem Wert von L uom (6,9 ns) = 1,46:10% s'. Die rdumliche Laserintensititsvertei-
lung zeigt ihr Maximum bei einer Position von z,., = 36,0 pm mit einem Wert von
L norm (36,0 pm) = 2,70-102 pm™*. Werden diese Werte in Gl. 3.5 eingesetzt ergibt sich
der folgende Ausdruck fiir die Berechnung der maximalen Laserintensitit I, in der

Einheit W pm™ bei einer bestimmten Laserenergiedichte Egichte:

cm™?

Tnaxe [W um™?] = 1,46-10% -2, 70-102 um™ - Egienee [J cm™?]- 10 24,05 um (3.6)

pm2

Fiir die Berechnung der lokalen Laserintensitét ([j,x) bei einer bestimmten Position
im rdumlichen Laserprofil, muss dann der jeweilige Wert von Lg yorm () bei dieser Po-

sition x anstatt von Lsﬁnorm(xmax) eingesetzt werden:

[lok<x> - Lt,norm(tmax) : Ls,norm(x) : Edichte . FWHMGauB (37)

Die Pulsfrequenz des Lasers ist zwischen 10 Hz und 300 Hz frei wahlbar. Zusammen mit
der Laserscangeschwindigkeit kann dadurch der ortliche Abstand (Az = vscan/f, ) der
Laserpulse variiert werden. Die Laserscangeschwindigkeit kann prinzipiell im Lasersys-
tem variiert werden, wurde fiir diese Arbeit jedoch konstant bei vgcan = 9,3 mm min
gehalten. Zur Bestimmung der minimal benotigten Pulsfrequenz fiir eine homoge-

ne Laserbestrahlung wurde die Pulsfrequenz zwischen fyus = 10 - 100 Hz variiert.
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KAPITEL 3. EXPERIMENTELLE GRUNDLAGEN DER
LASERMATERIALBEARBEITUNG

Durch den Vergleich der entstehenden Si p-Konen bei unterschiedlichen Pulsfrequen-
zen lésst sich die minimale Pulsfrequenz, bei welcher sich gerade noch eine homogene
Si p-Konenverteilung einstellt, ermitteln (Abb. 3.4). Ist der Abstand zwischen zwei
Laserpulsen Az zu grof}, wird nicht jede Stelle auf der Probe mit der gleichen kumu-
lierten Laserintensitét bestrahlt und es kommt zu Inhomogenitéten in der generierten
Si p-Struktur. Fir niedrige Pulsfrequenzen (fpus = 10 - 30 Hz) lassen sich streifenformi-
ge Ansammlungen von Si p-Konen erkennen (Abb. 3.4a)-c)). Der Abstand der Streifen
entspricht dabei der zuriickgelegten Strecke das Laserprofils zwischen den Pulsen Az
und er verringert sich dementsprechend mit steigender Pulsfrequenz. Fiir 40 Hz konnen
die einzelnen Streifen nicht mehr differenziert werden, jedoch sind in unregelmafigen
Absténden noch Inhomogenitéten erkennbar (Abb. 3.4d)).

Fir 50 Hz und 100 Hz ergibt sich eine vergleichbare homogene Si p-Konenverteilung
(Abb. 3.4e) und f)). Fiir zu hohe Pulsfrequenzen, sprich sehr kleinen Az, wird die Probe
mit einer nicht benotigten hohen kumulierten Laserenergie bestrahlt. Durch Auswahl
der kleinstmoglichen Pulsfrequenz fiir eine homogene Bestrahlung, kann die Gesamtan-

zahl an Laserpulsen, die die Probe treffen, reduziert werden. Dadurch wird zum einen

b) 20 Hz

d) 40 Hz

Abb. 3.4: REM Aufnahmen von lasermodifizierten (Egicnte = 2.08 J cm™) Si-NP Schichten
auf W/Ti beschichteten Glassubstraten fiir unterschiedliche Pulsfrequenzen: a) 10 Hz, b)
20 Hz, c¢) 30 Hz, d) 40 Hz, e) 50 Hz, f) 100 Hz.

16



die thermische Belastung des verwendeten Substrats verringert und zum anderen der
Verbrauch des Lasergases durch verlangsamte chemische Reaktionen und Zersetzung
der Halogen-Komponente (Fy) gesenkt. 34 Dies fithrt zu einer Verlingerung der Aus-
tauschzkylen des Lasergases und somit zu einer Reduzierung der Betriebskosten der
Lasermodifikation.®” Fiir die weiteren Laserexperimente wird daher eine Pulsfrequenz

von 50 Hz verwendet.

Bei einer Pulsfrequenz von 50 Hz ist der zeitliche Abstand zwischen zwei Pulsen
At = 20 ms. In dieser Zeit bewegt sich der Laser bei einer Scangeschwindigkeit von

L'um Az = 3,1 pm nach vorne. Bei einer Gesamtbreite des Laser-

Vscan = 9,3 mm min”
profils von ca. 90 pm, wird jeder Punkt auf der Probe von insgesamt 29 Laserpulsen

mit unterschiedlicher lokaler Laserintensitat ([0, Gl. 3.7) getroffen (Abb. 3.5).

Position z / pm
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Abb. 3.5: Lokale Intensitdt I,k der einzelnen Laserpulse eines Laserscans fiir einen festen
Punkt auf der Probe, gezeigt fiir eine Scangeschwindigkeit von vgean = 9,3 mm min!, eine
Pulsfrequenz von f,us = 50 Hz und eine Laserenergiedichte von Egicnte = 1,04 J cm™.

3.2 Silizium-Nanopartikel

In den folgenden Unterkapiteln wird auf die Synthese der verwendeten Silizium-Nano-
partikel (Si-NP) eingegangen (Kap. 3.2.1) und deren Prozessierung auf metallisierten

Substraten zur Probenherstellung fiir die Laserexperimente beschrieben (Kap. 3.2.2).
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KAPITEL 3. EXPERIMENTELLE GRUNDLAGEN DER
LASERMATERIALBEARBEITUNG

3.2.1 Synthese

Bei den verwendeten Si-NP in dieser Arbeit handelte es sich um Bor-dotierte Si-NP
die mittels chemischer Gasphasensynthese in einem Heifwandreaktor (HWR) am Insti-
tut fir Energie und Umwelttechnik (IUTA) e.V. hergestellt wurden. Fur die Synthese
wurden die gasformigen Prakursoren Monosilan (SiH,) und Diboran (ByHg) zusammen
mit den Schleiergasen Wasserstoff (Hy) und Stickstoff (N3) in den HWR geleitet, wo sie
bei einem Druck von 150 - 1000 mbar und Temperaturen von 800 - 1000°C thermisch
zersetzt wurden. 552 Durch Variation des Verhéltnisses der beiden gasformigen Pré-
kusoren kann die Dotierstoftkonzentration eingestellt werden. Im HWR entsteht durch
thermische Zersetzung der gasformigen Prakusoren ein tibersattigter Dampf, aus dem
sich zunéchst durch homogene Nukleation stabile Cluster bilden. Durch Koagulation
der Cluster entstehen Partikel, die wiederum tiber Koaleszenz zu grofieren Priméarpar-
tikeln anwachsen kénnen. Bei ausreichend hoher Aufenthaltszeit im HWR konnen diese
Primarpartikeln miteinander versintern, sodass harte und weiche Agglomerate entste-
hen. " Die verwendeten Si-NP lagen in Form versinterter Agglomerate vor, welche aus
polykristallinen Primérpartikeln kleiner 100 nm bestehen.®? Die verwendeten Si-NP
fiir die Experimente in dieser Arbeit weisen eine Bor-Konzentration von 5 - 106 ¢m™

auf.

3.2.2 Prozessierung von Silizium-Nanopartikeln auf metalli-

sierten Substraten

Zur besseren Prozessierbarkeit der Si-NP werden diese zunachst in Ethanol dispergiert
und kénnen danach mittels Fliissigphasen-Depositionstechniken, wie z. B. Tintenstrahl-
drucken und Rotations- oder Sprithbeschichtung auf Substraten abgeschieden werden.
Die verwendeten Prozessparameter zur Dispergierung und Deposition sind im folgenden

Abschnitt ,, Fliissigphasenprozessierung von Silizium-Nanopartikeln® beschrieben.

Zur Validierung der Simulationsergebnisse, wurden Si-NP auf metallisierten Glassub-
straten als Modellsystem gewahlt. Einen konkreten Anwendungsfall dieses Modellsys-
tems wurde in vorangegangenen Arbeiten von L. Kiihnel entwickelt und in mehreren
Veréffentlichungen von Kiihnel et al.'*1%! berichtet. Die laserinduzierten Si p-Konen
werden dabei als Teil einer Schottky-Diode fiir Hochfrequenzanwendungen genutzt. Der
dort entwickelte Probenaufbau dient als Orientierung fiir die vorliegende Arbeit und

wird im Abschnitt ,, Prozessierung auf Glassubstraten® beschrieben.

Im Rahmen der durchgefiithrten simulationsgestiitzten Optimierung des Laserprozesses
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zur Minimierung der thermischen Substratbeeinflussung, wurde als erstes Machbarkeits-
Experiment die Laserbearbeitung von Si-NP auf flexiblen metallisierten Polymersub-
straten gezeigt. Die Prozessparameter zur Herstellung dieser flexiblen Proben sind im

Abschnitt ,, Prozessierung auf Polymersubstraten® beschrieben.

Fliissigphasenprozessierung von Silizium-Nanopartikeln

Das Aufbrechen der in der Synthese entstandenen harten Si-NP Agglomerate erfolgt in
Ethanol dispergiert in einer Kugelmiihle mit Mahlperlen aus Yttrium-stabilisierten Zir-
koniumoxid (Durchmesser 100 pm). Vor Verwendung der gemahlenen Dispersion wurde
diese jeweils fiir 20 min im Ultraschallbad redispergiert. Dadurch werden die Si-NP in
Ethanol elektrostatisch stabilisiert.® Die Si-NP Dispersion wurde anschlieBend durch
einen Glasfaser-Filter (Porengrofie 0,7 pm) gefiltert und mittels Rotationsbeschichtung
(engl. spin coating) mit einem SPIN150 (SPS Europe GmbH, Deutschland) auf die Sub-
strate aufgetragen. Die verwendeten Prozessparameter fiir die Rotationsbeschichtung

der Si-NP Dispersionen sind in Tab. 3.1 gezeigt.

Die Massenkonzentration der Si-NP Dispersion kann durch Hinzufiigen oder Verdamp-
fen von Ethanol eingestellt und entsprechend der bendtigten Schichtdicke angepasst
werden. Eine ~320 nm dicke Si-NP Schicht konnte durch einmaliges Aufschleudern ei-
ner Si-NP Dispersion mit einer Massenkonzentration von 10 gew% hergestellt werden.
Dickere Si-NP Schichten (< 1 pm) wurden im Rahmen dieser Arbeit durch mehrfaches
Aufschleudern erzielt. Durch ein erneutes Aufschleudern einer Dispersion mit 5 gew%
Si-NP auf die 320 nm dicke Si-NP Schicht wurde eine Schichtdicke von ~590 nm
erreicht, wahrend das doppelte Aufschleudern der Dispersion mit 10 gew% zu einer
~730 nm dicken Partikelschicht fiithrte. Die Porositdt der aufgeschleuderten Si-NP
Schichten betragt 60 - 70%. 3!

Tab. 3.1: Zusammenfassung der Prozessparameter fiir die Rotationsbeschichtung von Si-NP
Dispersionen.

Drehzahl / rpm Beschleunigung / rmp s™! Dauer / s
6000 6000 30
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Prozessierung auf Glassubstraten

Die Versuche zur Laserbearbeitung von Si-NP fanden auf metallisierten Quarzglassub-
straten (15x15 mm) statt. Die Glassubstrate wurden zunéchst gereinigt und anschlie-
Bend in einer Sputter-Clusteranlage (Aurion Anlagentechnik GmbH, Deutschland) me-
tallisiert. Die einzelnen Prozessschritte der Substratreinigung kénnen Tab. 3.2a) ent-
nommen werden. Als Substratmetallisierung wird eine Schichtkombination aus 120 nm
Wolfram (W) auf 1 pm Titan (Ti) gewahlt. Im Rahmen dieser Arbeit wurde dartiber
hinaus der Kontaktwinkel der Si p-Konen auf unterschiedlichen Substraten untersucht
(vgl. Kap. 6.2). Dafiir wurden folgende Substrate mit unterschiedlichen Oberflachen-
energien ausgewihlt: Silizium-Nitrid (SiN, 0,04 J m2)P4 Glas (0,065 J m2)P%) und
Aluminium (Al, 1,16 J m2)P% auf Glas (Schichtdicke 1 pm). Die Prozessparameter fiir
die Sputter-Materialdeposition von Al, Ti und W nach Kiihnel!*® sind in Tab. 3.2b)
aufgefiihrt.

Tab. 3.2: Zusammenfassung der Prozessparameter fiir a) die Reinigung von Quarzglassub-

straten und b) die Sputter-Deposition unter Argon-Atmosphére von Aluminium (Al), sowie
Titan (Ti) / Wolfram (W) auf Glassubstraten nach Kiihnel. '],

a)

Reinigungsschritt Parameter

Wasserstoffperoxid : Schwefelsaure (1:1) 10 min

Abspiilen mit bidestilliertem Wasser -

Bidestilliertes Wasser + 2 ml Mucasol 10 min, Ultraschallbad, 60°C
Abspiilen mit bidestilliertem Wasser -

Aceton 5 min, Ultraschallbad, 60°C
Isopropanol 5 min, Ultraschallbad, 60°C
Abspiilen mit bidestilliertem Wasser -

Bidestilliertes Wasser 5 min, Ultraschallbad, 60°C

Trocknen mit No -

b)

Prozess Druck / hPa  Leistung / W  Gasfluss / mln min™
Aluminium (Al) 5,310 90 30

Titan (Ti) 6,810 90 230

Wolfram (W) 1,2-102 60 40
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Prozessierung auf Polymersubstraten

Fiir ein erstes Machbarkeits-Experiment der Laserbearbeitung von Si-NP auf flexiblen
metallisierten Substraten wurden Si-NP auf eine flexible Polymerfolie (Polyethylen-
naphthalat, PEN) aufgeschleudert (320 nm) und anschlieBend lasermodifiziert. Die
PEN Folie (Teonex® Q51, DuPont Teijin Films, Japan) wurde dafiir zunéichst zur bes-
seren Handhabung auf ein Glassubstrat laminiert und zur Minimierung des Schrump-
fens bei erhohten Temperaturen temperaturstabilisiert. Dafiir wurde die PEN Folie
auf Glas stufenweise von 100°C auf 200°C in 25°C Schritten erwarmt und auf jeder
Temperaturstufe fiir 10 min gehalten. Anschlieend wurde die temperaturstabilisierte
PEN Folie auf Glas metallisiert (120 nm W auf 1 pm Ti), mit Si-NP beschichtet und
gelasert. Nach der Prozessierung konnte die PEN Folie nach erneuter Erwérmung auf
100°C vom Glassubstrat vorsichtig abgezogen werden. Die Ergebnisse der Lasermodi-
fizierung der Si-NP Schichten auf metallisierten Glas- und Polymersubstraten sind in
den Kap. 5.2.3 - 5.2.5 beschrieben.

3.3 Lithium-Lanthan-Zirkonat

Festkorperbatterien gelten als potenzieller Kandidat fiir die néchste Generation leis-
tungsfiahiger Batterietechnologie, da sie im Vergleich zu herkémmlichen Lithium-Ionen
(Li™) Batterien, mit flissigem Elektrolyt, eine hohere Betriebssicherheit, grofiere Ener-
giedichten und potenziell schnellere Ladezeiten bieten.?!) Die Forschung in den letzten
15 Jahren hat gezeigt, dass Li-Oxide aus der Mineralklasse der Granate die erforder-
liche hohe lonenleitfdhigkeit, sowie eine gute chemische Stabilitiat gegeniiber mogli-

21241 Als ein vielversprechendes Material wur-

cher Elektrodenmaterialien aufweisen.
de der Festkorperelektrolyt (engl. solid state electrolyte, SSE) mit der Summenformel
Li;LagZry019 (LLZO) aufgrund seiner hohen Li*-Leitfihigkeit (op;+ > 107 S cm™)
bei Raumtemperatur (RT) und seiner Stabilitdt in Verbindung mit Li-Metallanoden

eingehend untersucht. 2!

Fir LLZO sind in der Literatur zwei Kristallphasen beschrieben, eine kubische Pha-
se, die in der Raumgruppe Ia3d kristallisiert, und eine tetragonale Phase mit der
Raumgruppe 4, /acd.?'*7>8 Wihrend die tetragonale Phase eine hochgradig geord-
nete Anordnung der Lit im Kristallgitter aufweist, bewirkt eine verzerrte Anord-
nung der Li™ in der kubischen Kristallphase eine um zwei Groflenordnungen hohere
Li*-Leitfahigkeit. 215758 Die tetragonale Phase, welche bei RT und Atmosphérendruck

die thermodynamisch stabile Phase ist, weist im Temperaturbereich von 373 - 423 K
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einen Phaseniibergang zur kubischen Kristallphase auf.®"%%%% Durch die Dotierung von
LLZO mit Elementen wie Al, [P761.62 Gg, [61.63] To[61,6466] qeor NHI7 kann die kubische
Kristallphase auch bei Raumtemperatur nach dem Sintern bei hohen Temperaturen
(T > 1273 K) stabilisiert werden.

Die Dotierung mit solchen mehrwertigen Kationen fiithrt zu einer Verringerung des
Li-Gehalts, da zur Wiederherstellung der elektrischen Neutralitat Li-Leerstellen gebil-
det werden. Die Substitutionskationen konnen sich entweder auf Li-Pléatzen befinden,
z.B. M = Al oder Ga (Li7.3MyLa3Zr,0O15), wodurch zwei Li-Leerstellen pro Substitu-
tion entstehen, oder auf den Zr-Plitzen, z. B. M = Ta oder Nb (LizyLagZry ;M;O;5),
wodurch eine Leerstelle fiir jede Substitution gebildet wird. Die kritische Menge an
Li-Leerstellen in Kristallgitter zur Stabilisierung der kubischen Phase bei RT, wurde

experimentell auf 0,2 - 0,6 Mol pro LLZO-Formeleinheit bestimmt. [61,64.68,6%]

Fir hohe Lit-Leitfihigkeiten ist neben der bendtigten kubischen Kristallphase auch
eine dichte Mikrostruktur erforderlich, wodurch der Korngrenzenwiderstand reduziert
wird. ™ Um hochdichte Materialien zu erhalten, sind in der Literatur verschiedene Her-
stellungsmethoden beschrieben, wie z. B. das Langzeitsintern bei hohen Temperaturen
von isostatisch kaltgepressten Pellets, 2157 HeiBpressen, 6193 oder die Verwendung von
Sinterhilfsmitteln. ™™ Bei all diesen Methoden ist jedoch darauf zu achten, dass das
thermische Budget von LLZO nicht tiiberschritten wird, da dies zu Li-Verlusten und
schlielich zur Zersetzung der kubischen LLZO-Phase fithren wiirde. 7374

Obwohl LLZO als Festelektrolyt im letzten Jahrzehnt viel wissenschaftliche Aufmerk-
samkeit auf sich gezogen hat, sind seine thermischen Materialparameter wie Warme-
leitfdhigkeit und spezifische Warmekapazitéit oft unbekannt. Die Kenntnis dieser Pa-
rameter kann zu einem besseren Verstandnis thermischer Prozesse in LLZO fiihren,
insbesondere im Hinblick auf Computersimulationen solcher thermischen Behandlun-

[75] [76] wo sie entscheidende Ein-

gen!™ oder der Warmeverteilungen in Batteriezellen,
gangsparameter darstellen. Zur Durchfithrung der Simulationen in dieser Arbeit wur-
den die Warmeleitfahigkeit, spezifische Warmekapazitiat und die Zersetzungstempera-
tur von LLZO zunéchst experimentell bestimmt (vgl. Kap. 5.3.2). In den folgenden
Unterkapiteln wird zunéchst auf die Synthese und Handbabung von LLZO eingegan-
gen (Kap. 3.3.1) und anschliefend die Prozessierung von Si-NP auf LLZO Substraten

beschrieben (Kap. 3.3.2).
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3.3.1 Synthese und Handhabung

Der in dieser Arbeit verwendete Festkorperelektrolyt LLZO wurde von den Projektpart-
nern des Forschungszentrums Jiilichs am Institut fiir Energie- und Klimaforschung, Be-
reich fiir Werkstoffsynthese und Herstellungsverfahren (IEK-1) bereitgestellt. Die Syn-
these wurde in einem mehrstufigen Festkorperreaktionsverfahren durchgefithrt wie von
Tsai et al. fiir Tantal-(Ta)-substituiertes LLZO™ und Aluminium-(Al)-substituiertes
LLZO!™ beschrieben. Die Ausgangsmaterialien LiOH, LayOs, ZrO, und mogliche Sub-
stitutionsstoffe wie TasO5 oder Al,O3 werden dazu zusammen mit Mahlkugeln in eine
Vibrations-Mikromiihle gegeben und fiir eine Stunde gemischt. Im Anschluss wird das
Pulver zu Pellets gepresst und in zwei Stufen bei 850°C und 1000°C fiir je 20 h in einem
Aluminiumoxid-Tiegel kalziniert. Dadurch kann es zur Aufnahme geringer Mengen Al
ins LLZO kommen. Der abschlieende Sintervorgang findet bei 1175°C fiir vier Stunden
unter Luftkontakt statt. Die gesinterten Pellets werden mit Hilfe einer Diamantsége in
0,65 - 1 mm dicke Pellets geschnitten.

Aufgrund der hohen Reaktivitdt von LLZO bildet sich schon bei kurzem Luftkon-
takt eine Lithium-Carbonat-Schicht (Li;CO3) auf der Oberfliche. ™ Diese musste vor
der Nutzung der LLZO-Pellets zur Materialcharakterisierung oder als Substrat fiir
die Si-NP Beschichtung entfernt werden. Dafiir wurde die Pelletoberfliche mit einem
Schleifpapier (Kérnung 4000) poliert und das Pellet anschlielend unter Ar-Atmosphére
fiir 90 min bei 850°C ausgeheizt. Bei der weiteren Handhabung der LLZO Pellets wird

darauf geachtet den Luftkontakt zu vermeiden oder auf ein Minimum zu reduzieren.

3.3.2 Prozessierung von Silizium-Nanopartikeln auf Lithium-

Lanthan-Zirkonat

Zur Abschiatzung der benotigten Si-NP Beladung (engl. loading) fiir eine Festkorper-
elektrolyt-Vollzelle wurde zusammen mit den Projektpartnern des Forschungszentrums
Julich (FZJ) die Annahme getroffen, dass die Kapazitit der Anode groBer oder gleich
der Kapazitit der im Projekt verwendeten Mischkathode (MK) aus Lithium-Cobalt-
Oxid (LCO) und LLZO (im Verhéltnis von 1:1) sein sollte (Cx, > Cyk). Die Idee
dahinter ist, dass das Anodenmaterial nicht vollstandig geladen wird, sodass die re-
sultierende Volumenausdehnung der Si-NP auf ein Minimum beschrénkt werden kann.
Laut den Angaben des FZJ ergibt sich fiir eine realisierbare MK-Schicht von ca. 25 pm
Dicke, eine Flichenkapazitit von Cyx = 0,88 mAh cm™. Die benétigte Si-NP Bela-
dung Zs;np kann als Quotient der benotigten Flachenkapazitidt der Anode Cy, und
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der gravimetrischen Kapazitit des Anodenmaterials Cy o, berechnet werden (Gl. 3.8).
Als untere Abschatzung der Beladung werden die Flachenkapazitdten der Anoden- und
MK-Seite gleichgesetzt (Ca, = Cyx = 0,88 mAh cm™?).

Can
ZsiNp = C’AA (3.8)
g, n

Als Abschitzung der gravimetrischen Kapazitit wird ein Wert von 2800 mAh g an-
genommen, welcher von Ohta et al.® als reversible gravimetrische Kapazitét einer
vergleichbaren nanopartikuldre Si-Anodenschicht berichtet wird. Daraus ergibt sich ei-

ne minimal benétigte Si-NP Beladung von Zgi.np = 0,31 mg cm™.

Die Si-NP wurden, wie zuvor in Kap. 3.2.2 beschrieben, zur besseren Prozessierbar-
keit in Ethanol (EtOH) dispergiert. Als Abscheidemethode wurde die Ultraschall-
Sprithbeschichtung (engl. wltrasonic spray coating) unter Verwendung eines UC320
Ultraschall-Beschichtungssystems (Siansonic Technology Co., China) gewéahlt, da mit
dieser Depositionstechnik beliebig dicke Partikelschichten hergestellt werden kénnen.
Bei dieser Beschichtungstechnik wird eine Si-NP Dispersion mit einer Massenkonzen-
tration von 1 gew% durch eine Ultraschalldiise zerstdubt und von einem Gasstrom in
Richtung des Substrats geleitet, welches auf einem beheizten Probentisch (maximal
bis 150°C moglich) liegt. Als Ultraschalldiise wurde eine ConeMist Diise (D12, Sianso-
nic Technology Co., China) verwendet, welche einen kegelférmigen Tropfchenstrahl er-
zeugt. Die Ultraschalldiise kann in dem verwendeten System entlang der z,y,2-Richtung
verfahren werden. Zur Beschichtung fahrt die Ultraschalldiise mit konstantem Abstand
(30 mm) mehrfach tiber die Probe, sodass sich die Si-NP Schichtdicke sukzessive erhoht.
Bei der verwenden Substratgrofie (max. 12 mm) ist die Breite des Trépfchenstrahls aus-
reichend, dass auch die z-Position konstant gehalten werden kann und die Ultraschall-
diise nur entlang der y-Achse verfahrt. Alle weiteren Beschichtungsparameter sind in

Tab. 3.3 zusammengefasst.

Mit den in Tab. 3.3 aufgefithrten Beschichtungsparametern wurden fiir die angestrebte
Si-NP Beladung (Zgi.np = 0,31 mg cm™2) insgesamt 60 Uberfahrten der Ultraschalldiise
iiber die Probe benétigt. Aufgrund der zufallsbasierten Deposition der Si-NP wéihrend
der Ultraschallsprithbeschichtung kénnen gewisse Schwankungen in der Schichtdicke
auftreten. Fir die abgeschiedene Si-NP Dickschicht wurde eine mittlere Schichtdicke
von 3,2 nm aus rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen des Probenquerschnitts

bestimmt (Abb. 3.6).
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Tab. 3.3: Zusammenfassung der Prozessparameter fiir die Spriihbeschichtung von Si-NP
Dispersionen.

Prozessparameter Wert
Massenkonzentration Si-NP Dispersion / gew% 1
Temperatur Probentisch / °C 80
Abstand Diise zur Probe / mm 30
Forderrate Dispersion / ml min™! 1
Verfahrgeschwindigkeit y-Achse / mm s 60
Ultraschallleistung / W 0,5
Ultraschallfrequenz / Hz 120

Abb. 3.6: Rasterelektronenmikroskopische Querschnittsaufnahme der aufgespriihten Si-NP
Dickschicht zur Schichtdickenabschétzung.
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KAPITEL 4

MESS- UND ANALYSEMETHODEN

In diesem Kapitel werden die folgenden Mess- und Analysemethoden beschrieben, wel-
che im Rahmen dieser Arbeit zur Charakterisierung der Materialien genutzt wurden:
Rasterelektronenmikroskopie (Kap. 4.1), Raman Spektroskopie (Kap. 4.2), Rontgendif-
fraktometrie (Kap. 4.3), Dichtebestimmung (Kap. 4.4) Laser Flash Analyse (Kap. 4.5),
Simultane thermische Analyse (Kap. 4.6) und UV-Vis Spektroskopie (Kap. 4.7).

4.1 Rasterelektronenmikroskopie

Die Rasterelektronenmikroskopie (REM) ist ein bildgebendes Verfahren bei dem hoch
energetische Elektronen auf die Probenoberfliche beschleunigt werden und riickgestreu-
te Elektronen zur Visualisierung der Oberfliche genutzt werden.®! Mit dieser Tech-
nik konnen VergroSerungen bis zu 10%x erreicht werden.®!] Im Rahmen dieser Arbeit
wurden REM-Aufnahmen zur Bewertung der Si-NP und der laser-generierten Si p-
Strukturen, sowie zur Bestimmung der Korngrofile der LLZO-Proben verwendet. Die
Messungen wurden im Fachbereich fiir Nansostrukturtechnik (NST) der Universitit
Duisburg-Essen (UDE) mit einem JSM 7500F SEM (JEOL Ltd., Japan) bei 5 kV
Beschleunigungsspannung und 10 pA Emissionsstrom durchgefiihrt. In den folgenden
Unterkapiteln wird die Auswertung der REM-Bilder von Si p-Konen mit Hilfe der Bild-
analyse Software ImageJ (Version 1.52a) und die Vorbereitung der LLZO-Proben zur

Korngroflenbestimmung beschrieben.

4.1.1 Bildanalyse Silizium p-Konen

Die Analyse der laser-generierten Si p-Konen findet anhand von Querschnitts- und
Aufsichts-REM-Aufnahmen statt. Im Folgenden wird die Auswerteprozedur zur Be-
stimmung der Anzahldichte und Durchmesserverteilung der Si p-Konen mit ImageJ be-
schrieben und exemplarisch fiir Si p-Konen, die mit einer Energiedichte von 1,25 J cm™

generiert wurden, gezeigt.

Die originalen REM-Aufnahmen (5000x VergroBerung) der Aufsicht von Si p-Konen

auf einem Wolframsubstrat (Abb. 4.1a)) werden zundchst von einem Graufstufen-

27



KAPITEL 4. MESS- UND ANALYSEMETHODEN

bild in ein bindres Schwarz-Wei-Bild iibertragen. Dazu wird eine Grauwertschwelle
(engl. gray wvalue threshold) definiert und die ImageJ-Funktion ,make binary“ ange-
wendet (Abb. 4.1b)).5283 Da die Si p-Konen auf den REM-Bildern helle Réndern
und ein dunkles Zentrum aufweisen, erscheinen sie im bindren Bild als leere kreis-
formige Strukturen. Die Funktion ,,fill hohles* kann dazu verwendet werden, um alle
leeren Zentren geschlossener kreisférmiger Strukturen zu schwérzen (Abb. 4.1c)). Da
einige Si p-Konen nicht als komplett geschlossene schwarze Kreise erscheinen (wie bei-
spielhaft in Abb. 4.1¢) rot eingekreist) miissen diese manuell mit dem Pinsel (engl.
paintbrush tool) in ImagelJ geschlossen werden. Durch erneutes Anwenden der ImageJ-
Funktion fill hohles* sind nun alle Si p-Konen geschwérzt (Abb. 4.1d)). Zwischen
den Si p-Konen sind teilweise noch kleine Restmerkmale von der Oberflichenrauigkeit
der W-Metallisierung zu erkennen (wie beispielhaft in Abb. 4.1d) griin eingekreist).
Diese kleinen schwarzen Bereiche konnen durch die ImageJ-Funktion ,,erode® entfernt
werden, welche die &uflersten Pixel aller schwarzen Objektkanten 16scht (Abb. 4.1e)).
Damit die geschwéarzten Si p-Konen zur korrekten Auswertung ihre urspriingliche Gro-
e zurtickerhalten, wird durch Anwenden der ImageJ-Funktion ,,dilate” wiederum eine
Pixelreihe zu den duferen Objektkanten hinzufiigt (Abb. 4.1f)). (!

Die Anzahl und Grofle der geschwéarzten Si p-Konen kann mit der ImageJ-Funktion
sanalyze particles* bestimmt werden (Abb. 4.2a)). Dafiir wird eine Mindestgroie von
0,07 ym? und eine minimale Rundheit (engl. circularity) der Strukturen von 0,2 ge-
wahlt, um alle verbleibenden Merkmale aus dem Hintergrund von der Analyse auszu-
schliefen. Die sich ergebenden Durchmesser der Si p-Konen werden in Groflenklassen
eingeteilt und als Histogramm dargestellt und werden mit einer Log-Normalverteilung
angepasst (Abb. 4.2b)). Die log-normale Anpassungsfunktion kann mit der folgenden

Gleichung beschrieben werden:

aN N (D) (D))
dn(D))  Vorln(oy) 7 2 (In (o))’

(4.1)

dN
d(In(D))

der Si p-Konen, o, die geometrische Standardabweichung und D, der geometrische

ist hierbei die Anzahl an Si p-Konen (N) pro Groenklasse, D der Durchmesser

Mittelwert der Si p-Konendurchmesser.

Die Standardabweichung STD des geometrischen Mittelwerts D, kann mit der folgen-

den Gleichung berechnet werden:

STD =D, - (5, — 1) (4.2)
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Abb. 4.1: Sch

Si p-Konen auf einem Wolframsubstrat. Das Verfahren wird beispielhaft fiir Si p-Konen
gezeigt, die bei einer Energiedichte von 1,25 J cm™ gebildet wurden. a) Originale REM-
Mikroskopaufnahme bei 5000x Vergrofierung, b) Schwarz-Wei3-Binérbild nach Eingabe einer
Grauwertschwelle, c¢) erste Anwendung der ImageJ-Funktion ,,fill hohles*, d) zweite Anwen-
dung der ,fill hohles“-Funktion nach manuellem Schlieen nicht geschlossener Strukturen
(rote Kreise in ¢)), e) Bild nach Anwendung der ,,erode“-Funktion, die die &uflersten Pixel al-
ler Objektkanten 16scht und dadurch kleinere Restmerkmale des Hintergrunds entfernt (griine
Kreise in d)), f) Bild nach Anwendung der komplementéren ,,erode“-Funktion, die wiederum
eine Pixelreihe zu den &dufleren Objektkanten hinzufiigt.

160 e
| Anzahl in GrofSen-
qg_) 140 B I klassen, 1,25 J cm™ i
g 120 + Log-normal Fit 1
o i )
=, 100 L D, = 509,8 nm |
e = STD = 183,5 nm |
a 80 o, = 1,36
= 60
S 40
< 20
0
200 400 600 800 1000 1200
b) Durchmesser Si p-Konen / nm

Abb. 4.2: a) Umrisse der gezahlten Si p-Konen. b) Durchmesserverteilung der Si p-Konen
(Laserenergiedichte 1,25 J cm™) eingeteilt in GroBenklassen von 25 nm, gefittet mit einer
Log-Normalverteilung (Gl. 4.1). Angegeben sind der geometrisch mittlere Konendurchmesser
D, die Standardabweichung ST'D und die geometrische Standardabweichung o.
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4.1.2 Korngroflenbestimmung Lithium-Lanthan-Zirkonat

Die Korngréenbestimmung der gesinterten LLZO-Proben wird manuell anhand von
REM-Bildern der Probenoberflachen mit ImageJ durchgefiihrt. Um oberflachiges Lithi-
umcarbonat (Li;COj3) zu entfernen und um die Sichtbarkeit der einzelnen LLZO-Kérner
zu erhohen, werden die Proben durch einen thermischen Atzschritt vorbehandelt. Die
Proben werden dafiir zunéchst mit einem feinen Schleifpapier (Kérnung 4000) poliert
und dann unter Argon mit einer Heizrate von 10 K min™ auf 1373 K aufgeheizt. Bei
Temperaturen von ca. 1160 K kommt es zum Verdampfen von oberflachigem Li;COg3
(vgl. Abb. 5.22 in Kap. 5.3.2). Bei weiterer Erhitzung fiihrt die verstérkte Oberflachen-
diffusion bei diesen Temperaturen, aufgrund der Minimierung der Oberflichenenergie,
zur Ausbildung grabenartiger Vertiefungen an den Korngrenzen.®%% Die einzelnen
Korner konnen dadurch auf den REM-Bildern deutlich erkannt und ausgemessen wer-
den. Da die Koérner bei Anfertigung des Querschnitts rein zufallig durchgeschnitten
werden, ist meist ihr grofiter Querschnitt in der REM-Aufsicht nicht erkennbar und es
kommt zu einer Unterschitzung des tatsichlichen Korndurchmessers. ®! Im vorliegen-
den Fall, fir den Vergleich der Korngréen verschiedener LLZO-Proben (Kap. 5.3.2)

ist diese Methode der Korngréflenbestimmung jedoch ausreichend.

4.2 Raman Spektroskopie

Die Raman Spektroskopie ist eine Messtechnik, mit der zerstérungsfrei Materialeigen-
schaften wie z. B. Kristallstruktur, chemische Zusammensetzung, Defektstruktur, Ver-
spannungen und Dotierung ermittelt werden konnen. 857 Bei dieser Messtechnik wird
monochromatische Laserstrahlung genutzt, um das Probenmaterial anzuregen. Die In-
teraktion der Laserstrahlung mit dem Probenmaterial findet zum einen in Form von
elastischer Streuung (auch als Rayleigh-Streuung bezeichnet) statt, bei welcher es zu
keinem Energieiibertrag auf das Material kommt. Dadurch weist die gestreute Strah-
lung keine Frequenzverschiebung zur eingestrahlten Laserstrahlung auf. Zusatzlich tritt
jedoch auch inelastische Streuung auf, bei welcher ein kleiner Teil der Photonenenergie
in Rotations-, Schwingungs- oder elektronische Energie umgewandelt (Stokes Streuung)
wird oder diese aufnimmt (Anti-Stokes Streuung). Dies fiithrt zu einer Frequenzver-
schiebung, auch Raman-Verschiebung genannt, welche materialspezifisch ist und somit

Aussagen iiber das Material und seine Eigenschaften zulésst. 5!

Die Raman Spektroskopie wird in dieser Arbeit zur Untersuchung der Kristallinitit

des lasermodifizierten Si und der Kristallstruktur von (temperaturbehandelten) LLZO
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verwendet. Die Messungen wurden mit einem konfokalen Raman-Mikroskop (InVia™,
Renishaw, Grofibritannien) am DFG-Gerétezentrum ICAN (Interdisciplinary Center
for Analytics on the Nanoscale) der UDE durchgefiihrt. Die Messungen fanden bei
Umgebungsatmosphare in Riickstreugeometrie unter Verwendung eines Festkorperla-
sers mit einer Wellenldnge von 532 nm und eines Gitters von 1800 1 mm™ statt. Die
Laserleistung wurde auf 78 pW (fiir Si) bzw. 39 pW (fiir LLZO) eingestellt, um ei-
ne Beschadigung der Probe durch den Messlaser wahrend der Messung zu vermeiden.
Das ausgewahlte 100x-Objektiv fithrt zu einem Durchmesser des Messlaserspots von
~1 pm, sodass die Kristallstruktur ortsaufgelost, u.a. von einzelnen Si p-Konen gemes-

sen werden konnte.

4.3 Rontgendiffraktometrie

Die Rontgenbeugung (engl. X-ray-diffraction, XRD) ist eine Methode zur Ermittlung
der kristallographischen Struktur und der Phasenzusammensetzung von Materialien.
Dabei wird der Effekt der Beugung von Rontgenstrahlen an dreidimensionalen Kristall-
gittern ausgenutzt. 8 An einem Kristallgitter mit einem Netzebenenabstand d kommt
es bei Bestrahlung mit monochromatischen Rontgenstrahlen der Wellenlénge A in ei-
nem bestimmten Winkel Oxgp zur konstruktiven Interferenz der gebeugten Rontgen-
strahlen. Dies geschieht dann, wenn der Laufwegunterschied zweier Strahlen zwischen
den Netzebenen einem ganzzahligen Vielfachen n der Wellenldnge entspricht, also die
Bragg-Gleichung erfiillt ist:

nA = 2d sin(Oxrp) (4.3)

Diese sogenannten Bragg-Reflexe bei bestimmten Winkeln sind charakteristisch fiir ein
Material. Bei polykristallinen Materialien konnen die verschiedenen Kristallstruktu-
ren durch Variation des Einfallswinkels Oxgrp iiber die Intensitit der Bragg-Reflexe
im Detektor des Diffraktometers gemessen werden. Diese Intensitdtsmuster, bzw. Dif-
fraktogramme koénnen zur Bestimmung der Phasenzusammensetzung der untersuchten

Probe genutzt werden. )

Die XRD-Messungen in dieser Arbeit wurden mit einem D4 Endeavor Rontgendif-
fraktometer (Bruker Corporation, USA) am Institut fiir Energie- und Klimaforschung,
Bereich Werkstoffsynthese und Herstellungsverfahren (IEK-1) des Forschungszentrums
Julich (FZJ) durchgefiihrt. Die Messung der gesinterten LLZO-Pellets fanden mit einer
Cu K,-Strahlung unter Luftatmosphére und bei Raumtemperatur in einem Winkelbe-

reich von 20xgrp = 20 - 80° unter Verwendung der Bragg-Brentano Geometrie statt.
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Die Analyse der Diffraktogramme wurde mit Hilfe der Rietveldverfeinerung mit der
Software Maud (Version 2.98)F%%1 durchgefiihrt, unter Verwendung von Referenz-
phasendaten aus der anorganischen Kristallstrukturdatenbank (engl. inorganic cry-
stal structure database, ICSD) von kubischem LLZO (LizLagZroOqo #422259). Bei
der Rietfeldverfeinerung wird das vollstandige Intensitétsprofil eines Diffraktogramms
angepasst. Diese Anpassung beruht auf einer nicht-linearen Minimierung der Fehler-
quadrate einer mathematischen Funktion des Beugungswinkels, welche von strukturel-

2] Durch Variation der Parameter

len und instrumentellen Parametern abhangig ist.
wird die mathematische Funktion soweit verfeinert, bis im Idealfall keine Unterschiede
mehr zwischen dem mathematischen und dem experimentell gemessenem Diffrakto-
gramm bestehen. *®l Aus der Verfeinerung kénnen Fit-Parameter wie Gitterkonstanten,
Debye-Waller-Faktor, Kristallitgrofie, Mikrodehnung und die Phasenzusammensetzung

entnommen werden.

4.4 Dichtebestimmung

Die effektive Dichte pog von LLZO wurde im Rahmen dieser Arbeit geometrisch ermit-

telt (Gl 4.4).
m m
Pef = V -

4.4
T Tirz0 - dLLzo (44)
Dabei ist m die Masse und V' das Volumen der Probe. Im vorliegenden Fall von LLZO
Pellets, kann das Probenvolumen unter Einbeziehung des Pelletradius 71170 und der

Pelletdicke dy1z0 berechnet werden.

Die theoretische (maximale) Dichte pgne, von LLZO wiederum, kann mit Hilfe der im
XRD ermittelten Gitterkonstanten a berechnet werden (Gl. 4.5).

Z-M
NA'(Z3

Ptheo =

(4.5)
Dabei ist Z die Anzahl an Formeleinheiten pro Einheitszelle, M die molare Masse und
N, die Avogadro Konstante (6,022 - 102 mol™).

Die relative Dichte p, von LLZO kann als Quotient der theoretischen und effektiven

Dichte berechnet werden (GI. 4.6).

Ptheo
Prel = 4.6
l Peft ( )
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4.5 Laser Flash Analyse

Mit Hilfe der Laser Flash Analyse (LFA) kann die Temperaturleitfahigkeit (ocr, manch-
mal auch Warmediffusivitiat genannt) von Materialien gemessen werden, aus welcher
dann die Warmleitfahigkeit abgeleitet werden kann. Bei dieser Methode trifft ein kur-
zer Strahlungspuls (< ms) eines Nd:Yag Lasers (1064 nm) auf die vordere Probeno-
berfliche, welche zur gleichméfiigen Absorption mit Graphitspray geschwérzt wird.
Die Laserstrahlung wird von der geschwarzten Probenoberfliche absorbiert und in
Form von Wirme durch die Probe geleitet. [ Dies fithrt durch Wérmeleitung zu einer
zeitverzogerten Temperaturerhorung auf der Riickseite der Probe, welche durch einen
Infrarot(IR)-Detektor zeitabhingig gemessen wird. Zur homogenen Emission wird auch
die Probenrtickseite mit Graphitspray geschwarzt. Aus der zeitabhingigen Tempera-
turerh6hung kann mit der von Parker et al.® entwickelten Gleichung (Gl. 4.7) die

Temperaturleitfadhigkeit ocp berechnet werden:

d2
— 1,38 . —LLZO 4.7
aT ’ 7T2 tl/Q ( )
Dabei ist drizo die Dicke der LLZO Proben und t./, der Zeit bis zur Halfte des maxi-

malen Temperaturanstiegs.

Materialien mit Granat-Kristallstruktur, wie kubisches LLZO, %! zeigen ein (teil)trans-
parentes Verhalten fiir IR-Strahlung.®® Dies fithrt, nach Absorption der Laserstrah-
lung auf der vorderen geschwérzten Probenseite, zu einer sofortigen Temperaturerho-
hung der Probenriickseite, aufgrund eines direkten Strahlungswérmetransports durch
die Probe.” In der Laser-Flash-Messung spiegelt sich dies in Form eines sofortigen
stufenférmigen Anstiegs des Messsignals zu Beginn der Messung wider. [ Dieser Ef-
fekt der Warmestrahlung auf das Messsignal kann durch die Auswertemethodik nach

Mehling et al.l®” beriicksichtigt werden.

Zur Bestimmung der Temperaturabhéngigkeit von ot kann die Probe durch einen Ofen
extern geheizt werden, wobei die Messung selbst unter isothermen Bedingungen statt-
findet. Die Warmeleitfahigkeit k kann dann als Produkt der Temperaturleitfahigkeit

o, der Dichte p und der Warmekapazitit C,, beschrieben werden: [

K=or-Cp-p (4.8)

Fiir porose Materialien kann eine Porosititskorrektur (Gl. 4.9)1 durchgefithrt werden,

die fiir Materialien mit niedrigem Emissionsgrad und geringer Porengrofie gilt, wie
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sie z. B. fur dichte polykristalline Keramiken bei Temperaturen unter 1273 K typisch

sind. [100)
Kp

T1-R

Ks (4.9)
Dabei ist kg die Warmeleitfahigkeit des dichten Festkorpers, kp die gemessene Warme-

leitfahigkeit des pordsen Materials und P; der Porenanteil.

Im Rahmen dieser Arbeit werden LFA Messungen an dem Festkorperelektrolyt LLZO
mit einer LFA 457 MicroFlash (NETZSCH Geratebau GmbH, Deutschland) im Fach-
bereich NST der UDE durchgefiihrt. Als Proben werden gesinterte LLZO-Pellets mit
einem Durchmesser von etwa 10 mm und einer Dicke von 1,7 - 2,0 mm verwendet. Die
Proben wurden vor der Messung drei Stunden lang bei 1073 K in einer Ar-Atmosphére
erhitzt, um oberflachiges Lithiumcarbonat (Li;CO3) zu entfernen. Die Proben wurden
dann auf beiden Oberflichen mit Graphit (Graphit 33, Kontaktchemie) beschichtet, um
ihre Absorptions- und Emissionseigenschaften zu verbessern. Die Messungen wurden
in einem Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 1225 K in Temperaturschritten
von 100 K durchgefithrt. Die Wérmeleitfihigkeit wurde nach dem von Parker et al.[%4
beschriebenen Verfahren berechnet, unter Verwendung des transparenten Strahlungs-
Modells nach Mehling et al.”, in der vom LFA-Hersteller zur Verfiigung gestellten
Analysesoftware (NETZSCH LFA Analysis Version 7.1.0).1°7)

Die Messungen wurden in einer reduzierenden Argon/Wasserstoff-Atmosphéare (5% Hy
in Ar) durchgefiihrt (Spiilstrom von 75 ml min™), um eine Reaktion zwischen LLZO,
der notwendigen Graphitbeschichtung und eventuell im System verbliebenem Restsau-
erstoff bei erhohten Temperaturen zu verhindern. Bei durchgefithrten Messungen unter
einer reinen Argonatmosphére (Reinheitsgrad 4,9), die immer auch einen Restanteil an
Sauerstoff und Wasser enthélt, verschwand die Graphitbeschichtung auf den Proben
beim Aufheizen auf 973 K vollstandig. Dies fithrte zu einer teilweisen Transmission
des Laserpulses durch die Probe, sodass das LFA-Signal nicht mehr ausgewertet wer-
den konnten. Dieses Phiénomen deutet auf die Reaktion von LLZO mit Graphit und
Sauerstoff hin, wobei Lithiumcarbonat (Li;CO3) an der Probenoberfléche entsteht, das

zwischen 925 K und 973 K zu schmelzen beginnt (vgl. Abb. 5.22 in Kap. 5.3.2).

4.6 Simultane thermische Analyse

Die simultane thermische Analyse (STA) kombiniert die Messtechniken der dynami-

schen Differenzkalorimetrie (DSC, engl. differential scanning calorimetry) und Ther-
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(101 Die DSC dient dazu, aufgenommene oder abgegebenene Wir-

mogravimetrie (TG).
mestrome einer Probe wahrend des Aufheizens oder Abkiihlens zu messen. Die Probe
wird dazu als Pulver oder Pellet in einen Tiegel gegeben und zusammen mit einem
leeren Referenztiegel aufgeheizt. Die Warmekapazitat der Probe, sowie Phaseniiber-
ginge (z.B. Schmelzen, Verdampfen, Umkristallisation), sprich endotherme oder exo-
therme Prozesse, fithren zu einer Temperaturdifferenz zwischen Probe und Referenz.
Mit Hilfe einer Kalibrierungskurve kann daraus die Differenz der Warmestréme be-
stimmt werden. Bei temperaturbedingten Phasentiibergangen kommt es zu einem Peak
im DSC-Signal, aus welchem neben der Phasenumwandlungstemperatur auch Phasen-
umwandlungsenthalpien abgeleitet werden konnen. Eine parallele TG-Messung, bei der
eine Massendnderung der Probe durch eine Mikrowaage wiahrend des Aufheiz- bzw. Ab-
kiithlvorgangs gemessen wird, lésst dartiber hinaus auch Riickschliisse auf die Art des
Phasentibergangs zu (z. B. Massenverlust bei Verdampfung). In den durchgefiihrten
Messungen war zusitzlich ein Quadrupol-Massenspektrometer (QMS) an die Abluft
der STA angeschlossen, welches die Analyse potentiell ausdampfender Probenbestand-

teile ermoglicht.

Bei konstanter Probenmasse im gemessenen Temperaturbereich kann mit der von
O “"Neilll'? beschriebenen Methode durch den Vergleich des DSC-Signals der Probe
mit dem unter gleichen Messbedingungen erhaltenen DSC-Signals eines Referenzma-
terials (z.B. Saphir), die temperaturabhingige spezifische Warmekapazitat (C},) des

Probenmaterials bestimmt werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden STA-Messungen von einer LLZO Probe als Auf-
tragsmessung bei der NETZSCH-Geratebau GmbH mit einer STA 449 F5 Jupiter
(NETZSCH-Geratebau GmbH, Deutschland) durchgefithrt. Dazu wurde gesintertes
LLZO-Pulver mit einem uniaxialen Druck von 15 kN fir 15 min zu einem Pellet (5 mm
Durchmesser) gepresst, was zu einer relativen Dichte des Pellets von 55% fiihrte. Das
gepresste Pellet wurde in einen Pt-Tiegel mit einem perforierten Deckel gelegt und un-
ter Argon (Ar)-Atmosphére (70 ml min') in zwei aufeinanderfolgenden Heizschritten
vermessen. Im ersten Messschritt wurde die Probe mit einer Heizrate von 20 K min™
auf 1273 K erhitzt, um mogliche temperaturinstabile Probenkomponenten zu ver-
dampfen. Ein angeschlossenes QMS (QMS 403 Aeolos Quadro, NETZSCH-Geratebau
GmbH, Deutschland) wurde verwendet, um ausdampfendes Wasser (Masse-zu-Ladung-
Verhaltnis /> 18) und Kohlenstoffdioxid (COs, ™/> 44) zu detektieren. Nach dem Ab-
kithlen auf Raumtemperatur wurde die Probe im zweiten Heizschritt mit 20 K min!
auf 1773 K erhitzt, um die spezifische Wéarmekapazitat der Probe unter Verwendung

einer Saphirreferenz zu bestimmen. 102
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KAPITEL 4. MESS- UND ANALYSEMETHODEN

4.7 UV-Vis Spektroskopie

Mit Hilfe der UV-Vis Spektroskopie kénnen optische Materialeigenschaften wie Trans-
mission, Reflektivitdt und Absorption gemessen werden. Bei dieser Messmethode wird
das Strahlungsspektrum vom sichtbaren (Vis, engl. visible) oder nah-infraroten (NIR)
Bereich bis in den ultravioletten (UV) Bereich durchgescannt und die Intensitét der
Strahlung nach Interaktion mit dem Probenmaterial mit der einfallenden Strahlungs-
intensitat verglichen. Daraus konnen Riickschliisse auf die Wellenlangenabhéngigkeit

der optischen Eigenschaften dieses Materials gezogen werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Reflektivitéits- und Transmissionsmessungen von auf-
geschleuderten und lasermodifizierten Si-NP Schichten mit einem UV-Vis-NIR Spek-
trophotometer (Cary 500 Scan, Agilent Technologies, USA) im Fachbereich NST der
UDE durchgefiihrt. Die optischen Eigenschaften der Si-NP wurden zwischen 800 nm
und 210 nm unter Verwendung einer Ulbricht-Kugel gemessen. Fiir die Transmissions-
messugen wurden Si-NP auf UV-durchléssige Quarzglas-Susbtrate aufgeschleudert. Die
ermittelte Transmission (7s;xp) kann unter Zuhilfenahme des Lambert-Beer’schen Ge-
setztes genutzt werden, um den effektiven Absorptionskoeffizienten (aginp) der Si-NP
Schicht, bzw. die effektive Eindringtiefe (dginp) der Strahlung bei der Wellenlédnge
des verwendeten Lasers (A = 248 nm) in die Si-NP Schicht zu bestimmen (Gl. 4.10 -
Gl. 4.12).0103]

I 100

Aginp = 1 <>_1 ) 29 - log (Tnp|% 4.10
Si-NP og Ji og (TSi_NP[%]> Og( S NP[ O]) ( )

log (ITO) Aginp
s :—:2,303-$ 4.11
SIENP log (e) - dgi.Np dsi-np ( )

1
6Sj_NP = (412)
XSi-NP

Dabei ist Ag;np die Absorptivitat (engl. absorbance) und dg;np die Si-NP Schichtdicke.

Die Messung der effektiven Reflektivitat der aufgeschleuderten und lasermodifizierten
Si-NP Schicht fand auf W/Ti (120 nm/1 pm) beschichteten Glassubstraten statt.
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KAPITEL b

SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Simulationen zur Abschatzung der Temperaturver-
teilung in Si-NP Schicht und Substrat wihrend der Excimer Lasermodifikation durch-
gefiihrt. Diese Temperatursimulationen konnen dabei helfen, den Laserprozess besser
zu verstehen und diesen mit einer reduzierten Anzahl experimenteller Testlaufe zu op-
timieren. Die Simulationen wurden mit der Software COMSOL Multiphysics® 5.6 (im
Weiteren als COMSOL bezeichnet) durchgefithrt. Dabei wurde ein MATLAB® Script
verwendet, welches iiber die LiveLink™ fiir MATLAB® Schnittstelle die Simulationen
der einzelnen Laserschiisse in COMSOL startet und anschliefend die Materialzuord-
nung der Knotenpunkte, entsprechend der Simulationsergebnisse anpasst (s. Matlab-
Code im Anhang Kap. A.5).

Die Grundlagen des verwendeten Simulationsmodells der Temperatursimulationen in
dieser Arbeit wurden von Caninenberg et al.'%'7) beschrieben. In dem urspriinglichen
Simulationsmodell wurden jedoch einige Annahmen getroffen, welche im Rahmen die-
ser Arbeit experimentell widerlegt werden konnten, wie z. B., dass sich die Si-Schmelze
poly-kristallin und nicht amorph verfestigt. Zusatzlich wurden fir die vorliegende Ar-
beit die effektiven optischen Materialparameter, wie Reflektivitat und Absorptionskoef-
fizient der Si-NP und der lasergenerierten Si p-Strukturen experimentell bestimmt und
anstatt der von Caninenberg et al. verwendeten ungenauen Literaturwerte genutzt. Vor
allem durch die Bestimmung des effektiven Absorptionskoeffizienten der porésen Si-NP
Schicht, welcher das tiefere Eindringen der Laserstrahlung in die Si-NP Schicht durch
offene Poren berticksichtigt, konnte das Experiment, im Vergleich zu dem zuvor an-
genommenen Literaturwert fiir kompaktes kristallines Si deutlich besser nachgebildet
werden. Zusétzlich wurde auch die Simulationsmethodik angepasst, um die Anderung
der Materialparameter von Si nach dem Aufschmelzen und der anschliefenden poly-
kristallinen Verfestigung, wahrend der Simulation eines Laserpulses berticksichtigen zu
konnen. Dafiir wurde in COMSOL eine Zustandsvariable ¢ eingefiihrt, welche ihren
Wert fiir einen Rechenpunkt im Modell dauerhaft von 1 auf 0 dndert, sobald dort die
Schmelztemperatur der Si-NP iiberschritten wurde. Fiir die Materialparameter von Si,
wie Dichte und Warmeleitfahigkeit, werden dann je nach Wert der Zustandsvariable

q die Materialparameter von Si-NP oder poly-kristallinem Si angenommen (s. Gl. 5.2
und GI. 5.3).
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Als weitere Anderung zum Simulationsmodell von Caninenberg et al. konnte experi-
mentell gezeigt werden, dass die Verfahrrichtung des doppel-gau3férmigen raumlichen
Intensitétsprofils des Lasers (vgl. Abb. 3.3) beim Scan so ist, dass die Probe zuerst
vom grofle Hauptpeak und nicht wie zuvor angenommen zuerst vom kleineren Ne-
benpeak getroffen wird. Aufgrund der unterschiedlich steilen Flanken von Haupt- und
Nebenpeak unterscheidet sich die Aufschmelzcharakteristik der Si-NP Schicht je nach
angenommener Verfahrrichtung. Durch die angepasste Verfahrrichtung in dieser Ar-
beit konnte die Ubereinstimmung von simulativen und experimentellen Ergebnissen

verbessert werden.

Im nachfolgenden Kap. 5.1 wird als erstes das Simulationsmodell in COMSOL vorge-
stellt. In Kap. 5.2 wird auf die Temperatursimulation der Excimer Laserbearbeitung
von Si-NP Diinnschichten auf metallisierten Substraten eingegangen. Als erstes wer-
den dabei in Kap. 5.2.2 die benotigten Materialeigenschaften von Si (experimentell
bestimmt oder aus der Literatur) vorgestellt. Im néchsten Schritt wird in Kap. 5.2.3
die experimentelle Validierung der Simulation durch den Vergleich der Simulationser-
gebnisse mit experimentellen Ergebnissen beschrieben. Anschlieend wird in Kap. 5.2.4
die Temperatursimulation genutzt um die minimal erforderliche Laserenergie zur Bil-
dung freistehender Si p-Konen vorherzusagen. AbschlieBend werden die Erkenntnisse
des vorherigen Kapitels in Kap. 5.2.5 angewendet um den Laserprozess auf die Modfi-

kation von Si-NP auf flexiblen Polymersubstraten zu iibertragen.

In Kap. 5.3 wird die Temperatursimulation der Excimer Laserbearbeitung von Si-NP
Dickschichten auf dem Festkorperelektrolyt Lithium-Lanthan-Zirkonat (LLZO) beschrie-
ben. Dabei wird zunéchst in Kap. 5.3.2 auf die experimentell bestimmten Materialeigen-
schaften von LLZO eingegangen und im nachfolgenden Kap. 5.3.3 die Anwendung der
Temperatursimulation zur Abschiatzung der maximalen Bearbeitungstiefe der Si-NP

Schicht bei unterschiedlichen Laserenergien vorgestellt.

5.1 Simulationsmodell in COMSOL

Die Simulationen der Excimer Lasermodifikation von Si-NP Schichten wurden mit
der Simulationssoftware COMSOL durchgefithrt. Bei COMSOL handelt es sich um
eine etablierte Simulationssoftware, welche das Erstellen von Simulationsmodellen, die
Losung multiphysikalischer Probleme und die Ergebnisdarstellung in einer Software
vereint. Innerhalb der Softwareumgebung ist es einfach die Simulationsergebnisse auf

andere Simulationen zu iibertragen, wie es in der vorliegenden Arbeit fiir die zusétz-
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lich durchgefiihrten Fluiddynamik-Simulationen (s. Kap. 6) genutzt wurde. Mit Hilfe
der Software konnen die Differentialgleichungen zur Beschreibung der Warmediffusion
mittels der Finite-Elemente-Methode (FEM) gelost werden. Bei dieser Methode wird
das Modell in endlich kleine (finite) Elementen zerlegt. Die Eckpunkte dieser Elemen-
te werden als Knotenpunkte bezeichnet, fiir die sogenannte Ansatzfunktionen definiert
werden, welche das physikalische Verhalten auf &uflere Einfliisse und Randbedingungen
beschreiben. ' Diese Ansatzfunktionen kénnen zusammen mit Start- und Randbedin-
gungen in die Differentialgleichung zur Beschreibung eines physikalischen Phanomens
eingesetzt werden. Das entstehende Gleichungssystem kann dann numerisch fiir jeden
Knotenpunkt gelost werden. Die Losung fiir ein Element wird entsprechend der gewéhl-
ten Diskretisierung zwischen den Knotenpunkten approximiert. Durch Erhéhung der
Knotenanzahl und somit einer Verringerung der Elementgrofle kann die Genauigkeit
der numerischen Berechnungen erhoht werden, jedoch erhéht sich dadurch auch gleich-
zeitig der zu betreibende Rechenaufwand. %! Mit Hilfe einer Konvergenzstudie kann
die optimale Elementgrofie ermittelt werden. Dabei wird die Elementgrofie sukzessive
reduziert, bis sich das Simulationsergebnis bei weiterer Verfeinerung der Elementgrofie

nicht mehr signifikant verdndert. 106

Die Temperaturentwicklung wéahrend der Lasermodifikation von Si-NP Schichten wur-
de in COMSOL mit einem 1D-Modell tiber die eingebaute Funktion ,,Warmeiibertra-
gung in Festkorpern® (engl. , heat tranfer in solids“) berechnet. Die 1D-Betrachtung ist
fiir den vorliegenden Fall zuléssig, da die rdumliche z,y-Ausdehnung des Laserprofils
deutlich grofer ist als die Eindringtiefe des Excimer Lasers in die Si-NP Schicht (s.
Kap. 2.2).3%3] Die benotigten Gleichungen zur Beschreibung der Warmediffusion (s.
Gl. 2.2-2.3in Kap. 2.2) sind bereits in COMSOL hinterlegt. Das 1D-Modell besteht aus
einer Aneinanderreihung von Knotenpunkten, denen die bendtigten Materialparameter
der vorhandenen Materialien zugewiesen werden. Der Abstand der Knotenpunkte (Ele-
mentgrofe) kann individuell eingegeben werden. Der Energieeintrag des Excimer Lasers
wird der Simulation durch einen zeitabhéngigen Wéarmefluss Q in die Si-NP Schicht
nachgebildet (vgl. Gl. 2.3 in Kap. 2.2). Abb. 5.1 zeigt in a) eine schematische Darstel-
lung der Probengeometrie beispielhaft fiir eine Si-NP Diinnschicht auf metallisierten
(Wolfram (W) / Titan (Ti)) Glassubstraten und in b) die dazugehérige Ubertragung

der Probengeometrie auf das 1D-Rechengitter in der Simulation.

Im Bereich, in den der Laser in die Si-NP Schicht eindringt und absorbiert wird, kommt
es zu hohen zeitlichen und oOrtlichen Temperaturgradienten. Um diese simulieren zu
konnen, wurde fiir diesen Bereich eine kleinere Elementgrofie gewéahlt als fiir tiefer

liegende Schichten. Zur Reduzierung der Modellgréfle wurde die Dicke der Substrate
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

1¢r 0,1nm
Si-NP

W r 0,1 nm

X I 1nm

Ti <
I 1nm
Glas < =~
~ 2
a) b)

Abb. 5.1: a) Schematische Darstellung der Probengeometrie, beispielthaft gezeigt fiir eine
Si-NP Schicht auf einem metallisierten (Wolfram und Titan) beschichteten Glassubstrat,

mit gekennzeichnetem Wérmeeintrag (()) durch die Laserstrahlung. b) Umsetzung dieser
Probengeometrie als 1D-Modell in COMSOL, mit gekennzeichnetem Knotenpunktabstand
fiir die einzelnen Schichten. Punkt 1 stellt die Oberfliche der Si-NP Schicht dar mit den
Randbedingungen zum Energieverlust durch Konvektion und Strahlung. An Punkt 2 als
Unterseite der Probe in Kontakt zur Probenhalterung wird von einer thermischen Isolierung
ausgegangen.

auf ca. 2 pm beschrankt. Die Ergebnisse der Konvergenzstudie zur Bestimmung der
ausreichenden Elementgrofle sind in Tab. 5.1 fiir die Temperatursimulation der Excimer
Lasermodifikation von Si-NP Dinnschichten auf W/Ti beschichteten Glassubstraten
und Si-NP Dickschichten auf dem Festkorperelektrolyt LLZO zusammengefasst.

Energieverluste durch Konvektion und Strahlung werden iiber Randbedingungen an
der Partikeloberfliche (Punkt 1 in Abb. 5.1b) durch Anwendung von Gl 2.4 und
Gl. 2.5 (s. Kap. 2.2) in COMSOL nachgebildet. Der Stickstoff-Gasfluss im Experiment
wird in COMSOL als externe erzwungene Konvektion (engl. external forced convec-
tion) B4 implementiert. Der Wérmeiibergangskoeffizient ~ wird unter Annahme einer
Plattenldange (Probengroie im Experiment) von 15 mm, einer Gasgeschwindigkeit von
50 m s! und Atmosphéarendruck von COMSOL berechnet. Aufgrund der geringen Wir-
meleitfahigkeit von Glas (vgl. Tab. 5.3 in Kap. 5.2.2) und der Dicke des experimentell
verwendeten Glassubstrats (500 pm), erfdhrt die Riickseite des Substrat wahrend der
Nanosekunden-Laserbearbeitung keine Temperaturerh6hung. In der Simulation wird
dafiir durch die Randbedingung der thermischen Isolation (engl. thermal insulation)
auf der Probenriickseite (Punkt 2 in Abb. 5.1b) der Warmeabfluss unterbunden, sodass
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Tab. 5.1: Zusammenfassung der Schichtdicken und der gewéhlten Abstdnde der Kontenpunk-
te in der Temperatursimulation der Excimer Lasermodifikation von Si-NP Diinnschichten auf
metallisierten (Wolfram (W) / Titan (Ti)) Glassubstraten und Si-NP Dickschichten auf dem
Festkorperelektrolyt LLZO.

Si-NP auf W/Ti Glas

Material Schichtdicke Kontenpunktabstand
Si-NP 320 - 730 nm 0,1 nm

W 120 nm 0,1 nm

Ti 1 pm 1 nm

Glas 1 pm 1 nm

Si-NP auf LLZO

Material Schichtdicke Kontenpunktabstand
Si-NP (bis 500 nm) 500 nm 0,1 nm

Si-NP (500 nm - 3,2 pm) 2,7 pm 1 nm

LLZO 2 pm 2 nm

die Temperatur auf der Probenriickseite konstant bei der Starttemperatur von 300 K
bleibt.®¥ Dariiber hinaus werden mogliche thermische Ubergangswiderstande an den

Materialgrenzflachen vernachlassigt.

Um auch fiir die hohen zeitlichen Temperaturgradienten wéhrend der Excimer Laser-
bearbeitung (bis zu 107 K )% eine konvergierende und reproduzierbare Losung zu
erhalten, muss die maximale Zeitschrittweite des verwendeten zeitabhangigen Losers
(engl. time dependent solver) in COMSOL ausreichend klein sein. Eine Konvergenz-

studie ergab dafiir eine maximale Zeitschrittweite von 60 ps (6-107! s).

Bei ausreichend hoher Laserintensitdt kommt es zu einem (partiellen) Aufschmelzen
der Si-NP Schicht und somit zu einer schlagartigen Anderung der Materialparameter
im aufgeschmolzenen Bereich. Diese temperatur-( T')-abhéngige Phasendnderung kann
in COMSOL mit einer geglatteten Heaviside Stufenfunktion (H(7), Gl. 5.1) um die
Schmelztemperatur der Si-NP (T}, sixp = 1683 K) 16 herum beschrieben werden. H(T)
wird dafiir fiir jeden Knotenpunkt in der Si-NP Schicht bestimmt und hat entweder den
Wert 0, fiir Temperaturen unterhalb der Schmelztemperatur (7" < T}, ginp) oder nimmt
den Wert 1 an, fiir Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur (1 > T, sinp). Zur

Vermeidung von Konvergenzproblemen findet der stufenférmige Anstieg von H(T) in
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

einer Ubergangszone von AT = 55 K statt.

0 furT < Tonsic
H(T) = SR (5.1)
1 furT > Tm,Si—NP

Bei anschlieBender Abkiihlung der Si Schmelze kommt es zu einer Verfestigung der
Schmelze in Form von poly-kristallinem Si (poly-Si), wie experimentell durch Raman-
Messungen bestéatigt werden konnte (vgl. Abb. 5.3 in Kap. 5.2.2). Die Phasenidnderung
bewirkt eine Anderung der Warmeleitfihigkeit k und Dichte p des Si im festen Zustand
(Sig). In COMSOL kann eine Anderung dieser Materialeigenschaften von festem Si
(Xsi,) durch eine Zustandsvariable ¢ implementiert werden, sodass unterschiedliche
Eigenschaften fiir Si vor dem Aufschmelzen (Xginp) und nach dem Aufschmelzen und

107 Die Zustandsvariable ¢ dndert ihren

Verfestigen (X,oy-si) berticksichtigt werden.
Wert fiir einen Knotenpunkt dauerhaft von 1 auf 0, sobald dort die Schmelztemperatur

der Si-NP tiberschritten wurde:

Xsinp(T) it g =1
Xsi (T, q) = ) (5.2)
Xpoly—Si(T) fur q = 0

Dabei ist X der allgemeine Ausdruck fiir eine Materialeigenschaft von Si, wie die Wér-
meleitfihigkeit k und Dichte p. Unter Einbeziehung der Materialeigenschaften des ge-
schmolzenen Zustands (Xg;, (7)), des festen Zustands (Xg;, (7)), also entweder Si-NP
oder poly-Si, und der Heaviside Funktion H(T) konnen jeweils die temperatur- und
zustandsabhéngigen Materialeigenschaften von Si (Xgi(7, ¢)) mit dem nachfolgenden

Ausdruck beschrieben werden:

Xsi(T' q) = Xsi. (T, q) + (Xs1,,(T) — X1, (T',q)) - H(T) (5-3)

Einen Spezialfall bildet die spezifische Wérmekapazitat von Si Cp s (Gl 5.4). Zum
einen wird die gleiche spezifische Warmekapazitat fiir Si-NP und poly-Si angenom-
men, da GroBeneffekte, in Form einer Erhéhung der spezifische Warmekapazitat, erst
fir Nanopartikel kleiner ~25 nm zu erwarten sind und C), sich fir grofiere Partikel
dem Wert des Festkorpers annahert. 19109 Dariiber hinaus wird zur Beriicksichtigung
der Phaseniibergénge bei Erreichen der Schmelz- und Verdampfungstemperaturen die

Schmelzenthalpie L., i und die Verdampfungsenthalpie L, g zur spezifischen Warme-
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kapazitit hinzu addiert:

OH(T)
aT

oV (T)
aT

Cosi(T) = Cpsi(T) + (Cpsi (T) — Cpsi (1)) - H(T) + Lisit+ Lysi (5.4)

Dabei ist Cp, g1, (7)) die temperaturabhéngige spezifische Warmekapazitiat von Si im fes-

ten Zustand und Cp,g;, (') im fliissigen Zustand. Die Multiplikation von Ly, & mit der

SH(T)
ar

zenthalpie auf einen Temperaturbereich (T, ginp — AT) < T < (Tmsine + AT). Hier

partiellen Ableitung der Heaviside-Funktion

begrenzt den Beitrag der Schmel-

mit einem benutzerdefinierten AT von 55 K. Analog dazu wird der Einfluss der Ver-

dampfungsenthalpie L, g durch Multiplikation mit der partiellen Ableitung einer wei-
oV (T)

57 auf auf einen Tem-

teren Heaviside-Funktion um die Verdampfungstemperatur
peraturbereich (T, 5 — AT) < T < (Ty i + AT) begrenzt.

Wie am Ende von Kapitel 3.1.2 beschrieben, ist bei einer Pulsfrequenz von 50 Hz der
zeitliche Abstand zwischen zwei Laserpulsen At = 20 ms. Aufgrund der sehr viel kiir-
zeren Pulsdauer von 6,2 ns, kehrt das System nach jedem Puls ins thermodynamische
Gleichgewicht zuriick und es kommt zu keiner dauerhaften Temperaturerhdhung. *¢!
Fiir die Simulation eines Laserscans kann daher die Temperaturentwicklung an einer
Probenposition fiir jeden der 29 Laserpulse (vgl. Abb. 3.5) separat simuliert werden.
Als Simulationsergebnis kann mit Hilfe eines Matlab Skripts die zeitabhéngige Tem-
peraturentwicklung fir jeden Knotenpunkt im Modell extrahiert werden (s. Code im
Anhang Kap. A.5). Zur Bestimmung der Schmelztiefe nach jedem Laserpuls tiberpriift
das Matlab Skript fiir jeden ausgegebenen Zeitschritt bis zu welchem Knotenpunkt,
sprich Probentiefe, die Schmelztemperatur von Si tiberschritten wurde. Im Folgenden
wird dann die Materialzuordnung der Knotenpunkte, entsprechend der nachgewiesenen
poly-kristallinen Verfestigung der Si-Schmelze (vgl. Abb. 5.3 in Kap. 5.2.2) angepasst
und die niachste COMSOL Simulation des folgenden Laserpulses gestartet.

In Rahmen dieser Arbeit wird die Annahme getroffen, dass an der simulierten Position
des 1D-Modells eine Si p-Struktur entsteht, und die Schichtdicke auch wéhrend des
sequentiellen Aufschmelzens der Si-NP Schicht konstant bleibt und sich lediglich der
jeweils neu aufgeschmolzene Bereich als poly-kristallines Si verfestigt. Dariiber hinaus
wird eine weitere Annahme getroffen, um zu verhindern, dass nur wenige Knotenpunk-
te, d.h. nur Bruchteile eines einzelnen Nanopartikels ungeschmolzen bleiben. Daher
wird ein vollstandiges Aufschmelzen der Si-NP Schicht angenommen, sobald die Simu-
lation eines Laserschusses zeigt, dass weniger als ein einziges Nanopartikel oberhalb des
Substrats unaufgeschmolzen ist (Schmelztiefe > (Si-NP Schichtdicke — Si-NP Durch-

messer)).
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5.2 Validierung und Simulation: Silizium-Nano-

partikel auf metallisierten Substraten

Im folgenden Kap. 5.2.1 wird zunéchst ein Anwendungsbeispiel fiir die Verwendung
von lasermodifizierten Si-NP auf metallisierten Substraten vorgestellt. Im darauffol-
genden Kap. 5.2.2 werden die benotigten optischen und thermischen Eigenschaften
der vorhandenen Materialien zum Losen der 1D-Wérmediffusionsgleichung (Gl. 2.2)
in der Temperatursimulation in COMSOL beschrieben. Diese Eigenschaften wurden
im Rahmen der vorliegenden Arbeit entweder experimentell bestimmt oder aus der
Literatur entnommen und sind in Tab. 5.3 zusammengefasst. Im Anschluss wird in
Kap. 5.2.3 die experimentelle Validierung der Simulationsergebnisse beschrieben und
in Kap. 5.2.4 Vorhersagen zur Optimierung des Laserprozesses mit Hilfe der Simulati-
on getroffen. Abschliefend wird der optimierte Laserprozess in Kap. 5.2.5 auf flexible

Polymersubstrate iibertragen.

Die Ergebnisse aus diesen Kapiteln wurden von Neises et al. unter dem Titel ,, Optimiza-
tion of excimer laser modification of silicon-nanoparticle layers using one-dimensional

temperature simulations* im Journal Optics and Laser Technology veréffentlicht. 110)

5.2.1 Anwendungsbeispiel

Eine konkrete Anwendung der laserinduzierten Si p-Konen als Komponente elektroni-
scher Bauteile, wurde in vorangegangenen Arbeiten von L. Kiithnel entwickelt und in
mehreren Veroffentlichungen von Kiihnel et al.'*'% berichtet. Im Folgenden wird diese
Anwendung der Si p-Konen und der entwickelte Probenaufbau, der als Orientierung

fir die vorliegende Arbeit dient, kurz beschrieben.

Die Si p-Konen aus Bor p-dotierten Si-NP werden als Teil einer Schottky-Diode fiir
Hochfrequenzanwendungen genutzt. Der entwickelte Herstellungsprozess ermoglicht das
losemittelbasierte Abscheiden (mittels Rotationsbeschichtung oder Tintenstrahldru-
cken) einer nanopartikuldren Halbleiterschicht, welche durch die verwendete Laser-
modifizierung in hochkristalline Si p-Konen umgewandelt wird. Durch eine passende
metallische Kontaktierung der Si p-Konen bildet sich ein Schottky-Kontakt mit gleich-
richtenden Eigenschaften an der Metall-Halbleitergrenzflache aus. Die sich daraus er-
gebende nicht-lineare Strom-Spannungscharakteristik bewirkt bei einer Anregung mit
einem zeitlich variierenden Eingangssignal, die Erzeugung von Vielfachen der Eingangs-

frequenz. Diese Figenschaft wird in der beschriebenen Anwendung zur Raumechoun-
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terdriickung in chiplosen Funketiketten verwendet. Aufgrund der hohen Konzentration
an Ladungstrigern im dotierten Si und ihrer hohen Beweglichkeit konnen mit der
beschriebenen Schottky-Diode Schaltfrequenzen im GHz-Bereich erreicht werden. Die
Funktionsweise der Schottky-Diode wurde experimentell fiir Bandbreiten bis 9,2 GHz,
bei deren Nutzung als Frequenzverdoppler, und bis zu 13,8 GHz bei Betrachtung der
3. Harmonischen nachgewiesen. ™! Durch den beschriebenen Prozess riickt flexible und
kostengtinstig herstellbare Hochfrequenzelektronik z. B. fir RFID (engl. radio-frequency
identification)-Anwendungen im Rahmen des ,Internet der Dinge* (engl. internet-of-

things, 1oT) Konzepts in greifbare Néhe.

In der Diode wird eine gesputterte Wolfram (W)-schicht als unterer Metallkontakt
verwendet, da aufgrund des hohen Schmelzpunktes von W (3695 K)[I1 eine hohe
thermische Stabilitat und Bestédndigkeit im Laserprozess zu erwarten ist. Gesputterte
W-Schichten neigen jedoch aufgrund interner Verspannung bei grofleren Schichtdicken
zur Ausbildung von Wolbungen in der Schicht und somit zu einer hohen Oberfla-

chenrauheit, [112:113]

Da zu diinne W-Schichten wiederum nur eine schlechte Haftung
zum Glassubstrat aufweisen und im Laserprozess abplatzen, wurde eine 120 nm di-
cke W-Schicht auf eine ca. 1 pm dicke Titan-Zwischenschicht als Haftvermittler zum
Glassubstrat aufgebracht.'® Durch eine zusétzliche Excimer Laser-Vorbehandlung der
W /Ti-Metallisierung mit einer Energiedichte von 1,72 J cm™ kann eine Rissbildung der
W-Schicht und das Abplatzen der Si p-Konen wéihrend der Lasermodifikation weiter
reduziert werden. " Zur Realisierung der Schottky-Diode wurden die Si p-Konen auf
der W/Ti-Metallisierung in eine Isolatormatrix (SU-8 2000.5) eingebettet und nach
Atzschritten im Sauerstoffplasma und Flusssaure mit einer ca. 250 nm dicken Alu-
minium (Al) Schicht kontaktiert. Die Erkenntnisse dieser vorangegangenen Arbeiten
wurden in der vorliegenden Arbeit genutzt und die resultierenden Schichtdicken der

W /Ti-Metallisierung iibernommen.

5.2.2 Materialeigenschaften Silizium

Fiir die Simulation der Lasermodifikation von Si-NP sind sowohl optische Oberflache-
neigenschaften, als auch thermische und kristallographische Materialeigenschaften der
Si-NP Schicht relevant. Durch laserinduzierte Phasenanderungen der Si-NP, wie beim
Aufschmelzen und anschliefender Erstarrung, kann es zur Veranderung dieser Materi-
aleigenschaften kommen. Die Materialeigenschaften werden in diesem Kapitel mit den
folgenden Methoden untersucht. Die Materialstruktur der erstarrten der Si-Schmelze

wurde mittels Raman-spektroskopischer Messungen ermittelt. Mit Hilfe der UV-Vis
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Spektroskopie wurden effektive optische Oberflacheneigenschaften wie die Reflektivi-
tdt und der Absorptionskoeffizient der Si-NP und lasermodifizierter Si p-Strukturen
ermittelt. Die Durchmesserverteilung der Si-NP wurde durch Auswertung rasterelektro-
nenmikroskopischer Bilder bestimmt. Weitere relevante Materialeigenschaften konnten

der Literatur entnommen werden.

Groflenverteilung

Die Analyse der PartikelgroBenverteilung von gemahlenen (vgl. Kap. 3.2.2), nicht laser-
modifizierten Si-NP wurde anhand von REM-Bildern (Abb. 5.2a)) durch manuelles
Ausmessen der Partikel mit Hilfe der Software ImageJ durchgefiihrt. Daraus ergaben
sich die Perzentilen D10s;.xp, D50ginp und D90ginp von 53,9 nm, 67,7 nm und 87,1 nm
(Abb. 5.2b)).
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Abb. 5.2: a) REM-Bild von unmodifizierten Si-NP; b) PartikelgroBenverteilung als relati-
ve und kumulierte Hiufigkeit der Partikel in einer Grofienklasse (Klassenbreite 5 nm), mit
gekennzeichneten Perzentilen D10g;.np, D50sinp und D90giNp.

Kristallstruktur

Bei der geplusten Lasermodifikation durchlaufen die Si-NP mehrere Phasenumwand-
lungen, wie das Aufschmelzen und die anschliefende Erstarrung, welche mit einer Ver-
anderung der Materialeigenschaften verbunden sind. Mit Hilfe von Raman-spektroskopischer
Messungen wurde die Materialstruktur der erstarrten der Si-Schmelze untersucht. Die
Raman-Spektren von unmodifizierten Si-NP (I) wurden mit den Raman-Spektren von
teilweise (II) und vollstédndig aufgeschmolzenen (IIT) Si-NP Schichten und einer kris-
tallinen Si-Referenz (c-Si, IV) verglichen (Abb. 5.3).
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Der geringe Durchmesser des Messlasersspots von etwa 1 pm ermoglicht dabei die
Charakterisierung einzelner Si p-Strukturen. Die gezeigten Spektren sind iiber mehrere
Probenpositionen gemittelt und auf das Maximum des Raman-Peaks bei ~521,6 cm™
normiert. Um die einzelnen dargestellten Spektren voneinander besser unterscheiden zu
konnen, sind sie entlang der Raman-Intensitéts-Achse gegeneinander verschoben (I -1V
in Abb. 5.3). Im Vergleich zur c-Si-Referenz (IV in Abb. 5.3) zeigt das Raman-Spektrum
der unmodifizierten Si-NP Schicht (I in Abb. 5.3) eine asymmetrische Verbreiterung
des Peaks bei ~521,6 cm™ zu niedrigeren Energien. Der Peak um 521,6 cm™ kann dabei
der transversal optischen (TO) Schwingungsmode von kristallinem Si zugeordnet wer-

den. [114

Die asymmetrische Verbreiterung zu niedrigeren Energien wird durch Uber-
lagerung des Raman-Spektrums von kristallinem Si mit einem breiten Raman-Peak
um 480 cm™, der TO-Schwingungsmode von amorphem Si (a-Si) hervorgerufen. [114:115]
Dieser wird durch amorphe Komponenten der Probe erzeugt, wie z. B. die Partikelo-
berflachen, welche als ungeordnetes (amorphes) Material betrachtet werden kénnen.
Zusiatzlich dazu erzeugt die transversal akustische (TA) Mode von a-Si einen breiten
Raman-Peak zwischen 50 und 220 cm™, ") welcher nur im Spektrum der unmodifi-

zierten Si-NP vorhanden ist (Einschub Abb. 5.3).

I Si-NP
IT Si-NP teilw. aufgeschmolzen

IITI Si p-Konen
IV c-Si Referenz

Normierte Raman-Intensitét

| | |
400 450 200 950 600

Raman Verschiebung / cm™

Abb. 5.3: Gemittelte Raman-Spektren von I: einer unmodifizierten Si-NP Schicht, II: ei-
ner teilweise aufgeschmolzenen Si-NP Schicht, ITI: von Si p-Konen auf Ti/W-beschichteten
Quarzglassubstraten und I'V: einer kristallinen Si (c-Si) Referenz. Die Messungen sind auf das
Maximum des Raman-Peaks bei 521,6 cm™ normiert und zur besseren Sichtbarkeit entlang
der Raman-Intensitéts-Achse gegeneinander verschoben. Einschub: Niedrigere Energiepeaks
zwischen 50 und 220 cm™, die den amorphen Komponenten der Si-NP zuordnet werden kon-
nen.
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Nach der Lasermodifikation ergibt sich fiir die resultierenden Si p-Strukturen ein hoch-
kristallines Raman-Signal unabhéngig von der verwendeten Laserenergiedichte (Spek-
trum II und III in Abb. 5.3), welches gut mit dem Raman-Signal der monokristallinen
Si-Referenz (IV in Abb. 5.3) tibereinstimmt. Aufgrund der Oberflichensensitivitét der
Raman-Messung, tragen mogliche unaufgeschmolzene Si-NP unter den gemessenen Si
p-Strukturen nicht zum Raman-Signal bei. Die Messungen deuten daraufhin, dass die
Kristallisation bei Erstarrung der Si-Schmelze nicht von der Schmelztiefe der Si-NP
Schicht abhéangt. Sowohl ein teilweises als auch vollstandiges Aufschmelzen der Si-NP
Schicht fithrt zur Ausbildung hochkristalliner Si p-Strukturen. In den entsprechen-
den Spektren konnen keine TO- oder TA-Phononenmoden von amorphem Si nach-
gewiesen werden, sodass von einem kristallinen Volumenanteil von 100% ausgegan-
gen wird. Die von Kithnel et al.l'¥ durchgefiihrten hoch-aufgelosten transmissions-
eletronen-mikroskopischen (HR-TEM) Messungen einzelner Si p-Konen, bestatigen die
hohe Kristallinitat. Es konnte kein Hinweise auf amorphe Komponenten oder Verunrei-
nigungen gefunden werden, lediglich einige Stapelfehler des Kristallgitters wurden im
Inneren der Si p-Konen beobachtet. Diese Befunde stiitzen die Annahme, dass die La-
sermodifikation von Si-NP zur Bildung von polykristallinen Si (poly-Si) p-Strukturen
fithrt, dessen Materialeigenschaften folglich fiir die durchgefithrten Temperatursimula-

tion genutzt werden.

Reflektivitit und Absorptionskoeffizient

UV-Vis-Messungen wurden in einem Wellenléngenbereich von 800 - 210 nm unter Zu-
hilfenahme einer Ulbricht-Kugel durchgefiihrt, um die effektive Oberflachenreflektivitét
der unmodifizierten und gelaserten Si-NP Schichten auf Ti/W-beschichteten Quarzglas-
substraten zu ermitteln (Abb. 5.4). Fiir die COMSOL-Simulation sind die Reflektivi-
tatswerte bei einer Wellenlange von 248 nm von besonderem Interesse, da dies die
Wellenldnge des verwendeten Excimer Lasers ist. Es wurden zwei Laserenergiedichten
gewihlt, eine (Egiaerr = 0,42 J cm™?), die die Si-NP Schicht nur teilweise aufschmilzt
(vgl. Abb. 5.14a in Kap. 5.2.3), und eine (Egicne 1 = 1,04 J cm™), die die Bildung von Si
n-Konen bewirkt (vgl. Abb. 5.14b). Es ergibt sich eine effektive Oberflichenreflektivitat
bei 248 nm von Ry = 20,3% fiir die unmodifizierten Si-NP, Ry = 26,6% fiir die teilweise
geschmolzene Si-NP Schicht und Ry = 37,0% fur die Si p-Konen (Abb. 5.4). Die gemes-
sene effektive Reflektivitéit aller Proben liegt deutlich unter dem Literaturwert fiir c-Si
von Reg = 67,6%. 119 Fiir die unmodifizierte (I) und die teilweise aufgeschmolzene (I1)

Si-NP Schicht ist die niedrigere Reflektivitdt auf eine inhomogene Oberflachenstruk-
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tur zurtickzufiihren. Durch offene Poren kann die Laserstrahlung in die Partikelschicht
eindringen, wo sie an tiefer liegenden Partikeln gestreut und absorbiert wird und somit
nicht von der Oberfliche reflektiert wird. Dieses Phénomen wurde bereits fiir Partikel
mit Durchmessern gréfer als die optische Wellenldnge beschrieben, B! wie sie in der
additiven Fertigung beim selektiven Laserschmelzen verwendet werden, ™™ jedoch
nicht fiir porése Nanopartikelschichten. Fiir die aufgeschleuderten Partikelschichten in

dieser Arbeit kann eine Porositat von Psinp = 66% angenommen werden. [17,53]

Wiéhrend der gepulsten Lasermodifikation verdndert sich die Porenstruktur aufgrund
des Aufschmelzens und der Agglomeration der Si p-Strukturen erheblich (vgl. Abb. 5.14).
Bei Probe IIT (vgl. Abb. 5.14b) wirken die laserinduzierten polykristallinen Si p-Konen
wie eine Oberflaichentexturierung, die zu Mehrfachreflexionen an anderen Si-Oberflachen
fithrt, sodass die Gesamtreflektivitiat der Oberflache verringert wird. Dieses Phdnomen
wurde bereits mehrfach fiir die Oberflichentexturierung von polykristallinem Si in So-

larzellen beschrieben. 120-123]

Eine weitere wichtige Materialeigenschaft bei der Lasermaterialbearbeitung ist der Ab-

sorptionskoeffizient des Materials bei der verwendeten Laserwellenlénge. Der Absorp-

tionskoeffizient fiir c-Si bei einer Wellenlinge von 248 nm betriagt 1,81-10% m™, !
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IIT Si p-Konen |
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Abb. 5.4: UV-Vis Reflektivitdtssmessungen von I: einer unmodifizierten Si-NP Schicht, II:
einer teilweise aufgeschmolzenen Si-NP Schicht (gelasert mit 0,42 J cm™) und III: von Si
p-Konen auf Ti/W-beschichteten Quarzglassubstraten (gelasert mit 1,04 J cm™) im Vergleich
mit TV: den Literaturdaten einer kristallinen Si (c-Si) Referenz.''% Die gepunktete schwarze
Linie kennzeichnet 248 nm, die Wellenldnge des verwendeten Excimer Lasers.
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woraus sich eine Absorptionstiefe von 5,5 nm ergibt. Da der Laser jedoch tiefer in
die pordse Schicht eindringt, erfolgt die Materialabsorption in unterschiedlichen Tie-
fen der Schicht, was zu einem geringeren effektiven Absorptionskoeffizienten der Na-
nopartikelschicht fithrt. Um einen solchen effektiven Absorptionskoeffizienten fiir eine
porose Si-NP Schicht zu bestimmen, wurden UV-Vis-Transmissionsmessungen an diin-
nen Si-NP Schichten durchgefiihrt (Dicken von ~130, ~200 und ~320 nm, Abb. 5.5).
Waiéhrend die 320 nm dicke Si-NP Schicht bei einer Wellenlédnge von 248 nm eine Trans-
mission von 0% aufweist, zeigen die 200 nm und 130 nm dicken Si-NP Schichten eine
Transmission von 4,81% bzw. 14,70% (Einschub in Abb. 5.5).

Aus der Transmission kann die Absorptivitit Aginp (vgl. Gl 4.10 in Kap. 4.7) be-
rechnet werden. Unter Berticksichtigung beider Si-NP Schichtdicken dg;.np kann ein
mittlerer effektiver Absorptionskoeffizient von aginp = 1,50-107 m™' mit einer Abwei-
chung von nur 3,4% zwischen den beiden untersuchten Si-NP Schichtdicken berechnet
werden (vgl. Gl. 4.11 in Kap. 4.7). Dies fithrt zu einer mittleren effektiven Eindring-
tiefe von dg.np &~ 67 nm fir die pordse Si-NP Schicht (vgl. Gl. 4.12 in Kap. 4.7),
was ziemlich genau dem mittleren Partikeldurchmesser von D50g;.xp = 67,7 nm (vgl.
Abb. 5.2) entspricht. Die gemessenen und berechneten optischen Materialeigenschaften

von Si-NP bei einer Wellenldnge von 248 nm sind in Tab. 5.2 zusammengefasst.
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Abb. 5.5: UV-Vis Transmissionsmessungen von Si-NP Schichten mit unterschiedlichen Di-
cken (130, 200, 320 nm), aufgeschleudert auf Quartzglasssubstraten. Die gepunktete schwar-
ze Linie kennzeichnet 248 nm, die Wellenldnge des verwendeten Excimer Lasers. Einschub:
Nahansicht des Wellenlangenbereichs 210 - 300 nm.
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Tab. 5.2: Zusammenfassung der optischen Materialparameter bei einer Wellenldnge von
248 nm fur unterschiedlich dicke Silizium-Nanopartikel (Si-NP) Schichten.

Optische Eigenschaft Si-NP Schichtdicke ds;.np Herkunft
130 nm 200 nm 320 nm

Tranmission @ 248 nm 14,70 4,81 0 UV-Vis

Tsine | %0

Absorptivitdt @ 248 nm 0,83 1,31 / Gl. 4.10

Asinp / -

Absorptionskoeffizient @ 1,47-107 1,52-107 / Gl. 4.11

248 nm aginp / M

Eindringtiefe @ 248 nm 68 66 / Gl. 4.12

6Si-NP / nm

Materialeigenschaften aus der Literatur

Die weiteren benotigten Materialeigenschaften der Si-NP wurden der Literatur entnom-
men. Sie werden im Folgenden beschrieben und zusammen mit den Literaturwerten der

fiir das Substrat verwendeten Materialien (W, Ti, Glas) in Tab. 5.3 zusammengefasst.

Die Schmelztemperatur der verwendeten Si-NP wurde von Caninenberg et al.[16:18]
und Schierning et al.1? bestimmt, auf einen Wert von T}, sinp = 1683 K. Dieser
Wert ist vergleichbar mit der Schmelztemperatur von kristallinem makroskopischen Si
(Trme-si = 1687 + 2 K).['%] Bei der verwendeten Partikelgréfie von D50 = 67,7 nm
(vgl. Abb. 5.2) ist auch noch kein Absenken der Schmelztemperatur aufgrund von
Grofleneffekten zu erwarten. Fiir Si kann erst bei Partikeldurchmessern < 20 nm eine

Verringerung des Schmelzpunkts beobachtet werden. [124126]

Fiir die spezifische Wéarmekapazitat der Si-NP wird der Wert von kristallinem Si ange-
nommen, da eine Erhohung der spezifischen Wéarmekapazitét erst fiir Nanopartikel klei-
ner ~25 nm zu erwarten ist und sich die Warmekapazitéit fir grofiere Partikel, wie sie in
dieser Arbeit verwendet werden, dem Wert des Festkorpers Cp ;. annihert. 19819 Die
Temperaturabhangigkeit der spezifischen Warmekapazitat von kristallinem Si C, ;. (T')
wird fiir den relevanten Temperaturbereich den Messungen von Desai'?”! entnommen
(vgl. Tab. A.1 im Anhang). Der Schmelzprozess wird in der COMSOL Simulation
durch Addition der Schmelzenthalpie (Ljg = 1,79-10% J kg1)[!% zur spezifischen
Wérmekapazitét von festem Si C g, modelliert. Entsprechend der DSC Messungen

18]

an Si-NP von Caninenberg!'® und Schierning et al.['** wird der Einfluss der Schmel-
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zenthalpie auf eine Ubergangszone von AT = 55 K ab der Schmelztemperatur der
Si-NP beschrankt. Daraus ergibt sich eine Temperatur des Schmelzenthalpie-Peaks von
T peaksine = 1710 K. Fur T' > (T, sine + AT) wird die spezifischen Warmekapazi-
tét von geschmolzenem Si (Cy g, = 968,5 J kg' K*) (125 angenommen. Daraus ergibt
sich, wie in Gl. 5.4 bereits beschrieben, die gesamte spezifische Warmekapazitat von Si

Cpsi(T), die den Schmelzprozess und die Materialeigenschaften des geschmolzenen Si
mit einschlieit (Abb. 5.6).
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Abb. 5.6: Literaturdaten der spezifischen Warmekapazitét von Si (Cj, si), entnommen von
Desai, 125 in einem Temperaturbereich von 300 — 2150 K mit Beitrag der Schmelzenthalpie
(L, = 1,79-10 J kg'!) ab dem Schmelzpunkt der Si-NP in einem Temperaturbereich von
AT =55 K. Fiir T > (T gi.np + AT') wird die spezifischen Warmekapazitiat von geschmol-
zenen Si Cp g5 angenommen. Einschub: Nahansicht des Bereichs von 600 — 1200 J kg! K1,
die gestichelte Linien kennzeichnen die Schmelztemperatur der Si-NP von T}, si.xp = 1683 K
und die Temperatur des Schmelzenthalpie-Peaks bei T}, peak sinp = 1710 K.

Die Dichte von Si ps;i(7,q) kann entsprechend des allgemeinen Ausdrucks zur Be-
schreibung der temperatur- und zustandsabhéangigen Materialeigenschaften berechnet
werden (vgl. Gl. 5.3 in Kap. 5.1). Dazu wird zum einen, in Abhéngigkeit der Zu-
standsvariable ¢ (vgl. Gl. 5.2 in Kap. 5.1) die temperaturabhéingige Dichte von festem
Si psi (T, q) betrachtet (Gl. 5.5), welche entweder den temperaturabhéngigen Wert
von poly-Si ppoiy-si(7) 127 annimmt, oder durch Einbeziehung der Porositéit der Si-NP
Schicht (Psinp = 64%)017%% den temperaturabhingigen Wert von Si-NP pginp (7)),

und zum anderen die temperaturabhingige Dichte von geschmolzenem Si pg;_ (7)1?7]
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(Gl. 5.6). In die Gleichungen wird die Temperatur in K eingesetzt und die Dichte in

kg m™ berechnet.

pSi_Np(T> = (]_ — PSi—NP) . (2300 — 2, 19-1072- T) fir q= 1
pSis <T7 Q) = . (55)
Poots.si(T) = 2300 — 2,19 102 - T fiir g = 0

psin (T) = 2540 — 2,19-10%- T —1,21-10° - T° (5.6)

Der Verlauf von pg; ist in Abhéngigkeit von 7" und ¢ in Abb. 5.7 dargestellt. Die

eingetragenen Punkte 1 — 7 zeigen diskrete Positionen wahrend des Autheizens und

Abkiihlens.
i 3 '
6 r |
C?E 2500 [ ’ — PSi-NP
- > p oly—Si
a0 o7 ' —_— pgii‘y ;
=4 2000 | i
~
S‘ 1500 [
m L
) )
= 1000
S
)

Abb. 5.7: Temperatur- und zustandsabhéngige Dichte von Si. Die Zustandsvariable ¢ &ndert
ihren Wert in COMSOL dauerhaft von 1 auf 0, sobald die Si-NP aufgeschmolzen wurden.
Dadurch kann bei erneuten Abkiihlen die Erstarrung als poly-kristallines Si modelliert werden
(zwischen Punkt 3 und 4). Punkt 1: Dichte der Si-NP (pginp) im Ausgangszustand bei 300 K;
Punkt 2: pgi.np zu Beginn des Aufschmelzens bei Ty, gsinp = 1683 K (gestrichelte Linie);
Punkt 3: Dichte von geschmolzenem Si (pgi, ) nach vollstindigem Aufschmelzen der Si-NP
bei 1730 K; Punkt 4: Zustandsvariable ¢ &ndert ihren Wert von 1 auf 0, pg;,, bei 1730 K; Punkt
5: pgi,, nach weiterem Aufheizen auf 2000 K; Punkt 6: pg;, nach vollstdndigem Abkiihlen auf
1730 K, Punkt 7: ppoly—si nach Abkiihlen auf 300 K.

Die Warmeleitfahigkeit von Si (kg (7, ¢)) kann dquivalent zur Dichte mit dem allge-
meinen Ausdruck zur Beschreibung der temperatur- und zustandsabhangigen Materi-
aleigenschaften berechnet werden (vgl. Gl. 5.3). Dabei wird ebenfalls die Wérmeleit-
fahigkeit des festen Si (kg (7, q), Gl 5.7), entweder Si-NP (kginp (7)) oder poly-Si
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

(Kpoly-si(T)) 128 und des geschmolzenen Si (kg;, = 58,6 W m™ K1) 12 mit einbezogen.
In die Gleichungen wird die Temperatur in K eingesetzt und die Wérmeleitfahigkeit in
W m K berechnet.

o (T, keinp(T) = (0,43 — 3,35- 10 - T + 4,60 - 107 - T2) fiirg = 1
Sis Y =
Kpoy-si(T) = (3-10* 41,56 - 10 - T+ 1,65 - 108 - T2)"  fiirg =0
(5.7)

Der Verlauf von kg; ist in Abhéngigkeit von 7" und ¢ in Abb. 5.8 dargestellt. Die
eingetragenen Punkte 1 — 7 zeigen diskrete Positionen wiahrend des Aufheizens und
Abkiihlens.

150 —_ KSi-NP
Kpoly—Si
120 e

S ©
o O

w
S

)

Wirmeleitfihigkeit Si kg; / W m™ K

Abb. 5.8: Temperatur- und zustandsabhingige Wéarmeleitfdhigkeit von Si (kg;). Die Zu-
standsvariable ¢ dndert ihren Wert in COMSOL dauerhaft von 1 auf 0, sobald die Si-NP
aufgeschmolzen wurden. Dadurch kann bei erneutem Abkiihlen die Erstarrung als poly-
kristallines Si modelliert werden (zwischen Punkt 3 und 4). Punkt 1: Warmeleitfahigkeit der
Si-NP (kginp) im Ausgangszustand bei 300 K; Punkt 2: kg;np zu Beginn des Aufschmelzens
bei Ty sionp = 1683 K (gestrichelte Linie); Punkt 3: Warmeleitfihigkeit von geschmolzenem
Si (kgi,, ) nach vollstandigem Aufschmelzen der Si-NP bei 1730 K; Punkt 4: Zustandsvariable
g dndert ihren Wert von 1 auf 0, kg;,, bei 1730 K; Punkt 5: kg;,, nach weiterem Aufheizen
auf 2000 K; Punkt 6: kg, nach vollstindigem Abkiihlen auf 1730 K, Punkt 7: Kply-si nach
Abkiihlen auf 300 K.

Der thermische Emissionsgrad ey, einer Materialoberfliche gibt an, wie effektiv Ener-
gie in Form von Warmestrahlung an die Umgebung abgegeben wird. Der Wert wird im
Vergleich zu einem schwarzen Korper (idealer Warmestrahler, e, = 1) angegeben. In

der Simulation wird der Wert als materialspezifischer Parameter zur Berechnung der
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warmestrahlungsbasierten Energieverluste verwendet (vgl. Gl. 2.5). Der temperaturab-
héingige thermische Emissionsgrad von poly-Si €, poly-si kann nach Virzi!**9 mit der

folgenden Gleichung 5.8 beschrieben werden. Dabei ist T' die Temperatur in Kelvin.

(5.8)

—1,036 - 10%
€th,poly-Si — O, 266 + 1, 859 - T_O’QOO - exp <7>

8,833

Alle Materialparameter von Si und der verwendeten Substratmaterialien (W, Ti, Glas)

sind in Tab. 5.3 zusammengefasst.

Tab. 5.3: Zusammenfassung der thermischen und optischen Materialeigenschaften von
Silizium-Nanopartikeln (Si-NP), polykristallinem Silizium (poly-Si), Wolfram (W), Titan
(Ti) und Quarzglas und deren Schmelzen (Index m, z.B Siy), die in der durchgefiithrten
1D Temperatursimulation verwendet werden. Die angegebene Wertespanne gilt bei Tempe-
raturabhéngigkeit des Parameters jeweils fiir den relevanten Temperaturbereich mit Verweis
auf die entsprechende Gleichung im Text. Die Parameter wurden entweder im Rahmen dieser
Arbeit selbst gemessen oder den jeweiligen angegebenen Literaturquellen entnommen.

Materialeigenschaft Wert /Formel Quelle
Mittlerer Durchmesser Si-NP 67,6 Gemessen
D50g;.xp / nm

Schmelztemperatur Ty, sinp / K 1683 (17,124]
Peak Schmelztemperatur 1710 [124]

Tm,peak,Si—NP / K

Schmelzenthalpie Si Ly, s / J kg™ 1,79 - 106 [125]
Verdampfungstemperatur Si T, g / K 3538 [131]
Verdampfungsenthalpie Si 1,37-107 [131]
Lv,Si / J kg-l

Wirmekapazitit Si-NP & poly-Si C,, g; 712,4 - 1030,1 [125]
/ J kgt Kt (Tab. A1)

Wirmekapazitit Si-Schmelze 968, 5 [125]

Cp,Sim / J kg_l K_l

Fortsetzung auf nachster Seite
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Tab. 5.3 — Fortsetzung von vorheriger Seite

Materialeigenschaft Wert (Gleichung) Quelle
Porositat Si-NP Schicht 64 [16,53]
Psinp [ %

Dichte Si-NP Schicht 802,7 - 792,1 [16,53]
psinp / kg m™ (Gl. 5.5 fiir ¢ = 1)

Dichte poly-Si 22934 - 22632 [127]
Ppoly-si / kg m™ (Gl. 5.5 fiir ¢ = 0)

Dichte Si-Schmelze pg;_ . / kg m™ 2532,3 - 2469,1 (Gl. 5.6) [127)
Wirmeleitfahigkeit Si-NP 0,28 - 1,08 [16]
KSi-NP / W mt! Kt (Gl 5.7 fur q = 1)
Wirmeleitfiahigkeit poly-Si 154,7 - 13,7 [128,132]
Kpoly-Si / W mt K1t (Gl 5.7 fur q = 0)
Warmeleitfahigkeit geschmolzenes Si 58,6 [129]
Ksi,, / W Hl_l K_l

Absorptionskoeffizient @248 nm Si-NP 1,49 - 107 Gemessen
Schicht aginp / mt

Absorptionskoeffizient @248 nm 1,81-108 (28]
pOIY_Sl Kpoly-Si / m!

Reflektivitat @248 nm Si-NP Schicht 20,3 Gemessen
Rsinp /[ %

Reflektivitdt @248 nm zum Teil 26,6 Gemessen
aufgeschmolzene Si-NP Schicht

(poly-Si) Ryory-si / %

Reflektivitat @248 nm Si p-Konen 37,0 Gemessen

RSi—u—Konen / %

Fortsetzung auf nachster Seite
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Tab. 5.3 — Fortsetzung von vorheriger Seite

Materialeigenschaft Wert (Gleichung) Quelle
Thermische Emissivitat poly-Si 0,27 - 0,69 [130]
€th,poly-Si / - (Gl. 5.8)

Thermische Emissivitit Si-Schmelze 0,3 [130]
€th,Sim, / -

Schmelztemperatur W Ty, w / K 3695 [111]
Schmelzenthalpie W Ly, w / J kg™ 1,47 -10° [133]
Wirmekapazitit W Cpw / J kgt K 132,1 - 365,7 [134]
Wirmekapazitit W-Schmelze 2902 [133]
Cp,Wm / J kg_l Kt

Wiarmeleitfihigkeit W ky / W m™ K 177,0 - 87,7 [135]
Wirmeleitfahigkeit W-Schmelze 64,7 - 95,0 [136]
KW, / W m! K

Dichte W pyw / kg m™ 19250 - 17940 [136]
Dichte W-Schmelze pyw,, / kg m™ 16760 - 15130 [136]
Schmelztemperatur Ti Ty, 1 / K 1941 [111]
Schmelzenthalpie Ti Ly, 7 / J kg 3,04 - 10° [137]
Wirmekapazitit Ti C, 1 / J kgt K 550,1 - 792,2 [134]
Wirmekapazitit Ti-Schmelze 986,7 [134]
Cp,Tim / J kg_l K-t

Wirmeleitfahigkeit Ti kp; / W m™! K 224 -283 [135]
Warmeleitfahigkeit Ti-Schmelze 31 [111]
KT, / W mt K

Dichte Ti pp; / kg m™ 4510 [138]

Fortsetzung auf néachster Seite
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Tab. 5.3 — Fortsetzung von vorheriger Seite

Materialeigenschaft Wert (Gleichung) Quelle
Dichte Ti-Schmelze pry, / kg m™ 4195 [139]
Schmelztemperatur Glas Ty, glas / K 1988 [140]
Schmelzenthalpie Glas Ly, glas / J kg 2,37-10° [140]
Wiérmekapazitat Glas 736 - 1224 (141]

Cp,(;]as / J kg-l K-t

Wirmekapazitit Glas-Schmelze 1354 [141]
Cp,Glasm / J kg_l K_l

Wirmeleitfahigkeit Glas 1,36 - 2,00 [142]
KQGlas / W m‘1 K_l

Dichte Glas pgras / kg m™ 2200 [142]

5.2.3 Experimentelle Validierung der Temperatursimulation

Die Genauigkeit der Temperatursimulation wird zunéchst durch den Vergleich der Si-
mulationsergebnisse mit experimentellen Ergebnissen iiberpriift. Dafiir wurde die Mo-
difikation von Si-NP mit einzelnen Laserschiissen bei unterschiedlichen Laserenergie-
dichten exemplarisch fiir eine 320 nm dicke Si-NP Schicht simuliert. Als Ergebnis wird
daraus die Schmelztiefe (7' > T}, sinp = 1683 K) fiir die einzelnen Laserenergiedichten
extrahiert (Abb. 5.9). Die Si-NP schmelzen laut Simulation das erste Mal bei einer
Energiedichte von 0,033 J cm™ auf und es ergibt sich eine Schmelztiefe von 17,5 nm,
was nur einem Viertel eines einzelnen Si-NP entspricht (D50g; xp = 67,7 nm). Da in der
Simulation die porose Si-NP Schicht naherungsweise als effektives Medium behandelt
wird und die genaue Nanostruktur nicht beriicksichtigt wird, ist in der Simulation das
Aufschmelzen auch von kleineren Bruchteilen eines einzelnen Partikels moglich. Laut
Simulation werden Schmelztiefen, die den Durchmesser eines einzelnen Si-NP iiberstei-
gen fiir Energiedichten von > 0,05 J cm™ erreicht (grau schattierter Bereich in Abbil-

dung 5.9). Mit zunehmender Laserenergiedichte nimmt auch die Schmelztiefe zu, bis
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ein vollstdndiges Aufschmelzen der Si-NP Schicht, d.h. die verbleibende Schichtdicke
betriagt weniger als ein einzelnes Partikel, fiir Energiedichten von mehr als 0,25 J cm™

erreicht wird (Schmelztiefe > 252 nm).
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Abb. 5.9: Simulationergebnisse der Schmelztiefe dy, einer 320 nm dicken Si-NP Schicht bei
einzelnen Laserschiissen mit unterschiedlichen Laserenergiedichten FEgjchte- Der grau schat-
tierte Bereich zeigt die Laserenergiedichten an, die die Schicht tiefer als den Durchmesser
eines einzelnen Si-NP (D50ginp = 67,7 nm, vgl. Abb. 5.2b) aufschmelzen.

Zur experimentellen Abschatzung der minimal bendtigten Laserenergiedichte, um eine
morphologische Verédnderung der Si-NP (Versintern oder Aufschmelzen) zu erreichen,
wurde die Breite des gelaserten Bereichs eines einzelnen Laserschusses anhand von
REM-Bildern vermessen. Durch den Vergleich der gemessenen Breite mit dem raumli-
chen Intensitatsprofil des Lasers (vgl. Abb. 3.3 in Kap. 3.1.2) kann die minimal erfor-
derliche lokale Laserintensitét ([l in W pm™?) zur Verdnderung der Si-NP ermittelt
werden. Fiir diese lokale Laserintensitiat kann wiederum die benétigte Laserenergiedich-
te (in J cm™?) berechnet werden, welche im Maximum des Laserintensitiatsprofils die

gleiche Laserintensitéat aufweisen wiirde (s. Gl. 3.5 in Kap. 3.1.2 fiir die Umrechnung).

Um mehrere Messpunkte zu erhalten, wurde eine 320 nm dicke Si-NP Schicht auf einem
Ti/W-beschichteten Quarzglassubstrat mit einzelnen Laserschiissen unterschiedlicher
Pulsenergiedichte (0,21 - 3,74 J cm™) modifiziert. Die Messung der Breite des Laserpro-
fils ist in Abb. 5.10 beispielhaft fiir einen einzelnen Laserpuls mit einer Energiedichte
von 2,08 J cm™? gezeigt. Aus der gemessenen Breite von 89,72 pm (weiler Pfeil in
Abb. 5.10) ergibt sich auf der linken und rechten Seite des Laserintensitatsprofils eine
lokale Intensitéit von I = 0,058 W pm™.
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. — Laserprofil 2,08 J cm”

0,5

Intensitdt 7 / W pm™
—_

o
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Abb. 5.10: Die Bestimmung der minimal erforderlichen Laserintensitit um eine morpho-

logische Verdnderungen von Si-NP zu erhalten, erfolgt durch den Vergleich des Laserinten-

sitdtsprofils (orangene Linie, 2,08 J cm‘z) eines einzelnen Laserschusses mit dem REM-Bild

der gelaserten Si-NP . Der gelaserte Bereich, in dem sich die Si-NP morphologisch veréndert
haben (gesintert und geschmolzen), ist mit dem weiflen Pfeil markiert.

Diese héndische Auswertung der gelaserten Breite wurde analog fiir alle untersuchten
Pulsenergien von zwei Personen unabhéngig voneinander durchgefithrt (Abb. 5.11).
Die Unterschiede in den gemessenen Breiten sind in Form der Standardabweichung
als Fehlerbalken dargestellt. Mit zunehmender Pulsenergie die auf der Probe ankommt
steigt auch die gemessene Breite des Laserprofils erwartungsgemifl an (magenta Rau-
ten in Abb. 5.11). Fir die jeweiligen lokalen Laserintensitdten am linken und rechten
Rand des Laserprofils (graue Kreise in Abb. 5.11) ergibt sich fiir alle untersuchten
Pulsenergien ein Mittelwert von I, = 0,054 4= 0,010 W pm2. Im Vergleich zu den La-
serintensititen beim Maximum des Laserprofils (/. = 0,2 - 3,5 W pm™2) bleibt dieser
Wert anndhernd konstant unabhéngig von der verwendeten Pulsenergie. Diese mini-
male Laserintensitdt um die Oberflache der Si-NP Schicht aufzuschmelzen entspricht
dem Maximum eines Laserpulses mit einer Pulsenergiedichte von 0,057 4 0,011 J cm™
(vgl. Gl 3.5 und Gl. 3.6 fiir die Umrechnung). Dieser experimentell ermittelte Schwel-
lenwert zum Aufschmelzen der Si-NP stimmt gut mit der zuvor simulierten minimalen
Energiedichte tiberein, bei der die Schmelztiefe den Durchmesser eines einzelnen Si-NP
tibersteigt (0,05 J cm™, vgl. Abb. 5.9).

Um diese minimale Pulsenergiedichte zum Aufschmelzen der Si-NP nochmals zu veri-
fizieren, wurden REM-Bilder von Proben analysiert, welche mit einzelnen Laserpulsen
< 0,1 J em™ modifiziert wurden (Abb. 5.12). Morphologische Verinderungen der Si-NP
Schicht waren dabei auf den REM-Bildern nur fiir Pulsenergiedichten > 0,062 J cm™
sichtbar (Abb. 5.12b) - d)), was in guter Ubereinstimmung mit den zuvor abgeschétzten
und simulierten Werten steht.
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Abb. 5.11: Breite des Laserprofils (), gemessen aus REM-Bildern einzelner Laserschiisse
unterschiedlicher Laserenergiedichte auf eine 320 nm dicke Si-NP Schicht. Die lokale Laser-
intensitat ([jok, ®) an den Réndern des Laserprofils ldsst sich durch Vergleich der gemessenen
Breite mit dem Gesamtintensitétsprofil des Lasers ermitteln und mit Gl. 3.7 berechnen.

a) 0,042 cm? b)) 0,062 J cm? ¢) 0,083 J cm™ d) 0,104 J cm?

um | 10 pm

Abb. 5.12: REM-Bilder von Proben, die mit einzelnen Laserschiissen unterschiedlicher Laser-
energie modifiziert wurden: a) 0,042 J cm™, b) 0,062 J cm™2, ¢) 0,083 J cm™, d) 0,104 J cm™.
Der Bereich, in dem eine laserinduzierte Verdnderung der Si-NP Schicht zu erkennen ist, ist
mit einem Pfeil markiert. Bei 0,042 J cm™ sind keine Verdnderungen zu erkennen.
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In einem néchsten Schritt wurde das sequentielle Aufschmelzen einer Si-NP Schicht
wahrend eines Laserscans fiir einen Punkt auf der Probe simuliert. Bei einer Scange-
schwindigkeit von 9,3 mm s und einer Pulsfrequenz von 50 Hz bewegt sich das La-
serprofil zwischen den Pulsen um 3,1 pm vorwarts. Dadurch wird bei einem Laserscan
jeder Punkt auf der Proben von 29 Laserpulsen mit unterschiedlicher Laserintensitét
bestahlt (vgl. Abb. 3.5). Nach jeder Simulation eines Laserpulses wurde die Schmelz-
tiefe der Si-NP Schicht bestimmt und die polykristalline Erstarrung der Si-Schmelze
beriicksichtigt indem die Materialzuordnung der Knotenpunkte des 1D-Gitters fiir den
néchsten Laserpuls entsprechend angepasst wurde (von Si-NP zu poly-Si, vgl. Kap. 5.1).

Im Folgenden werden die Simulationsergebnisse exemplarisch fiir eine 320 nm dicke
Si-NP Schicht gezeigt, welche mit einer Laserenergiedichte von 1,04 J cm™ bearbeitet
wurde. AnschlieBend werden die Simulationsergebnisse mit den experimentellen Ergeb-
nissen einer laser-bearbeiteten Probe verglichen. Als Simulationsergebnis kann die zeit-
und tiefenabhédngige Temperaturverteilung in der Si-NP Schicht und Substrat extra-
hiert werden, wie beispielhaft gezeigt fiir Puls 1 (Abb. 5.13a)), bei dem eine lokale
Laserintensitit von I = 0,05 W pm™ zum ersten Aufschmelzen der Oberfliche der
Si-NP Schicht fithrt, Puls 5 (Abb. 5.13b)), bei dem die Si-NP Schicht zum ersten Mal
vollstandig aufschmilzt (g = 0,43 W pm2), und Puls 9 (Abb. 5.13c)) bei der maxima-
len Laserintensitit von Iy. = 0,98 W pm 2. Die Schmelztiefe der iibrigen 21 Laserpulse
ist als Aneinanderreihung aller Schmelzisothermen gezeigt (Abb. 5.13d)). Zur besseren
Ubersichtlichkeit der Abbildung wurde die Dauer zwischen zwei Pulsen von 20 ms auf
1 ns verkiirzt. Nur vier Pulse (Nummer 5, 8, 9 und 10) fithren zum vollstdndigen Auf-
schmelzen der Si-Schicht (Schmelztiefe = 320 nm). In Puls 5 kommt es erstmalig zum
vollstandigen Aufschmelzen, sodass die Schicht fiir die nichsten Laserpulse vollstéin-
dig als poly-Si angenommen wird. Die deutlich unterschiedlichen Materialeigenschaf-
ten von poly-Si im Vergleich zu Si-NP | wie z. B. Dichte und Warmeleitfahigkeit (vgl.
Tab. 5.3), bewirken einen Unterschied im Schmelzverhalten, sodass sich eine andere

Form der Schmelzisotherme ergibt.

Aus den Laserpulsen 8 und 10, also den Pulsen vor und nach dem Puls mit ma-
ximaler Laserintensitat, lasst sich eine minimal bendtigte lokale Laserintensitat von
Lok = 0,93 W pm™ ableiten, die benétigt wird um das 320-nm dicke poly-Si voll-
standig aufzuschmelzen. Die Laserintensitat der folgenden Pulse liegt unter diesem
Schwellenwert, sodass das poly-Si nur teilweise aufgeschmolzen wird. Insgesamt ist das
Si an der Grenzfliche zum Wolfram wéhrend des gesamten Laserscans nur fiir 41,5 ns
geschmolzen. Bei allen Laserpulsen werden die entsprechenden Schmelztemperaturen

der Substratmaterialien nicht tberschritten (vgl. Tab. 5.3).
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Abb. 5.13: Ergebnisse der Temperatursimulation eines Laserscans (1,04 J cm™2) einer 320 nm
dicken Si-NP Schicht auf einem Titan- (Ti, 1 pm) und Wolfram- (W, 120 nm) beschichteten
Quarzglassubstrat, dargestellt als zeit- und tiefenabhéngiger Temperaturverlauf in der Probe
mit beschrifteten Isothermen fiir a) Puls 1 (erstes Aufschmelzen der Si-NP bei einer lokalen
Laserintensitit von o = 0,05 W pm™), b) Puls 5 (erstes vollstindiges Aufschmelzen der
Si-NP Schicht bei I,y = 0,43 W pm™2) und c¢) Puls 9 (bei maximaler Laserintensitéit von
Lo = 0,98 W pm2). Die Schmelzisotherme von Si (Tm,sinp = 1683 K) ist als fette schwarze
Linie eingezeichnet. d) Aneinanderreihung aller zeitabhéngigen Schmelzisothermen mit den
angegebenen Pulsen 1, 5 und 9. Zur besseren Ubersichtlichkeit der Abbildung ist die Dauer
zwischen zwei Pulsen von 20 ms auf 1 ns verkiirzt. Insgesamt ist Si an der Grenzfliche zu W
(gestrichelte schwarze Linie) fiir 41,5 ns lang geschmolzen.

Der simulierte sequenzielle Schmelzprozess der Si-NP wéahrend der gepulsten Laser-
modifikation wurde mit Hilfe von REM-Aufnahmen des Endbereiches einer laserbear-
beiteten Probe weiter untersucht (Abb. 5.14). Dazu wurde eine 320 nm dicke Si-NP

Schicht mit einem Laserscan bei einer Energiedichte von 2,08 J ecm™ modifiziert. Diese
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Energiedichte bewirkt ein vollstandiges Aufschmelzen der Si-NP Schicht und die Bil-
dung freistehender Si p-Konen. Die Laserintensitétsverteilung im gescannten Bereich
setzt sich aus einzelnen Laserpulsen (griine Linien in Abb. 5.14) mit einem Abstand
von Az = 3,1 pm zusammen. Jeder Abschnitt auf den Proben wird also von mehreren
Laserpulsen mit zunehmender Intensitidt bestrahlt, sodass es zu einem sequentiellen
Aufschmelzen der Si-NP Schicht kommt. Aufgrund der raumlichen Ausdehnung des
Laserprofils (vgl. Abb. 3.3) nimmt die maximale Laserintensitat im Endbereich des La-
serscans von einem konstanten Wert innerhalb des gescannten Bereichs entsprechend

des Laserintensitétsprofils ab (schwarze gestrichelte Linie in Abb. 5.14).

Da der Endbereich des Laserscans noch nicht der maximalen Laserenergie ausgesetzt
wurde, erlaubt dieser einen Einblick in die verschiedenen Stadien des sequentiellen Auf-
schmelzens der Si-NP Schicht. Wie zuvor abgeschétzt (vgl. Abb. 5.10) sind erste mor-
phologische Veranderungen der Si-NP bei Laserintensitaten von 0,054 4+ 0,010 W pm™
sichtbar (rote Linie in Abb. 5.14). Mit zunehmender lokaler maximaler Laserinten-
sitdat entsteht ein dichtes und miteinander verbundenes Netzwerk aus Si p-Strukturen
(Abb. 5.14a entspricht der Vergréferung von Punkt a in Abb. 5.14, I1o, = 0,39 W pm2).

2 ist das Wolframsubstrat zwischen den Si

Fir Laserintensitaten grofler 0,39 W pm-
p-Strukturen zu erkennen, was auf ein vollstdndiges Aufschmelzen der Si-NP Schicht
und auf erste Entnetzungseffekte an diesen Stellen hindeutet. Diese Laserintensitét
stimmt gut mit der Simulation tiberein, welche das erste vollsténdige Aufschmelzen der
Si-NP Schicht bei einer Laserintensitit von 0,43 W pm vorhersagt (siehe Abb. 5.13b).
Fiir hohere Laserintensitaten bilden sich separierte Si p-Konen aus (Vergrofierung von
Punkt b in Abb. 5.14b, Ij;, = 0,98 W pm?), wobei der Abstand zwischen den einzelnen
Si p-Konen mit zunehmender Laserintensitat zunimmt (VergroSerung von Punkt ¢ in
Abb. 5.14c, Lox = 1,57 W nm™2), d. h. die Anzahldichte der Si p-Konen nimmt ab, bis
das Laserintensitdtsmaximum erreicht ist (Ipax = 1,96 W pm™). Im lasergescannten
Bereich bleibt die Anzahldichte der Si p-Konen konstant. Dementsprechend kann die Si
p-Struktur (zusammenhéngendes, dichtes Netzwerk oder freistehende Si p-Konen) so-
wie die Anzahldichte der Si p-Konen tiber die Laserenergiedichte eingestellt und somit
auch an mogliche technische Anwendungen der Si p-Strukturen angepasst werden. Ab-
schlieBend lisst sich aus dieser Analyse eine minimale Laserintensitit von 0,98 W pm™
ableiten um separierte Si p-Konen aus einer 320 nm dicken Si-NP Schicht zu generieren
(Abb. 5.14b). Diese Laserintensitit entspricht einer Laserenergiedichte von 1,04 J cm™
(s. Gl 3.5 in Kap. 3.1.2 fir die Umrechnung). Die generierten Si p-Konen stehen dabei
in direktem Kontakt mit der unteren Substratmetallisierung ohne eine Zwischenschicht

aus unaufgeschmolzenen Si-NP, wodurch ein guter elektrischer Kontakt entsteht, der
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fiir die Anwendung der Si p-Konen in elektronischen Bauteilen wichtig ist.

- - Intensititsverteilung Laserscan 2,08 J cm™ === Min. Intensitéit 0,054 W pm™

2,5

[\

1,5

0,5

Intensitit I / W pm™

45 40 35 30 25 20 15 10 ) 0
Position z / pm
Abb. 5.14: Vergleich der Laserintensititsverteilung im Endbereich des Laserscans (gestri-
chelte schwarze Linie, 2,08 J cm™) mit einer REM-Aufnahme der lasermodifizierten Si-NP
Schicht (Dicke 320 nm). Die Laserintensitétsverteilung setzt sich aus mehreren einzelnen La-
serpulsen mit einem Abstand von Az = 3,1 pm zusammen (griine Linien). Zur Orientierung
ist die zuvor geschitzte minimal erforderliche Laserintensitét fiir morphologische Verdnde-
rungen der Si-NP in rot dargestellt (0,054 + 0,010 W pm™2). Die REM-Bilder a, b und c,
die den Punkten a, b und ¢ im Diagramm entsprechen, zeigen die Si p-Struktur fiir lokale
maximale Laserintensititen von a: liox = 0,39 W pm™2, b: 0,98 W pm™ und c: 1,57 W pm™2.

5.2.4 Vorhersage durch Temperatursimulation

Die beschriebene 1D-Temperatursimulation wurde verwendet, um die minimal erfor-
derliche Laserenergiedichte zur Bildung von freistehenden Si p-Konen vorherzusagen.
Diese Information ist z. B. fiir den Einsatz von Si p-Konen in flexiblen elektronischen
Bauteilen von Interesse, bei welchen die flexiblen Substrate nur ein begrenztes Tempe-
raturbudget aufweisen. Je nach technischer Anwendungen kénnen auflerdem kleinere
oder groflere Si p-Konen erforderlich sein. Dafiir kann die Simulation schnell an an-
dere Schichtdicken und Laserenergien angepasst werden, sodass Vorhersagen fiir diese
Prozessparameter getroffen werden konnen, ohne dass viele experimentelle Testldufe

erforderlich sind.

Fiir die vorliegende Arbeit wurden die Temperatursimulationen eines Laserscans fiir
drei experimentell erreichbare Si-NP Schichtdicken (320 nm, 590 nm und 730 nm),
jeweils in angemessenen Laserenergiebereichen durchgefiihrt. Als Ergebnis der Simula-

tionen wird die Zeit, in der Si an der Grenzflache zu Wolfram (W) aufgeschmolzen ist,
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

fir alle Laserpulse eines Scans bei einer Energiedichte summiert und fiir verschiedene
Laserenergiedichten verglichen (Abb. 5.15). Fiir die Bildung freistehender Si p-Konen
mit einem gutem elektrischen Kontakt zum Substrat ist ein mehrfaches Aufschmel-
zen der Schicht erforderlich (s. Einschiibe in Abb. 5.15). Die Simulationen zeigen fur
jede Si-NP Schichtdicke eine bestimmte Energieschwelle, unterhalb derer die Si-NP
Schicht nur ein einziges Mal aufschmilzt (ungefiillte Datenpunkte in Abb. 5.15), was
zu Schmelzzeiten an der W-Grenzflache von 21 - 27,5 ns fithrt. Fiir Laserenergien ober-
halb dieser Schwelle ergeben sich aufgrund des mehrfachen vollsténdigen Aufschmelzens
der Si-Schicht lingere Schmelzzeiten an der W-Grenzfliache (gefiillte Datenpunkte in
Abb. 5.15). Fir die 320 nm dicke Si-NP Schicht kann daraus eine minimale Laserener-
giedichte von 1,04 J cm™ ermittelt werden, welche zu einer Gesamtzeit von 42,5 ns
fithrt, in welcher das Si im geschmolzenen Zustand an der W-Grenzfléche vorliegt (vgl.
Abb. 5.13d)). Diese Laserenergiedichte fithrte im Experiment zur Bildung von sepa-
rierten Si p-Konen (Einschub a in Abb. 5.15) und stimmt sehr gut mit der zuvor, aus

dem REM-Bild des mit 2,08 J cm™ gelaserten Endbereichs des Laserscans ermittelten
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Abb. 5.15: Die Zeit, in der Silizium (Si) an der Grenzfliche zu Wolfram (W) aufgeschmol-
zen ist, als Ergebnis der 1D-Temperatursimulationen von Laserscans mit unterschiedlichen
Energiedichten fiir drei Si-NP Schichtdicken, a: 320 nm (e), b: 590 nm (M) und c: 730 nm
(#). Die ungefiillten Punkte zeigen die Laserenergiedichten an, bei denen die entsprechende
Si-NP Schicht nur einmal vollstdndig aufschmilzt. Fiir die gefiillten Punkten ist die Si-NP
Schicht mehrmals vollstdndig aufgeschmolzen, was zur Bildung von separierten Si p-Konen
fiihrt, wie in den entsprechenden REM-Aufnahmen gezeigt. Der Durchmesser der gezeigten
REM-Bildausschnitte betragt 8 pm.
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Laserenergiedichte zur Bildung freistehender Si p-Konen iiberein (vgl. Abb. 5.14). Bei
hoheren Laserenergiedichten nimmt die Schmelzzeit stark zu, da Si nicht nur ldnger pro
Puls aufgeschmolzen wird, sondern auch mehr Pulse zum vollstidndigen Aufschmelzen
fithren. Allerdings fithren hohere Laserenergiedichten auch zu einer hoheren thermi-

schen Belastung des Substrats.

Fiir die dickeren Si-NP Schichten ist ein &hnlicher Trend zu erkennen, allerdings bei ho-
heren Energiedichten. Fiir 590 nm und 730 nm dicke Si-NP Schichten wurde eine mini-
male Laserenergiedichte fiir mehrfaches Aufschmelzen von 1,66 J cm™ bzw. 2,00 J cm™
ermittelt. Fir beide Laserenergiedichten ergeben sich dabei vergleichbare Schmelzzei-
ten des Si an der W-Grenfliache (45,5 ns und 40,5 ns). Im Experiment konnten mit
diesen Laserenergien ebenfalls freistehende Si p-Konen generiert werden (Einschiibe b
und ¢ in Abb. 5.15). Da die anfénglichen Si-NP Schichten bei groeren Schichtdicken
mehr Si-Material bereitstellen, werden jedoch groflere Si p-Konen (Durchmesser und
Hohe) gebildet (s. Kap. 6.5 fiir Quantifizierung der Si p-Konen).

5.2.5 Prozessiibertragung auf flexible Substrate

Die Temperatursimulationen der zuvor beschriebenen Lasermodifikation von Si-NP auf
metallisierten Glassubstraten wurde genutzt um den Laserprozess auf flexible Polymer-
substrate (Polyethylennaphthalat, PEN) zu iibertragen. PEN wird u.a. als Substrat
fiir flexible elektronische Anwendungen genutzt, da es gute mechanische, optische und

t.[143-146] Wie auch bei anderen Polymersubstraten,

elektrische Eigenschaften aufweis
ist die thermische Bearbeitung von PEN nur in einem begrenzten Temperaturbereich
moglich (T < 425 - 575 K).["") Dies muss bei Temperaturbehandlungen wie z.B.
der Lasermaterialbearbeitung auf PEN-Substraten berticksichtigt werden. PEN weist
eine Schmelztemperatur von T, pexn = 528 K auf und bei Temperaturen oberhalb

Typexy = 719 K kommt es zur thermischen Zersetzung. 148

Im Rahmen dieser Arbeit wurden simulative und experimentelle Untersuchungen der
Lasermodifikation auf PEN-Substraten durchgefiihrt. Dafiir wurde zunéchst der Grenz-
fall betrachtet, bei dem der Laser die W-Oberflache direkt bestrahlt, ohne Si. Das PEN
ist dabei mit W (120 nm) und Ti (1 pm) beschichtet. Dieser Grenzfall entspricht bei
der Bearbeitung mit Si, den Bereichen zwischen den einzelnen Si p-Konen, wo die
W-Oberflache direkt von Laser getroffen wird. Alle erforderlichen thermischen Mate-
rialeigenschaften von PEN und die benotigten optischen Eigenschaften von W sind in

Tab. 5.4 zusammengefasst.
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Tab. 5.4: Zusammenfassung der bendtigten Materialparameter von Polyethylenenaphthalate
(PEN) und Wolfram (W) fiir die Temperatursimulation.

Materialeigenschaft Wert Quelle
Schmelztemperatur PEN T}, ppy / K 528 [148]
Zersetzungstemperatur PEN Ty ppy / K 719 [148]
Wirmekapazitit PEN C, ppn / J kgt K 1300 - 2000 [149]
Schmelzenthalpie PEN Ly, ppx / J kg™ 1,03 -10° [149]
Wirmeleitfihigkeit PEN kpgy / W m™ K 0,22 [150]
Dichte PEN ppgy / kg m™ 1360 [151]
Reflektivitat W @ 248 nm Ry / - 0,51 [152]
Absorptionskoeffizient W @ 248 nm oy / m™! 1,465 - 108 [152]
Thermische Emissivitat W ew / - 0,12 [153]

Die Temperatursimulationen wurden fiir die direkte Laserbestrahlung der W /Ti-Schicht
(120 nm/1 pm) auf PEN fiir Laserenergiedichten von 1,25 J cm™, 1,66 J cm™ und
2,08 J em™ durchgefiihrt. Die zeit- und tiefenabhingigen Temperaturverteilungen wer-
den jeweils fiir den Laserpuls bei maximaler Intensitét verglichen (Abb. 5.16a) - 5.16¢)).
Dariiber hinaus wurde ein W/Ti-metallisiertes (120 nm/1 pm) PEN-Substrat mit den
gleichen Energiedichten bestrahlt (Abb. 5.16d)). In den Simulationen ergeben sich an
der Ti/PEN-Grenzfliche fiir alle drei Energiedichten Temperaturen deutlich oberhalb
der Schmelz- und Zersetzungstemperatur von PEN. Mit zunehmender Laserenergie-
dichte wird die Zersetzungstemperatur frither erreicht und es entstehen héhere Ma-
ximaltemperaturen. In den laserbehandelten Bereichen mit 1,66 J cm™ (Bereich b in
Abb. 5.16d)) und 2,08 J cm™ (Bereich ¢ in Abb. 5.16d)) sind mehrere Risse in der
W /Ti-Schicht zu erkennen. Fiir die geringste verwendete Energiedichte von 1,25 J cm™
bilden sich jedoch keine Risse im gelaserte Bereich (Bereich a in Abb. 5.16d)) aus.

Die Erwarmung von Polymeren iiber ihre Zersetzungstemperatur hinaus wird in der Li-
teratur als Uberhitzung von Polymeren beschrieben, z. B. tritt es kurz vor der Ablation
bei der Kurzpulslaserbearbeitung auf.['>* 156 Bei solch hohen Temperaturen kommt es
jedoch zur beinahe instantanen (im ns-Bereich) thermischen Zersetzung der Polymer-
molekiile, die im direkten Kontakt mit der Metallbeschichtung stehen. Dadurch bildet
sich eine diinne, unter hohem Druck stehende heifle Gasschicht an der Grenzfliche

iiber den zersetzten Restendgruppen der Polymere. "™ Aufgrund ihrer geringen Wér-
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Abb. 5.16: Ergebnisse der Temperatursimulation fiir die direkte Laserbestrahlung der W /Ti-
Schicht (120 nm/1 pm) auf PEN fiir den Puls mit maximaler Intensitét bei Laserenergiedich-
ten von a) 1,25 J cm™, b) 1,66 J cm™ und ¢) 2,08 J cm™2. Die Isothermen der Schmelz-
(528 K) M8l und Zersetzungstemperatur (719 K)18! von PEN sind als fette Linien darge-
stellt. d) Foto des mit W/Ti (120 nm/1 pm) metallisierten PEN-Substrats mit markierten
gelaserten Bereichen (a - ¢). Eine Rissbildung in der W /Ti-Metallisierung ist fiir 1,66 J cm™
(Bereich c) und 2,08 J cm™ (Bereich d) erkennbar.

meleitfahigkeit kann eine solche Gasschicht den darunter liegenden Polymerfilm bis zu
einem gewissen Grad vor weiterer Erwarmung schiitzen und somit zu einer erhchten
Temperaturtoleranz metallisierter Polymersubstrate in Laserprozessen fithren. [157:158]
Fir PEN kann die Zersetzung als eine thermische Spaltung der Esterbindungen in der
Polymerkette beschrieben werden, was neben fliichtigen Spezies wie CO, CO,, CHy

und H, zur Bildung von Vinylester- und Carbonséureendgruppen fithrt. 148!
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Solche komplexen Vorgange bei der thermischen Zersetzung von Polymeren koénnen
aufgrund von fehlenden Informationen zu den dort herrschenden Bedingungen, wie
Druck und Temperatur, sowie der unbekannten Materialeigenschaften der vorliegen-
den gasformigen Zersetzungsprodukte, in der durchgefithrten Temperatursimulation
nicht berticksichtigt werden. Fiir die Einbeziehung der thermischen Zersetzung in die
Simulation miisste der Prozess zunéachst besser untersucht und quantifiziert werden.
Von daher sind die Berechnungsergebnisse fiir Zeiten, in denen die Temperatur an der
Ti/PEN-Grenzfliche die Zersetzungstemperatur von PEN iibersteigt, also Temperatu-

ren oberhalb der Ablationsschwelle, nicht aussagekraftig. 154156

Um die thermische Zersetzung des PEN-Substrats in der Temperatursimulation bertick-
sichtigen zu konnen, miissten in einer verbesserten Version dieses Simulationsmodells
die effektiven Materialeigenschaften der entstehenden Abbauprodukte mit einbezogen
werden. Dabei miisste sowohl ein potenzieller thermischer Abschirmeffekt durch die ge-
ringe Warmeleitfahigkeit der entstehenden Gasschicht beriicksichtigt werden, als auch
eine Veranderung der Materialeigenschaften bei den resultierenden hohen Temperatu-
ren und Driicken. Auch die kontinuierliche Erwarmung der darunter liegenden PEN-
Molekiile durch Wérmestrahlung durch die diinne Gasschicht miisste beriicksichtigt

werden.

Ein moglicher Erklarungsansatz fiir die beobachtete Rissbildung in der W /Ti-Schicht
bei Laserenergien > 1,66 J cm™ (vgl. Abb. 5.16d)) ist, dass der entstehende Gasdruck
durch die thermische Zersetzung des PEN ein Aufplatzen der W/Ti-Schicht und so-
mit die beobachtete Rissbildung verursacht. Es wird davon ausgegangen, dass hohere
Laserenergien zu einer verstarkten Zersetzung des PEN und damit zu einem hoheren
Gasdruck und starkerer Rissbildung fithren. Weitere Untersuchungen zur laserindu-
zierten Zersetzung von PEN-Substraten liegen jedoch auflerhalb des Rahmens dieser
Arbeit. Auch liegt die erforderliche Laserenergiedichte zur Bildung von freistehenden Si
p-Konen aus einer 320 nm dicken Si-NP Schicht (1,03 J cm™?, vgl. Abb. 5.15) unterhalb
der Schwelle zur Rissbildung (1,66 J cm™). Fiir dickere Si-NP Schichten, welche héhe-
re Laserenergiedichten erfordern, kann die Dicke der Ti-Zwischenschicht entsprechend
angepasst werden. Diese Ti-Schichtdicke kann mit Hilfe der Temperatursimulation ab-
geschétzt werden, unter Annahme von dhnlichen Temperaturbedingungen wie bei der

zuvor genannten Schwelle fiir die Rissbildung.

Als abschlieBendes Machbarkeits-Experiment wurde eine 320 nm dicke Si-NP Schicht
auf eine metallisierte (120 nm W auf 1 pm Ti) PEN-Folie (25 pm) aufgeschleudert und

mit 1,04 J cm? lasermodifiziert. Analog zur Verwendung von metallisierten Quarzglas-
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substraten fiihrte die Lasermodifikation von Si-NP auf der metallisierten PEN-Folie zur
Bildung von separierten Si p-Konen, ohne das flexible Substrat thermisch zu beschadi-
gen (Abb. 5.17). Die Probe zeigt eine mechanische Flexibilitat, da sowohl die diinnen
Metallschichten (120 nm W, 1 um Ti) als auch die Si p-Konen die Biegung des Sub-
strats (Biegungswinkel ca. 90°) ohne sichtbare Beschédigung iiberstehen (Abb. 5.17).
Aufgrund der geringen Grundfléache der einzelnen separierten Si p-Konen, sind die auf-
tretenden mechanischen Biegespannungen, die zu einem Abplatzen der Si p-Konen
fithren konnten, zu vernachléssigen. Dies ermoéglicht die Nutzung der Si p-Konen auf

metallisierten PEN-Substraten fiir flexible Elektronikanwendungen.

Abb. 5.17: Gebogene, metallisierte PEN-Folie, welche mit einer teilweise laser-modifizierten
Si-NP Schicht (320 nm) bedeckt ist. Position 1 markiert die aufgeschleuderten Si-NP und Posi-
tion 2 den laser-modifizierten Bereich. Bei der verwendeten Laserenergiedichte von 1,04 J cm™
entstehen separierte Si p-Konen (rechtes REM-Bild), welche aufgrund ihrer geringen Grund-
fliche und lateralen Diskontinuitét eine mechanische Flexibilitat ermdglichen.

5.3 Simulation: Silizium-Nanopartikel auf Lithium-

Lanthan-Zirkonat

Im Rahmen der Forschung an Festkorperbatterien, hat die Materialklasse der oxidi-
schen Festkorperelektrolyte, zu der LLZO gehort, im letzten Jahrzehnt aufgrund ih-
rer potentiell hohen Lit-Leitfdhigkeit und ihrer Stabilitat gegentiber Li-Metallanoden
viel wissenschaftliche Aufmerksamkeit auf sich gezogen (vgl. Kap. 3.3).2'24 Trotz-

dem sind die thermischen Materialeigenschaften wie z. B. die Warmeleitfdhigkeit und
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die spezifische Warmekapazitat dieser Materialklasse noch weitgehend unbekannt. Im
Rahmen dieser Arbeit wurde die zuvor beschriebene Temperatursimulation der Laser-
materialbearbeitung von Si-NP auf LLZO Substrate iibertragen. Aufgrund der fehlen-
den Literaturwerte der benotigten Materialeigenschaften von LLZO fiir die Simulation,
wurden diese experimentell bestimmt. Dabei wurden zwei LLZO-Materialien mit un-
terschiedlichen Substitutionselementen (Tantal (Ta) und Aluminium (Al)) miteinander
verglichen. Beide Substitutionen fithren zu einer Stabilisierung der kubische Kristall-
phase von LLZO (vgl. Kap. 3.3). Al wirkt zusétzlich als Sinterhilfsmittel, welches das
Kornwachstum im LLZO verstarkt. 7159 Auch wurde untersucht, welchen Einfluss die
KorngroBle auf die Warmeleitfahigkeit (k) des Materials hat. Die Ergebnisse dieser
Materialstudie wurden von Neises et al. unter dem Titel ,Study of Thermal Materi-
al Properties for Ta- and Al-Substituted Li; LazZry O (LLZO) Solid-State Electrolyte
in Dependency of Temperature and Grain Size“ im Journal of Materials Chemistry A

veroffentlicht, 1601

Im folgenden Kap. 5.3.1 wird zunéchst ein Anwendungsbeispiel fiir Si-NP als Anoden-
material in Festkorperbatterien gegeben. Im darauffolgenden Kap. 5.3.2 werden die
Ergebnisse der zuvor genannten Veroffentlichung tiber die Messungen zur Bestimmung
verschiedener Materialeigenschaften von Ta- und Al-substituierten LLZO (LLZO:Ta
und LLZO:Al) wie Korngrofe, Dichte (p), Kristallinitat, Lithium-Tonen (Li*) Leitfa-
higkeit, thermische Stabilitit, spezifische Warmekapazitéit (C}), Zersetzungstempera-
tur und Warmeleitfahigkeit (k) diskutiert. AbschlieBend wird in Kap. 5.3.3 mit Hilfe
der Temperatursimulation die maximale Bearbeitungstiefe von Si-NP Dickschichten
auf LLZO durch den UV-Excimer Laser untersucht.

5.3.1 Anwendungsbeispiel

Im Rahmen des OptiKeraliyt-Projekts war die Verwendung einer mesoporésen Anoden-
schicht aus UV-laserprozessierten Si-NP auf dem Festkorperelektrolyt LLZO angedacht.
Silizium als Anodenmaterial fiir Lithium-Tonen (Li*) Batterien bietet im Vergleich zu
den bisher standardméflig verwendeten graphit-basierten Anoden eine deutlich héhe-
re spezifische Kapazitat. Wahrend die theoretische maximale Kapazitdt von Graphit
auf 372 mAh g! (LiCg Phase) limitiert ist, weist Si mit 4200 mAh g (LiSis Pha-
se) eine deutlich hohere theoretische maximale Kapazitit auf.['61:162] Dariiber hinaus
zeigt Si keine Umwelttoxizitdt und ist als zweithaufigstes Material in der Erdkruste in
ausreichender Menge verfiighar. '3 Die grofite Herausforderung bei der Verwendung

von Si als Anodenmaterial ist jedoch die starke Volumenausdehnung von 300 - 400%
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durch die Interkalation von Li* wihrend der Lithiierung. %314 Diese zyklische Volu-
menausdehnung kann hohe interne Spannungen im Kristallgitter hervorrufen und die
Bildung von Rissen, bis hin zur vollstdndigen Pulverisierung des Materials und dem da-
mit verbundenen Funktionsverlust der Anode verursachen. 161163 Eine Moglichkeit das
Zerbrechen von Si zu verhindern, ist die Verwendung von Si in nanopartikularer Form.
Aufgrund des hohen Oberfléchen-zu-Volumen Verhéltnisses der Nanopartikel kénnen
diese interne Spannungen besser abbauen und der starken Volumenausdehnung ohne
Zerbrechen tiberstehen. 162166 Liy et al.[19) haben experimentell einen kritischen Parti-
keldurchmesser von ~150 nm bestimmt, unterhalb dessen die Partikel keine Rissbildung

wahrend der Lithiierung zeigen.

In den letzten Jahrzehnten wurden sehr viele wissenschaftliche Studien zur Nutzung
von Si in Lit-Tonen Batterien, hauptsachlich mit fliissigem Elektrolyt, durchgefiihrt und
veroffentlicht. Im Folgenden wird auf eine kleine Auswahl entsprechender Fachliteratur
verwiesen, wie z. B. iiber die gezielte Synthese von Si-Nanostrukturen, u. a. Nanodréh-

n67168] ynd pordse Si-NP, 169 sowie die Entwicklung von Kohlenstoff-

ten/Nanoréhre
Si Komposit-Anoden mit u. a. Kohlenstoffnanoréhren "™ und Graphen,'7>173] so-
wie das Hinzumischen von leitfahigen Polymeren 174 oder polymerbasierten Bindemit-
teln. 17176] Weitere Informationen kénnen aus Ubersichtsartikeln wie von Li et al. 193],

McDowell et al.'?l oder Du et al.'"" entnommen werden.

Neben den Forschungsaktivititen zur Nutzung von Si in Fliissigelektrolyt-Batterien
wurden in den letzten Jahren vermehrt auch Studien zur Verwendung von Si-Anoden
in Festkorperbatterien veroffentlicht. Dabei lassen sich nach Huo et al.l'™ drei verschie-
dene Si-Anoden Typen unterscheiden: kompakte Diinnfilme, 179182 gepresste Pulver-

e 18371851 ynd partikuldre Schichten. #9186 Kompakte Si-Diinnfilme werden so-

Komposit
wohl in Kombination mit schwefel-basierten SSE (LizPS4)[*8! als auch oxidischen SSE
(LLZO) 179180182 hegchrieben. Die dabei verwendeten Schichtdicken von 50 - 1000 nm
weisen jedoch nur geringe Flachenkapazitiaten auf und dienen lediglich als ein genereller
Funktionsnachweis fiir Si-Anoden in Festkorperbatterien. Fiir dickere Si-Schichten zeigt
sich bereits im ersten Ladezyklus eine Beschadigung der Si-Schicht, bis hin zur voll-

189 Die Verwendung von Si in gepressten Pulver-Komposit-

standigen Pulverisierung.
Anoden ist bisher nur fiir schwefel-basierten SSE beschrieben. Dabei wird Si in Parti-
kelform zusammen mit dem SSE-Pulver und einem Kohlenstoff-Leitadditiv (z. B. Ace-
tylen Black oder Kohlenstoffnanoréhren) in einer Kugelmiihle vermischt und zusam-
men mit weiterem SSE-Pulver zu einem zweischichtigen Pellet kalt-gepresst. 1837185 Fiir
schwefel-basierte SSE sind dabei keine Sinterschritte bei hohen Temperaturen, wie fiir

LLZO, notwendig um eine gute lonenleitfahigkeit zu erhalten. Im Fall von LLZO, ist
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es zu vermuten, dass die starke chemische Reaktivitat von LLZO bei den bendtigten
hohen Sintertemperaturen (> 1273 K) in Kontakt mit Si zu einem Verlust von Li mit
anschlieSender Zersetzung der LLZO-Phase und somit zu einem Funktionsverlust fiih-
ren wiirde. Von daher ist das Konzept der Komposit-Anode nicht auf LLZO als SSE

iibertragbar.

Die Verwendung von partikuldren Si-Schichten ist in der Literatur bisher ebenfalls nur
fiir schwefel-basierte SSE beschrieben. Dabei kommen sowohl Si-Nanopartikel, 8 als
auch Si p-Partikel ¥ zum Einsatz. Fiir beide Partikelgrofien wird beobachtetet, dass
aufgrund der raumlichen Begrenzung der Partikelschicht zwischen zwei festen Kompo-
nenten (SSE und Stromableiter), die Volumenausdehnung von Si wéhrend der Lithiie-
rung dazu fithrt, dass die Porositat der Partikelschicht deutlich abnimmt. Die Ausdeh-
nung der Partikel mit gleichzeitiger Li-Si Legierungsbildung bewirkt, dass benachbarte
Partikel sich teilweise miteinander verbinden und in Querschnittsaufnahmen nicht mehr
getrennt wahrgenommen werden konnen. 8180 Die dadurch entstandene zusammen-
hangende Schicht zeigt ein dhnliches Zyklierverhalten wie kompakte Si-Schichten. 5!
Das Konzept einer partikuldren Si-Anode wird im Rahmen des OptiKeraLyt-Projektes
auf LLZO als SSE iibertragen. Der Fokus der vorliegenden Arbeit liegt dabei auf der
Deposition und der Excimer Lasermodifikation von Si-NP auf LLZO-Substraten und
nicht auf deren elektrochemischer Charakterisierung und Optimierung ihrer Funktions-
fahigkeit.

5.3.2 Materialeigenschaften Lithium-Lanthan-Zirkonat
Korngrofie und Dichte

Die Bestimmung der LLZO-Korngrofle erfolgt anhand rasterelektronenmikroskopischer
(REM) Aufnahmen der Querschnittsoberfliche von thermisch gedtzten Pellets (siehe
Kap. 4.1.2 zur Auswertemethodik). Bei Betrachtung der REM-Aufnahmen féllt die
deutlich geringere Korngrofie von LLZO:Ta (Abb. 5.18a)) im Vergleich zu LLZO:Al
(Abb. 5.18b)) auf. Durch Ausmessen der einzelnen Korner in ImageJ kann die Korn-
groBenverteilung fir LLZO:Ta (Abb. 5.19a)) und LLZO:Al (Abb. 5.19b)) bestimmt
werden. Es ergeben sich die D10-, D50- und D90-Perzentile fiir LLZO:Ta von 5,8 pm,
11,6 pm, und 18,6 pm und fiir LLZO:Al von 284,2 pm, 512,5 pm, and 909,3 pm.

Eine effektive Dichte (peg) von 4,62 g cm™ fiir LLZO:Ta und 4,68 g cm™ fiir LLZO:Al
wurde geometrisch ermittelt (vgl. Gl. 4.4 in Kap. 4.4).
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Abb. 5.18: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von thermisch geétzten Proben von
a) LLZO:Ta und b) LLZO:Al Die Aufnahmen zeigen die Querschnittsoberfliche in Aufsicht
zur Bestimmung der Korngrofie.
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Abb. 5.19: Korngrofienverteilung als relative und kumulierte Haufigkeit der Kérner in einer
Groflenklasse, mit gekennzeichneten Perzentilen D10, D50, D90 fiir a) LLZO:Ta mit einer
Klassenbreite von 2 pm und b) LLZO:Al mit einer Klassenbreite von 50 pm.
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Kristallstruktur (Rontgenbeugung)

Mit Hilfe der Rontgenbeugung wurde die Kristallstruktur der LLZO Proben bestimmt,
um zu verifizieren, dass beide Substitutionselemente (Ta und Al) die Stabilisierung der
hoch-ionenleitfihigen kubischen LLZO-Phase bewirken. Die charakteristischen Peaks
in den gemessenen Diffraktogrammen des Ta- und Al-substituierten LLZO stimmen
mit der kubischen Granat-Phase Li;LazZryO; mit der Raumgruppe la-3d (ICSD
#422259) iiberein (Abb. 5.20).1%) Die durchgefithrte Rietveld-Verfeinerung mit der
Software MAUD zeigt keine Nebenphasen oder Verunreinigungen in den Proben. Sie
konvergiert fiir LLZO:Ta mit den Bestimmtheitsmafien Ry, = 10,31%, Rexp = 2,95%,
X% = Bwp/Re, = 3,61 und es ergibt sich eine Gitterkonstante von a = 12,943 A. Fur
LLZO:Al ergibt sich mit Ry, = 8,08%, Reyp = 2,98%, x* = 2,71 eine Gitterkonstante
von a = 12,950 A.

Die verfeinerten Gitterkonstanten der beiden Proben stimmen gut mit Literaturwerten
fiir LLZO:Ta (a = 12,945 - 12,948 A)[6466.187 ynd LLZO:Al (a = 12,957 A)%7 iiber-

ein. Im Vergleich zur unsubstituierten kubischen LLZO-Phase ldsst sich eine leichte

+ Messung LLZO:Al Rietveld LLZO:Al
— Residuum LLZO:Al = Messung LLZO:Ta
Rietveld LLZO:Ta —— Residuum LLZO:Ta

LLZO:Al

bt
i'U‘_JUUI I!LJU‘ H“ LLZO:Ta

Kubisches LZZO Li;LagZryOqo (ISCD #422259)
20 30 40 50 60 70 80
20xrp / °

Abb. 5.20: Gemessene Rotgendiffraktogramme von Tantal- (Ta, M) und Aluminium- (Al, A)
substituierten LLZO Proben, verfeinert mit der Rietveld Methode. Die Abweichung zwischen
Messung und Rietveld-Verfeinerung ist als Residuum dargestellt. Die blauen vertikalen Li-

nien zeigen die Positionen der erwarteten Bragg-Reflexe von der kubischen Granat-Phase
Li7L&3ZI‘2012 (ICSD #422259).

Intensitat / willk. Einh.
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Verringerung der Gitterkonstante feststellen (¢ = 12,968 APY und o = 12,983 A[%}).
Dies kann dadurch erklart werden, dass die ionischen Radien der Substitutionsatome
Ta’* (0,64 A) und AP+ (0,53 A) etwas kleiner sind als die jeweils ersetzten Ionen Zr**
(0,72 A) und Li* (0,76 A), sodass es zu ciner leichten Kontraktion des Kristallgitters

kommt, [188190],

Die ermittelten Gitterkonstanten konnen dazu genutzt werden, die theoretische Dichte
Ptheo flr LLZO:Ta und LLZO:Al zu berechnen (vgl. Gl. 4.5 in Kap. 4.4). Die benétigten
Kenngroflen fiir die Berechnung sind in Tab. 5.5 zusammengefasst. Durch Vergleich
der theoretischen Dichte pineo mit der gemessenen effektiven Dichte pog der gesinterten
Proben kann eine relative Dichte p,q (vgl. Gl. 4.6 in Kap. 4.4) von 86% fir LLZO:Ta
und 91% fur LLZO:Al berechnet werden.

Tab. 5.5: Kenngrofien fir von Tantal- (Ta) und Aluminium- (Al) substituiertes LLZO, um
die theoretische Dichte pgheo (Gl. 4.5) zu berechnen, mit der Gitterkonstante a, der molaren
Masse M, der Anzahl an Formeleinheiten pro Einheitszelle Z. pog ist die gemessene effektive
Dichte der gesinterten Proben (Gl. 4.4) und p,¢ die resultierende relative Dichte (Gl. 4.6).

Kenngrofle LLZO:Ta LLZO:Al
a/ A 12,943 12,950
M / g mol™ 973,16 840,97
Z 8 8
Ptheo / g CI™® 5,35 5,15
Pet / g cm™ 4,62 4,68
Prel / Y0 86 91

Lithium-Ionen Leitfahigkeit

Die Messung der Lithium-Tonen (Li") Leitfdhigkeit wurde mit Hilfe der elektroche-
mischen Impedanzspektroskopie (EIS) am FZJ durchgefiihrt und dient lediglich als
Nachweis der erwarteten guten Lit Leitfahigkeit der kubischen LLZO-Phase. Diese

Kenngrofle wird nicht fiir die Temperatursimulation benotigt.

Die Messwerte der EIS Messung sind auf das Verhéltnis von Probenflache zur Pro-
bendicke normiert und als Nyquist Diagramm dargestellt (Abb. 5.21). Mit Hilfe des in
Abb. 5.21 gezeigten Ersatzschaltbildes einer Reihenschaltung von zwei Parallelschal-
tungen, jeweils eines Widerstandes (R) und eines konstanten Phasenelements (CPE,

engl. constant phase element) lassen sich die Halbkreise in der EIS Messung anpassen.
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Mogliche iiberlagerte weitere Halbkreise lassen sich durch zuséatzliche in Reihe geschal-
tete R-CPE-Glieder anpassen. Die Lit Leitfahigkeit kann dann als Kehrwert des Wi-
derstandswerts des vorderen Halbkreises berechnet werden. Aus dem Schnittpunkt der
vorderen Halbkreise mit der Realachse der Impedanz ergeben sich die Widerstandswer-
te von 1436,8 Q cm fiir LLZO:Ta und 2702,7 €2 cm fiir LLZO:Al. Daraus ergibt sich
eine LiT Leitfihigkeit von 0,696 mS cm™ fiir LLZO:Ta und 0,370 mS cm™ fiir LLZO:AL
Diese Werte sind vergleichbar zu berichteten Li* Leitfahigkeiten fiir kubisches LLZO

in der Literatur, [61,64.78,191,192]

—8000 ‘ ‘ ‘ ‘
LLZO:Al Messung
— LLZO:Al Fit
LLZO:Ta Messung
—6000 1 1170:Ta Fit |
g
3
S —4000 1
~
N
—2000 | —z_
1
CPE2 1
—>>j
00 2000 4000 6000 8000

Z ]/ Qcm

Abb. 5.21: Gefittete Nyquist Diagramme aus der elektrochemischen Impedanzmessung von
LLZO:Ta () und LLZO:Al (¢) Pellets. Die Daten sind normiert auf das Verhéltnis der
Probendicke zur Probenfliche.

Waiarmekapazitat

Die Berechnung der temperaturabhéngigen spezifischen Warmekapazitat (C},) erfordert
eine konstante Probenmasse iiber den gesamten Temperaturbereich. Um dies zu ge-
wahrleisten wurde die pulverformige LLZO:Ta Probe vor der eigentlichen C,-Messung
zunéchst bis 1270 K ausgeheizt. Dieser Aufheizvorgang wurde von einer differenzkalo-
rimetrischen (DSC) und thermogravimetrischen (TG) Analyse begleitet (Abb. 5.22a)).
Zusétzlich wurde mit Hilfe eines Quadrupol-Massenspektrometers (QMS) ausdampfen-
des Wasser (HyO, /> 18) und Kohlenstoffdioxid (COq, /= 44) detektiert (Abb. 5.22b)).

Im gemessenen Temperaturbereich konnen drei Massenverluststufen differenziert wer-
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Abb. 5.22: a) Differenzkalorimetrische (DSC) und thermogravimetrische (TG) Messung
von LLZO:Ta Pulver bei der ersten Aufheizung nach Luftkontakt, ,exo* zeigt dabei die Si-

gnalrichtung von exothermen Prozesse an. b) die dazugehorigen Massenspektren von Wasser
(H20, m/> 18) und Kohlenstoffdioxid (CO2, m/- 44).

den, mit einem Gesamtmassenverlust von 2,4%. Der erste Massenverlust von 1,7%
zwischen 470 K und 700 K kann zusammen mit dem endothermen Signal im DSC-
Spektrum bei 600 K auf das Verdampfen von HyO-Molekiilen aus der Granat-Kristall-
struktur zuriickgefithrt werden. ' Das Verdampfen von Wasser ist als deutlicher Peak
in der QMS Messung um 600 K sichtbar. Eine quantitative Aussage iiber die Menge
des verdampften Wassers ist jedoch schwierig, da die Hohe des Signals durch mogliche
Kondensation im DSC-Gerat beeinflusst wird und somit von Experiment zu Expe-
riment variieren kann. Der zweite endotherme Peak um 690 K mit anschlieBendem
Massenverlust von 0,2% bei 770 K und der der Emission von Wasser deutet auf das
Schmelzen und anschliefende Zersetzung von Lithiumhydroxid (LiOH) hin.!'%4 Der
dritte endotherme Peak um 973 K ohne begleitenden Massenverlust wird durch das
Schmelzen von Lithium-Carbonat (Li;COs), welches sich an der LLZO Oberfliache be-
findet, hervorgerufen.['%19] Ein vierter, sehr breiter endothermer Peak um 1157 K
kann zusammen mit einem Massenverlust von 0,5% zwischen 1000 K und 1200 K auf
die Zersetzung von Li,COj zuriickgefithrt werden. [™19%197 Die Zersetzung von Li,COs
fithrt zur Emission von CO4 (Abb. 5.22b). Oberhalb von 1200 K kommt es zu keinem
weiteren Massenverlust. Die Ergebnisse der STA des gesinterten LLZO:Ta Pulvers deu-

ten auf das Vorhandensein von LiOH und LioCOg hin, welches sich durch Reaktionen
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an Luft an der LLZO Oberfliche bildet.™8 Dies steht in guter Ubereinstimmung
mit den Erkenntnissen von Xia et al.,[™ welche ein Modell eines dreistufigen Reak-
tionsmechanismus an der LLZO Oberfliche unter Luftkontakt entwickelt haben: (i)
Wasserdampf aus der Luft absorbiert an der LLZO-Oberfléche, (ii) Li* /HT Austausch
bewirkt die Bildung von LiOH-H,0O und hydriertem LLZO, und (iii) LiIOH-H2O rea-
giert mit COy aus der Luft und bildet Li;CO3. Wahrend eines Aufheizvorgangs lauft

diese Reaktion in umgekehrter Reihenfolge ab. 193]

Direkt im Anschluss an den ersten Autfheizschritt (Abb. 5.22) wird die Probe zur C,
Bestimmung nach Abkiithlen auf Raumtemperatur bis auf 1780 K aufgeheizt. Bis auf
einen kleinen Massenverlust von 0,1% oberhalb von 1600 K ist die Probenmasse kon-
stant, sodass das C}, der Probe berechnet werden kann (Abb. 5.23). Fiir Phaseniiber-
gange, worauf die Peaks im Signal um 1266 K und 1694 K hindeuten, ist C}, nicht
definiert. Von daher ist das berechnete C, nur fir 7' < 1225 K giiltig (Einschub in
Abb. 5.23). Die spezifische Warmekapazitdt C, von LLZO:Ta steigt im gemessenen
Temperaturbereich von 0,544 J ¢t K bei 300 K auf 0,771 J gt K bei 1225 K. Die
Temperaturabhéngigkeit des C}, kann mit Hilfe der folgenden Gleichung, in der zur
Beschreibung von Warmekapagzitéten tiblicherweise verwendeten polynominellen Form

beschrieben werden (gestrichtelte schwarze Linie im Einschub in Abb. 5.23):[19)

Cp =ac, + bCpT + CCPT (59)

Mit Gl. 5.9 wird die spezifische Wirmekapazitit in J g! K™ berechnet, mit der Tem-
peratur 7" in Kelvin und den Polynomkoeffizienten ac, = 0,81, bc, = -2,27-10% and
ce, = -2,24-10%

Eine theoretische Abschétzung der molaren Warmekapazitit (Cp, ) kann auch mit
Hilfe der Neumann-Kopp Regel (NKR) erfolgen. In ihrer Grundform beschreibt sie
die molare Warmekapazitat einer Verbindung als die nach Massenanteilen gewichte-
te Summe der Warmekapazititen ihrer Komponenten.?®! Genauere Ergebnisse lassen
sich fiir den Fall von komplexen Oxidverbindung jedoch durch die Betrachtung der
gewichteten Summe ihrer bindren Oxidverbindungen anstatt der Einzelkomponenten
erzielen. Die Warmekapazitat komplexer Oxidverbindungen kann somit wie folgt be-

rechnet werden: (201-204]

Com(CO) = ny(BO) Cp.m(BO) (5.10)
Dabei ist Cy, ., die molare Warmekapazitat und ny steht fiir die jeweiligen stochiome-
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Abb. 5.23: Thermogravimetrische (TG) Messung (grau) und die berechnete temperatur-
abhéngige spezifische Warmekapazitéit (Cp, orange) von gesintertem LLZO:Ta Pulver, mit
angegebenen Entalphiewerten der endothermen Peaks um 1266 K und 1694 K. Einschub:
Nahansicht von Cp, im Temperaturbereich von 300 - 1225 K mit polynominellem Fit (C, Fit,
Gl 5.9) und C, nkr der Abschitzung spezifische Warmekapazitét mit Hilfe der Neumann-
Kopp-Regel (NKR, GI. 5.11).

trischen Koeffizienten. Die Ausdriicke C'O und BO stehen fiir ein komplexes und ein
bindres Oxid. Fir LLZO:Ta (L16745A10705L33ZrLGTaOAOlQ) erglbt sich dadurch fir die

molare Wéarmekapazitdt der folgende Ausdruck:

Com(LLZO : Ta) = 3,225 C 1 (Lis0) + 0,025 Cp 1 (Al O3)
+ 1,5Cp7m(La203) + 1,6C'p7m(ZrOQ) (511)
+ 0, 2 Cp7m<TaQO5)

Die molaren Warmekapazitaten der bindren Oxide (LiOy, AlyO3, LagOgs, ZrOg, TasOs)
konnen der NIST Datenbank entnommen werden. ! Die molare Wirmekapazitit kann
durch Division mit der molaren Masse (Mprz0.1a = 873,16 g mol!) in die spezifische
Wiérmekapazitét umgerechnet werden. Die Berechnung von C}, ,, mit Hilfe der erweiter-
ten Neumann-Kopp-Regel ist laut Literatur fiir Raumtemperatur am aussagekraftigs-
ten. 2017203 Fiir das vermessene Material LLZO:Ta stimmt das gemessene C, mit dem
abgeschitzten Cp, nkr (tiirkise Linie im Einschub von Abb. 5.23) fiir Raumtemperatur
sehr gut iiberein (1,6% Abweichung). Als erste Abschitzung fir die Temperaturab-

hangigkeit von C}, ,, konnen die temperaturabhéngigen Warmekapazitdten der bindren
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Oxide in Gleichung 5.11 eingesetzt werden. Die Genauigkeit der Abschétzung ist jedoch
fiir von RT abweichende Temperaturen deutlich reduziert. 2% Fiir das vermessene Ma-
terial LLZO:Ta wird die Differenz zwischen C,, und C}, nkr mit steigender Temperatur
zunéchst grofer (bis zu 14,3% Abweichung bei 700 K), bevor beide Kurven aufgrund
des etwas steileren Anstiegs des Cp, nkr fiir weiter steigende Temperaturen wieder zu-

sammenlaufen.

In der Literatur sind nur sehr wenige Studien zur Untersuchung der temperaturabhéan-
gigen Wiarmekapazitéit von LLZO zu finden. Die berichteten Werte von II'ina et al. 204
fir LLZO in einem Temperaturbereich von 300 - 800 K stimmen jedoch gut mit den
hier gemessenen Werten iiberein (Abweichung bis zu 7%). Verschiedene Faktoren, wie
die genaue Zusammensetzung von LLZO, die gewdhlte Syntheseroute oder mogliche
Temperaturbehandlungen (z. B. Kalzinieren oder Sintern) kénnen die Warmekapazitat
beeinflussen und den Vergleich zwischen gemessenen und verdffentlichen Kennwerten

erschweren.

Eine einfache theoretische Abschitzung zeigt ebenfalls eine gute Ubereinstimmung mit
den gemessenen Werten: unter der Annahme der harmonischen Ndherung eines Kristall-
gitters (nur kleine Auslenkung der Gitteratome um ihre Gleichgewichtsposition) sind
Cp (Warmekapazitit bei konstantem Druck) und C, (Wérmekapazitit bei konstantem
Volumen) identisch. C, berechnet sich dabei als C, = 3 na kg, mit der Anzahl an Ato-
men /Tonen pro Volumen na und der Boltzmann-Konstante kg. (206] Mit einer Gitterkon-
stante von etwa 1,3 nm der kubischen LLZO Einheitszelle, ergibt sich ein Zellvolumen
von 2,2 nm?. Die Anzahl der Atome/Ionen pro Volumen ist ny = 192 (24 Ionen in der
Summenformel Li;LagZr,019, von denen 8 notwendig sind, um die kubische Zelle mit
der Gitterkonstante von 1,3 nm zu bilden). Daraus ergibt sich C, = 3,61 J cm™ K,

3 ein Wert von

oder durch Verrechnung mit der theoretischen Dichte von 5,2 g cm’
C, = 0,69 J gt K, welcher im gleichen Grofienbereich wie die gemessenen Werte liegt.
Mogliche Abweichungen der gemessenen Werte von dieser theoretischen Abschétzung,

kénnen z. B. auf anharmonische Effekte im Kristallgitter zuriick gefithrt werden. 200!

Neben der Wéarmekapazitdat konnen noch weitere Informationen aus der Messung ent-
nommen werden. Zum einen ist um 1694 K ein grofler Peak vorhanden, welcher als Zer-
setzung der kubischen LLZO-Phase interpretiert wird. Die Zersetzung beginnt ab etwa
1500 K und die ermittelte Zersetzungsenthalpie betriagt 463,4 J g1, Die Zersetzung der
kubischen LLZO-Phase wird im néchsten Unterkapitel mittels Raman-Spektroskopie
und REM-Analyse weiter untersucht.

Die Ursache fiir den kleineren endothermen Peak um 1266 K mit einer Enthalpie von
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12,5 J g! konnte nicht final geklirt werden. Die vorhandenen Komponenten zeigen
keine bekannten Phaseniibergange in diesem Temperaturbereich. In einer qualitativen
DSC-Messung von LLZO:Al war dieser Peak nicht vorhanden, sodass ausgeschlossen
werden kann, dass dieser von einer Li-Al Nebenphase herriihrt, welche aufgrund von
moglichen Al Verunreinigungen im LLZO:Ta auftreten kénnte. Moglicherweise steht
dieser Peak mit der Ta Substitution in Verbindung. Hwang et al.**" beschreiben in
ihrer Studie die Reduktion von Tantaloxid (Tay0Os) in einem Temperaturbereich von
1173 — 1223 K unter einer Magnesium-Gas Atmosphére, welche als Reduktionsmittel
dient. Der endotherme Peak um 1266 K konnte dementsprechend auf eine partielle Re-
duktion von TasOs5 in der Lithium-angereicherten Atmosphére unter den vorhandenen

Messbedingungen zurtickzufiihren sein.

Kristallstruktur (Raman-Spektroskopie)

Die aus der DSC-Messung abgeleitete Annahme, dass die Zersetzung der kubischen
LLZO-Kristallphase in Argon-Atmosphére ab Temperaturen von 1500 K beginnt, soll
mit Hilfe raman-spektroskopischer Analysen unterschiedlich geheizter Proben bestatigt
werden (Abb. 5.24a)). Dazu werden die normierten Raman Spektren von LLZO:Ta-
Proben, die in Umgebungsatmosphére auf 1473 K und 1773 K erhitzt wurden (I1T und
IV in Abb. 5.24a)) mit einer ungeheizten Probe (II in Abb. 5.24a)) verglichen. Die ent-
sprechenden REM-Bilder der jeweiligen Probenoberflichen sind in Abb. 5.24b) gezeigt.
Die Oberflachen der Proben wurden vor den Messungen poliert, um LisCOj3 zu entfer-
nen. Da die Zersetzung von LLZO mit seiner kubischen Kristallphase zusammenhéangt,
wird davon ausgegangen, dass die vorgestellten Ergebnisse fiir die temperaturbehan-
deltes LLZO:Ta auf LLZO:Al iibertragbar sind.

Die gemessenen Raman Spektren der ungeheizten LLZO:Ta- und LLZO:Al-Proben

(I und II in Abb. 5.24a)) konnen beide der erwarteten kubischen Granatphase von

[68,193,208]

LLZO zugeordnet werden. Die Raman Banden zwischen 100 - 150 ecm™ koén-

nen den Schwingungen der schweren La-Kationen zugeordnet werden. 3 Die Schwin-

I aquf und die Schwin-

gungsmoden der LiOg Oktaeder treten zwischen 200 - 300 cm’
gungsmoden der LiO4 Tetraeder sind im Bereich von 300 - 500 cm™ zu erwarten, wie
in der Literatur fiir verschiedene andere Lithium-Metalloxide beschrieben.?%21% Die

! entsprechen den Streckschwingungen der ZrOg Oktaeder. [193:208]

Banden um 650 cm”
Die zusétzlichen Banden um 740 cm™, die nur in den Spektren des Ta-substituierten
LLZO’s vorhanden sind, konnen den Streckschwingungen der TaOg Oktaeder zugeord-

net werden. 68!
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IV: LLZO:Ta
+ 1773 K

III: LLZO:Ta
+ 4T3 K

II: LLZO:Ta

Normierte Raman-Intensitat

I: LLZO:Al
N.

200 400 600 800 1000 1200

a) Raman Verschiebung / cm™

II: LLZO:Ta III: LLZO:Ta + 1473 K IV: LLZO:Ta + 1773 K

b)

Abb. 5.24: a) Ramanspektren von I: poliertes LLZO:Al ohne Ausheizen, II: poliertes
LLZO:Ta ohne Ausheizen, I1I: LLZO:Ta geheizt bis 1473 K und IV: LLZO:Ta geheizt bis
1773 K im Vergleich mit und b) dazugehérige REM-Aufnahmen von II - IV.

Zusétzlich zu den Banden, die den Komponenten von LLZO zugeordnet werden kénnen,
ist ein schwaches Raman-Signal bei 1091 cm™ zu erkennen. Dieses Signal kann auf die
Schwingungsmoden von CO3%~ zuriick zugefiihrt werden und deutet somit auf das
Vorhandensein von Li;CO5 an der Probenoberfliche hin. ™21 In der REM-Aufnahme
der ungeheizten und polierten LLZO:Ta Probe (II in Abb. 5.24b)) zeigt die Oberflache
ein marmoriertes Aussehen, was auf die Oberflichentopographie zuriickzufithren ist.
Einige tiefer liegende Oberflachenbereiche sind immer noch - oder wieder - mit einer
diinnen Li;CO3-Schicht bedeckt, die beim Polieren nicht entfernt werden konnte und

zum Raman-Signal bei 1091 em™ fiihrt.
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Das Raman Spektrum der bis 1473 K ausgeheizten LLZO:Ta Probe (III in Abb. 5.24a)
zeigt keine grofien Abweichungen zum Raman Spektrum der ungeheizten Probe (II), so-
dass nicht von einer Phasenanderung auszugehen ist. Trotz des vergleichbaren Raman-
Spektrums zeigt die REM-Aufnahme der Probe jedoch eine deutliche Verdanderung der
Oberflachenmorphologie (III in Abb. 5.24b)). Nach dem Erhitzen sind die einzelnen
LLZO-Korner deutlicher zu erkennen, was auf eine Vertiefungen der Korngrenzen bei
den erhohten Temperaturen zuriickzufiihren ist, vergleichbar mit einem thermischen
Atzprozess. #4212 Die einzelnen LLZO-Kérner sind aufgrund des Luftkontakts wihrend
des Abkitihlens der Probe, bereits wieder teilweise mit einer diinnen Lis CO3-Schicht be-

deckt, welche ein schwaches Raman-Signal bei 1091 cm™ verursacht.

Im Spektrum der bei 1773 K ausgeheizten LLZO:Ta Probe ist hingegen die Zersetzung
der hoch-ionenleitfdhigen kubischen LLZO-Phase deutlich sichtbar (IV in Abb. 5.24a)).
Die vier erkennbaren Raman-Moden bei 300, 395, 496 und 513 cm™ kénnen der Lan-
thanzirkonat Pyrochlor-Phase LayZryO; (LZ) zugeordnet werden.?'3214 Dieser Pha-
seniibergang kann mit Hilfe von REM-Aufnahmen bestétigt werden, auf denen grofie
oktaedrische Kristalle zu erkennen sind (IV in Abb. 5.24b)), welche charakteristisch
fiir die Pyrochlor-Phase sind.[?'% Die Zersetzung von LLZO in die Pyrochlor LZ-Phase
durch Lithiumverluste bei erhohten Temperaturen ist in der Literatur mehrfach be-
schrieben. Die berichteten Zersetzungstemperaturen liegen in Bereich von 1523 K [216]
bis 1613 K™ unter Luftatmosphére fir LLZO ohne Ta-Substitution. Miara et al.2'")
geben in ihrer Studie eine theoretische Zersetzungstemperatur fiir LLZO:Ta von 1873 K

all.

Wairmeleitfahigkeit

Die Warmeleitfahigkeit (k) kann als Produkt der Temperaturleitfdhigkeit (ccr), Dichte
(p) und der spezifischen Warmekapazitat C), beschrieben werden (s. Gl. 4.8 in Kap. 4.5).
Die Temperaturleitfihigkeit der LLZO-Proben wurde mit Hilfe der Laser Flash Analyse
(LFA) gemessen, mit der von Parker et al."! entwickelten Mess- und Auswerteproze-
dur unter Verwendung des transparenten Strahlungs-Modells nach Mehling et al. "
(vgl. Kap. 4.5 zur Beschreibung der Messmethode). Zusétzlichen wurden die in dieser
Arbeit gemessenen Dichten und die temperaturabhéngige spezifische Warmekapazi-
tdt von LLZO verwendet. Fiir den Vergleich von LLZO:Ta und LLZO:Al wurde eine
Porositétskorrektur fiir k durchgefiihrt (s. Gl. 4.9 in Kap. 4.5). %)

Trotz der deutlich unterschiedlichen Korngréfie von LLZO:Ta (D50 = 11,6 pm) und
LLZO:Al (D50 = 512,5 um, s. Abb. 5.19), zeigt der Vergleich der porositatskorrigierten
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Warmeleitfahigkeiten fiir beide Materialien vergleichbare Werte und einen &hnlichen
Verlauf mit steigender Temperatur (Abb. 5.25). Im Temperaturbereich von 300 - 900 K
bleibt k mit Werten von 1,45 - 1,55 W m™ K! relativ konstant. Fiir 7" > 900 K ist ein
leichter Anstieg bis auf Werte um 1,60 W m™ K! zu erkennen, wobei LLZO:Al dort

leicht groflere Werte aufweist.

< 1 I 7
L L65[ |
o6l : :
5 I ]

1,55 7
R [ % . o % 2 I % } 1
~ ) | g E 2 g . 1
¥ 145) 7
2 O |
E 1)35j "—‘o’ i
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2 12] vy |
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Temperatur 7/ K

Abb. 5.25: Temperaturabhingige Warmeleitfahigkeit von LLZO:Ta (A) und LLZO:Al
(e)(beide mit Porositétskorrektur entsprechend Gl. 4.9), bestimmt mittels Laser Flash Ana-
lyse in Ar/Hy Atmosphére. Gezeigt ist der Mittelwert von je fiinf Messungen mit Standardab-
weichung als Fehlerbalken. ki, ist die amorphe Grenze der Warmeleitfahigkeit, abgeschatzt
mit GI. 5.13.

Das korngroflenunabhéngige Verhalten deutet darauf hin, dass die Phononenstreuung
an den Korngrenzen vernachlassigt werden kann, wie es auch fiir Keramiken oberhalb
der Raumtemperatur zu erwarten ist.!'°) Die Phononenstreuung an Korngrenzen ist
nur fiir niedrige Temperaturen wichtig, wenn die mittlere freie Weglénge der Phononen

in der gleichen Gréfenordnung wie die Abmafe der Probe ist. [100:218]

Im Folgenden wird zundchst auf das beinahe temperaturunabhéngige Verhalten der
Warmeleitfahigkeit fir 7" < 900 K eingegangen und anschlieBend der leichte Anstieg
fir T > 900 K beleuchtet.

Bei der Warmeleitung durch ein Kristallgitter bewirken verschiedene Streumechanis-
men der Phononen einen thermischen Widerstand und reduzieren dadurch die Warme-
leitfdhigkeit. Der gesamte thermische Widerstand eines Kristallgitters kann dabei als
Summe mehrerer thermischer Widerstande beschrieben werden, welche durch Phonon-

Phonon-Wechselwirkungen (Umklapp-Prozesse) oder Streuung an Korngrenzen und
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Inhomogenitéten verursacht werden. Je nach betrachteten Temperaturbereich tragt je-
der Streumechanismus unterschiedlich stark zum gesamten thermischen Widerstand
bei. P19220] Eine mogliche Erklirung fiir die beinahe temperaturunabhingige Warme-
leitfahigkeit von LLZO konnte sein, dass die mittlere freie Weglinge der Phononen
bereits im Groflenbereich des interatomaren Abstands im LLZO-Kristallgitter liegt,
welcher eine untere physikalische Grenze fiir die mittlere freie Wegldnge der Phononen

darstellt. 19221 Die temperaturabhingige mittlere freie Weglédnge der Phononen I(T)

kann mit der folgenden Gleichung berechnet werden: 2!
3-k(T)
(7T = ——++—""— 5.12
D=Gm e o:12)

Dabei ist k(T") die temperaturabhéngige Warmeleitfahigkeit, C,(T") die temperaturab-
héangige spezifische Warmekapazitéit, p die Dichte und v der Schallgeschwindigkeit im
Material.

Die Schallgeschwindigkeit kann als Quadratwurzel des Verhaltnisses von Kompressi-
onsmodul zur Dichte eines Materials abgeschéitzt werden.??!) In der Literatur wird fiir
hochdichtes LLZO ein Kompressionsmodul von etwa 100 GPa angegeben, das mittels

k87 und der Resonanz-Ultraschallspektroskopie gemessen wur-

Impulserregungstechni
de.???) Daraus ergibt sich eine Schallgeschwindigkeit von v = 4300 - 4400 m s fiir
LLZO. Setzt man v in GIl. 5.12 ein, so ergibt sich fiir den relevanten Temperaturbe-
reich eine mittlere freie Wegldnge der Phononen von 3,393 - 2,586 A, welche damit
im gleichen GréBenbereich liegt wie die Bindungslinge von La-O (2,595 A) und Zr-O
(2,109 A).?%] Da die Bindungslinge zweier Atome eine untere physikalische Grenze
fiir die mittlere freie Weglénge der Phononen darstellt, bedeutet dies, dass die mittlere
freie Weglange der Phononen bei steigenden Temperaturen nicht weiter abnehmen kann
und somit konstant bleibt.[19%221] Eine minimale Wirmeleitfahigkeit, die fiir ein Mate-
rial nicht unterschritten werden kann, kann durch Betrachtung der amorphen Grenze
(Kmin) abgeschatzt werden. Die amorphe Grenze beschreibt die Warmeleitfahigkeit ei-
nes Materials fiir den hochsten Grad der Unordnung, d.h. den amorphen Zustand
mit maximalem thermischen Widerstand. Sie kann mit der folgenden von Cahill et al.

entwickelten Gleichung abgeschitzt werden: (224225

Kot = (g) ke n%Zvl ( i) /:i/T M dx (5.13)

exp(z) — 1)

Dabei ist kg die Boltzmann-Konstante (1,38:1023J K1), na die Anzahl der Atome/To-
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

nen pro Volumen, die Summe wird iiber drei Schallmoden (zwei Transversalmoden
und eine Longitudinalmode) mit den jeweiligen Schallgeschwindigkeiten v; und Debye-

Temperaturen ©; fir jede Polarisation (Gl. 5.14) und der absoluten Temperatur 7'

gebildet, und z ist die Integrationsvariable. [2?°)

. A 2 1/3
e, =~ (61:3 na) (5.14)

hi ist dabei das reduzierte Plancksche Wirkungsquantum (1,05-103* J s). Die trans-
versalen und longitudinalen Schallgeschwindigkeiten konnen anhand des Schermoduls
bzw. des Elastizitdtsmoduls abgeschitzt werden. Yu et al.'87)
ein Schermodul von G' = 150 GPa und ein Elastizitdtsmodul von F = 60 GPa fiir

LLZO an. Daraus ergibt sich eine transversale Schallgeschwindigkeit von 3592 m s

geben in ihrer Studie

und eine longitudinale Schallgeschwindigkeit von 5694 m s fiir LLZO. Die entspre-
chenden Debye-Temperaturen werden mit Gl. 5.14 auf 478 K und 756 K berechnet.
Der sich daraus ergebende amorphe Grenzwert der Warmeleitfahigkeit (K, Gl. 5.13)
ist als gestrichelte Linie in Abb. 5.25 eingezeichnet. Die gemessene Warmeleitfahigkeit
ist nur geringfigig groBer als die amorphe Grenze (Abb. 5.25), d.h., dass die Pho-
nonenstreuung an Inhomogenitiaten im Kristallgitter in der gleichen Groflenordnung
liegt, wie es fiir den amorphen Zustand erwartet wird. Bei diesen Inhomogenitiaten im
Kristallgitter, die als Streuzentren fungieren, kann es sich aufgrund der verzerrten An-
ordnung der Li*-Tonen im kubischen LLZO-Kristallgitter um besetzte oder unbesetzte
Lit-Gitterplatze handeln. Durch die Substitution mit Ta oder Al werden auflerdem
Li-Leerstellen geschaffen, die ebenfalls als Streuzentren wirken kénnen. Zusétzlich kon-
nen die Substitutionsatome Ta und Al selbst als Streuzentren betrachtet werden. Ein
dhnliches Verhalten der Warmeleitfihigkeit wird von Wan et al.[??d! fiir den Effekt der

Dotierung von LasZr,O7 mit Yb-Ionen berichtet.

Die LFA-Messungen zeigen einen leichten Anstieg der Warmeleitfahigkeit von beiden
LLZO Proben auf bis zu 1,60 W m™ K fir 7 > 900 K (Abb. 5.25). Dieser An-
stieg hangt moglicherweise mit weiteren Beitragen zur Wéarmeleitfahigkeit bei hohen
Temperaturen, wie z. B. Warmeleitung durch elektrische Ladungstrager oder Warme-
strahlung zusammen. Dies wird im Folgenden tiberpriift. Ein Beitrag durch Leitung
von Elektronen kann fiir keramische Materialien aufgrund ihrer schlechten elektrischen

[221]

Leitfahigkeit als vernachlassigbar angesehen werden. Die gute Ionenleitfiahigkeit von

LLZO koénnte jedoch prinzipiell zur Gesamtwarmeleitfahigkeit beitragen. Zur Abschéat-
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zung ihres potenziellen Beitrags wird das Wiedemann-Franz-Gesetz??”) herangezogen:

K(T)=L-oy(T)-T (5.15)

L ist hierbei die Lorenz-Zahl (2,44-10®% W Q K?2), o1(T) die temperaturabhéngige
ionische Leitfahigkeit von LLZO und T die absolute Temperatur. Unter Einbeziehung
der von Tsai et al.[™1%1 gemessenen o7(T) von LLZO:Ta und LLZO:Al ergeben sich mit
Gl. 5.15 Werte fiir k(7) < 1,2:10* W m™ K! und damit deutlich unter den gemessenen
Werten der Wérmeleitfahigkeit fiir LLZO. Von daher kann geschlussfolgert werden,
dass nur ein kleiner Teil der gesamten Warmeleitfahigkeit in komplexen Oxidsystemen
durch das Wiedemann-Franz-Gesetz erklart werden kann und auch der Beitrag durch

TIonenleitung zur Wirmeleitfihigkeit vernachlissigt werden kann. 2287230

Ein weiterer Beitrag zur Wérmeleitfahigkeit konnte mit Warmestrahlung zusammen-
hangen, d.h., eine bestimmte Menge an Energie kann durch thermische Strahlung

n.[?21 Beim Vergleich der urspriinglichen Detek-

durch das Material iibertragen werde
torsignale der LFA-Messungen von LLZO, welche das zeitabhidngige Temperaturpro-
fil an der detektor-zugewandten Probenseite zeigen, fallt am Anfang der Messkurve
ein stufenformiger Signalanstieg auf, bevor es zu dem erwarteten weiteren Tempera-
turanstieg kommt (Abb. 5.26a) und 5.26b)). Die Hohe dieser anfanglichen Stufe im
Detektorsignal nimmt bei steigenden Temperaturen zu und ist bei LLZO:Al starker
ausgepragt (Abb. 5.26b)). Der stufenformige Signalanstieg kann als Strahlungswérme-
transport durch die Probe interpretiert werden, wodurch es zu einem unmittelbaren

Temperaturanstieg auf der hinteren Probenseite kommt. 7

Eine solche Art von Messkurve kann mit dem vom LFA-Hersteller bereitgestellten
transparenten (Strahlungs-)Modell®” in der Analyse-Software (NETZSCH LFA Ana-
lysis Version 7.1.0) angepasst werden (Abb. 5.26). Im Folgenden wird gepriift, ob das
verwendete transparente Fit-Modell den Beitrag des Strahlungswarmetransports voll-
stindig kompensieren kann. Falls dies nicht so ist, wiirde dies zu einer Uberschétzung
von ooy des Materials fiihren, welche die direkt abgeleitete Messgrofie der Laser Flash
Analyse ist. Durch die Proportionalitit zur Warmeleitfahigkeit k wiirde es folglich auch

zu einer Uberschitzung dieser Materialeigenschaft kommen.

Die zunehmende Stufenhohe in den Detektorsignalen mit steigender Temperatur deu-
tet auf einen hoheren Beitrag des Strahlungswérmetransports bei erhohten Tempera-
turen hin, wie er entsprechend der T*-Abhéingigkeit der Wiarmestrahlung im Stefan-

Boltzmann-Gesetzt zu erwarten ist.?3!) Parallel dazu kommt steigt ebenfalls die abge-
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Abb. 5.26: Normierte Detektorsignale der LFA-Messung in Ar/Hg-Atmosphére, mit entspre-
chenden Fits der Messkurven (transparentes Modell 7)) bei 313 K, 773 K, 1073 K und 1223 K
fir a) LLZO:Ta und b) LLZO:Al Die Messkurven bei unterschiedlichen Temperaturen sind
zur besseren Ubersichtlichkeit jeweils mit einem Zeitversatz von 1 s dargestellt.

leitete Temperaturleitfdhigkeit ap fiir Temperaturen 7 > 900 K (Abb. 5.27). Dartiber
hinaus ist auch eine Zunahme in der Standardabweichung der Messungen bei jedem
Temperaturschritt > 900 K zu beobachten. Es wird vermutet, dass die anfangliche Stu-
fe im Messsignal zu einer verminderten LFA-Signalqualitéit fithrt, da der auswertbare
Signalbereich zwischen Stufe und Maximum des Signals verkleinert wird, sodass sich
die Anpassungsgiite des verwendeten Fit-Modells verringert. Im Vergleich der beiden
Materialien zeigt sich fiir 7" > 900 K eine etwas hohere Wéarme- und Temperaturleit-
fahigkeit fiir LLZO:Al (Abb. 5.25 und Abb. 5.27), was mit den hoheren Stufen in den
Messsignalen von LLZO:Al korreliert (Abb. 5.26b)). Eine mogliche Erklarung dafiir ist
eine erhohte Transparenz der LLZO:Al Probe fiir die Warmestrahlung, aufgrund der
deutlich geringeren Anzahl von Korngrenzen im LLZO:Al verglichen mit LLZO:Ta.

Um zu tiberpriifen, ob das verwendete transparente Fit-Modell den Beitrag der Warme-
strahlung vollstandig kompensieren kann, wurde eine Referenzmessung durchgefiihrt.
Dazu wurde eine LFA-Messung an einer Aluminiumoxid (AlyO3) Referenzprobe so-
wohl in Ar- als auch Ar/Hy-Atmosphére (5% Ha in Ar) in einem Temperaturbereich
von 300 - 1200 K durchgefithrt. Fiir die Messungen in Ar-Atmosphére zeigt sich fiir
T > 973 K eine zunehmende Stufenh6he im Detektorsignal (Abb. 5.28a)). Diese erhohte
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Abb. 5.27: Temperaturabhéngige Temperaturleitfahigkeit ap von LLZO:Ta (M) und LL-
Z0O:Al () (beide mit Porositatskorrektur entsprechend Gl. 4.9), bestimmt mittels Laser Flash
Analyse in Ar/Hy Atmosphire. Gezeigt ist der Mittelwert von je fiinf Messungen mit Stan-
dardabweichung als Fehlerbalken.

Transmission durch die Probe ist auf ein teilweises Verbrennen der benétigten Graphit-
beschichtung durch Restsauerstoff im Messsystem zuriickzufithren. Fir 7' > 1073 K
konnten keine Messungen mehr ausgewertet werden. Beim Entnehmen der Probe zeig-
te sich eine vollstandige Verbrennung der Graphitbeschichtung, sodass die Probe fiir
den Laserpuls vollstédndig transparent war. Das Verbrennen der Graphitbeschichtung
konnte jedoch durch die reduzierende Ar/H,-Atmosphére verhindert werden. In den
Detektorsignalen zeigt sich nur eine kleine Stufe zu Beginn der Messung, welche iiber
den gesamten Temperaturbereich konstant bleibt (Abb. 5.28b)).

Die abgeleitete Temperaturleitfahigkeit von AlyOg ist innerhalb der Messgenauigkeit
in beiden Atmosphéren fiir Temperaturen bis 975 K vergleichbar (Abb. 5.29). Mit zu-
nehmender Stufenhohe werden mit dem angewandten transparenten Modell tendenziell
groflere Werte fiir die Temperaturleitfahigkeit berechnet. Insbesondere bei sehr grofien
Stufen im Detektorsignal, wie bei der Messung bei 1073 K (vgl. Abb. 5.28a)), ist die be-
rechnete Temperaturleitfahigkeit deutlich hoher (+5,7%, Einschub in Abb. 5.29) als fiir
das Messsignal mit einer kleiner Stufe (in Ar/H,, vgl. Abb. 5.28b)). Diese Abweichung
aufgrund der Stufen im Messsignal von Al;Oj ist in der selben Grofienordnung wie der
Anstieg der Temperaturleitfihigkeit fiir LLZO:Ta und LLZO:Al nach dem Minimum
bei 773 K (3,3% bzw. 5,5%, vgl. Abb. 5.27). Von daher wird davon ausgegangen, dass
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Abb. 5.28: Normierte Detektorsignale der LFA-Messung mit entsprechenden Fits (transpa-
rentes Modell [97}) fir eine AlyO3-Referenzprobe bei 313 K, 873 K, 973 K, 1023 K und 1073 K
unter a) Ar-Atmosphére und b) Ar/Hs-Atmosphére. Die Messkurven bei unterschiedlichen
Temperaturen sind zur Ubersichtlichkeit jeweils mit einem Zeitversatz von 0,5 s dargestellt.
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Abb. 5.29: Temperaturabhéingige Temperaturleitfahigkeit einer Aluminiumoxid (AloO3) Re-
ferenzprobe in Ar- (o) and Ar/Hs-Atmosphére (A), bestimmt mittels Laser Flash Analyse.
Gezeigt ist der Mittelwert von je drei Messungen mit Standardabweichung als Fehlerbalken.
Einschub: Nahansicht des Temperaturbereichs 850 - 1100 K.
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der Anstieg der Warmeleitfahigkeit von LLZO:Ta und LLZO:Al fiir T > 773 K auf die

Auswertemethodik der Messung und nicht auf einen Materialeffekt zurtickzufithren ist.

5.3.3 Simulative Abschiatzung der Schmelztiefe

Im Rahmen des OptiKeralyt-Projekts sollte die Laserbearbeitung von Si-NP Dick-
schichten auf LLZO Substraten experimentell und simulativ untersucht werden. Ziel
dabei war die Abschédtzung zum einen der maximalen Bearbeitungstiefe der Si-NP
Schicht mit dem UV Excimer-Laser und zum anderen die thermischen Belastung des
LLZO Substrats. Von daher wurden die experimentell bestimmten Materialparameter
von LLZO:Ta (im Folgenden als LLZO bezeichnet) in die Temperatursimulation im-
plementiert. Die Simulationen wurden fiir eine 3,2 pm dicke Si-NP Schicht auf LLZO
durchgefiihrt. Die verwendete Dicke der Si-NP Schicht wurde dabei anhand der Ab-
schatzung der mindestens benétigten Si-Beladung zur Anpassung der Kapazitédten von
Anode und Kathode abgeleitet (siehe Kap. 3.3.2). Der Laserscan wurde fir zwei Lase-
renergiedichten simuliert, zum einen fiir 1,25 J ecm2, welche bei Si-NP Diinnschichten
(320 nm) die Bildung vollstandig separierter Si p-Konen bewirkt (vgl. Kap. 5.2.4) und
zum anderen 3,74 J cm™, welche die maximale Laserenergiedichte des verwendeten

Excimer Lasersystems ist.

Als Ergebnis der Simulation wird die zeit- und tiefenabhéngige Temperaturverteilung in
der Si-NP Schicht und im Substrat erhalten. Daraus lésst sich die jeweilige Schmelztiefe
der Si-NP Schicht fiir jeden Laserpuls ableiten. Um die Rechenzeit der Simulation zu
begrenzen, wurden die Simulationen der einzelnen Pulse fiir maximal 3000 ns durchge-
fithrt. Fur alle Laserpulse wurde in dieser Zeit das Maximum der Schmelztiefe erreicht
und die Si-NP Schicht beginnt bereits sich wieder abzukiihlen.

Die Temperaturverteilungen des Laserscans mit 1,25 J cm™ werden beispielhaft fiir
Puls 1 gezeigt (Abb. 5.30a)), bei dem eine lokale Laserintensitét von o = 0,04 W pm™
zum ersten Aufschmelzen der Oberfliche der Si-NP Schicht fithrt und dartiber hinaus
fiir Puls 9 (Abb. 5.30b)), mit der maximalen Laserintensitéit von ., = 1,18 W pm™.
Die Schmelztiefe aller 9 simulierten Laserpulse ist als Aneinanderreihung der jeweiligen
Schmelzisothermen gezeigt (Abb. 5.30c)). Zur besseren Ubersichtlichkeit der Abbildung
wurde die Dauer zwischen zwei Pulsen von 20 ms auf 1 ns verkiirzt. Mit zunehmender
lokaler Laserintensitiat wird die Si-NP Schicht sukzessive immer tiefer aufgeschmolzen,
bis in Puls 9 eine maximale Schmelztiefe von 1244 nm erreicht wird (Abb. 5.30c)).
Laut Simulation kann die 3,2 pm dicke Si-NP folglich nicht komplett aufgeschmolzen

werden.
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KAPITEL 5. SIMULATION DER TEMPERATURVERTEILUNG

Um die Simulationsergebnisse zu verifizieren, wurde eine Si-NP Dickschicht mittels
Ultraschall-Sprithdeposition auf ein LLZO Substrat aufgebracht. Die Si-NP Schicht-
dicke betrug im Mittel ca. 3,2 pm. Aufgrund der verwendeten Depositionstechnik
kann es jedoch zu lokalen Hohenunterschieden in der Si-NP Schichtdicke kommen
(s. Kap. 3.3.2). Die Si-NP Dickschicht wurde der gleichen Laserenergiedichte wie in
der Simulation von 1,25 J c¢m™ modifiziert und die maximale Schmelztiefe anhand
rasterelektronenmikroskopischer Querschnittsaufnahmen abgeschétzt (Abb. 5.30d)). In
der REM-Aufnahme wird ebenfalls deutlich, dass die Si-NP Schicht nicht vollstandig
aufgeschmolzen werden konnte. Es ist eine Ansammlung von tropfen- und konenférmi-
gen Si-Strukturen auf weiterhin unaufgeschmolzenen Si-NP sichtbar. Die Bildung der
Si-Strukturen wird dabei durch ein Entnetzen der Si-Schmelze von der unaufgeschmol-
zenen Si-NP Schicht iniiert. Aufgrund der Oberflichenspannung der Schmelze ziehen
sich die aufgeschmolzenen Bereiche zusammen. Dies ist als sog. ,,Balling“-Effekt fiir die
Laserbearbeitung partikularer Schichten bereits vielfach in der Literatur beschrieben
(vgl. Kap. 2.3).3537:39400 Ayf der REM-Aufnahme der Proben sind Si-Strukturen mit
einer Hohe von ca. 800 - 1100 nm zu erkennen (Abb. 5.30d)). Unter der Annahme,
dass die Hohe der Si-Strukturen der maximalen Schmelztiefe entspricht, zeigt sich ei-
ne gute Ubereinstimmung zu der simulativ bestimmten maximalen Schmelztiefe. Die
Schichtdicke der verbleibenden unaufgeschmolzenen Si-NP unter den Si-Strukturen, ist
im untersuchten Probenbereich jedoch grofier als in der Simulation. Aufgrund der zuvor
erwahnten Schichtdickenvariation sprithdeponierter Si-NP Schichten kann davon ausge-
gangen werden, dass die Ausgangsschichtdicke im untersuchten Bereich grofier war, als
die simulierte Schichtdicke von 3,2 pm. Zur Abschétzung der maximalen Schmelztiefe

ist diese Unsicherheit aber nicht relevant.

Die Simulation eines Laserscans wurde ebenfalls fiir die maximale Laserenergiedichte
des verwendeten Excimer Lasersystems von 3,74 J em™ durchgefiihrt. Die Ergebnis-
se der Simulation werden ebenfalls beispielhaft fiir Puls 1 (Abb. 5.31a)), mit einer
lokale Laserintensitit von [, = 0,12 W pum™ und Puls 9 (Abb. 5.31b)) der maxi-
malen Laserintensitit von I, = 3,54 W pm™ gezeigt. Die Aneinanderreihung aller
Schmelzisothermen ist in Abb. 5.31c) gezeigt, die Dauer zwischen zwei Pulsen ist in der
Abbildung ebenfalls von 20 ms auf 1 ns verkiirzt. Auch hier zeigt sich eine sukzessiv
zunehmende Schmelztiefe mit jedem weiteren Laserpuls, bis in Puls 9 mit 2969 nm
die maximale Schmelztiefe erreicht wird. Laut Simulation befindet sich demnach zwi-
schen dem aufgeschmolzenem Si und dem LLZO noch eine diinne Schicht (231 nm)
unaufgeschmolzener Si-NP . Dies entspricht bei der vorliegenden Si-Nanopartikelgrofe
(D50sinp = 67,7 nm, vgl. Abb. 5.2 in Kap. 5.2.2) in etwa einer Schicht von drei bis
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vier Einzelpartikeln.

In der REM-Querschnittsaufnahme der entsprechend lasermodifizierten Probe ist zu er-
kennen, dass die Si-NP Schicht zu einem grofien Teil aufgeschmolzen ist (Abb. 5.31d)).
An einer Stelle auf der Probe ermdéglichen mehrere hochgeklappte Si-Strukturen an

der Bruchkante einen Einblick auf die Unterseite der Si-Strukturen (rot eingekreis-

Puls 1, Ij;x = 0,04 W pm™ Puls 9, Ii,x = 1,18 W pm™
0 1300 O T T T T T T T T
. Poly-Si
= 1000 g 1000
~ ~
& 2000 & 2000
L 2
£ 3000 N £ 3000
o o
2 2
a, 4000 A, 4000
50000 50 100 150 200 250 300 50000 500 1000 1500 2000 2500
a) Zeit t / ns b) Zeit t / ns
Temperatur / K
T . . . |
400 800 1200 1600 2000 2400 2800 3200
. ol "9 ]
= ]
~ i
) ]
VB - - -
£ i
2 |
kS |
> b
= ]
<
O F El
@2 3500 | LLZO | | A

! | ! | !

o 02 04 06 08 1

c) Zeit t / ns 104 d)
Abb. 5.30: Ergebnisse der Temperatursimulation eines Laserscans (1,25 J c¢cm™) einer
3200 nm dicken Si-NP Schicht auf LLZO, dargestellt als zeit- und tiefenabhéngiger Tempera-
turverlauf in der Probe mit beschrifteten Isothermen fiir a) Puls 1 bei einer lokalen Laserinten-
sitét von Tiox = 0,04 W pm 2, b) Puls 9 bei maximaler Laserintensitat von [jox = 1,18 W pm2.
Die Schmelzisotherme von Si (Ty sinp = 1683 K) ist als fette schwarze Linie eingezeichnet.
c) Aneinanderreihung aller zeitabhingigen Schmelzisothermen mit gekennzeichneten Pulsen
1 und 9. Zur besseren Ubersichtlichkeit der Abbildung ist die Dauer zwischen zwei Pulsen
von 20 ms auf 1 ns verkiirzt. d) REM-Querschnittsaufnahme einer entsprechend lasermodi-
fizierten Probe mit gekennzeichneten Materialbereichen.
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Abb. 5.31: Ergebnisse der Temperatursimulation eines Laserscans (3,74 J cm™2) einer 3,2 pm
(3200 nm) dicken Si-NP Schicht auf LLZO, dargestellt als zeit- und tiefenabhédngiger Tempe-
raturverlauf in der Probe mit beschrifteten Isothermen fiir a) Puls 1 (erstes Aufschmelzen der
Si-NP bei einer lokalen Laserintensitit von o = 0,12 W pm‘2), b) Puls 9 (bei maximaler
Laserintensitét von I, = 3,54 W pm™2). Die Schmelzisotherme von Si (Tm,sinp = 1683 K)
und die Verdampfungsisotherme von Si (7, si.np = 3538 K) sind als fette schwarze Linien ein-
gezeichnet. ¢) Aneinanderreihung aller zeitabhéngigen Schmelzisothermen mit gekennzeich-
neten Pulsen 1 und 9. Zur besseren Ubersichtlichkeit der Abbildung ist die Dauer zwischen
zwei Pulsen von 20 ms auf 1 ns verkiirzt. d) REM-Querschnittsaufnahme einer entsprechend
lasermodifizierten Probe. Der rot eingekreiste Bereich zeigt hochgeklappte Si-Strukturen an
der Bruchkante mit unaufgeschmolzenen Si-NP an der Kontaktfliche zum LLZO.

ter Bereich in Abb. 5.31d)). Auf der Unterseite, sprich der Kontaktfliche zum LLZO
sind weiterhin unaufgeschmolzene Si-NP vorhanden. Die genaue Dicke der verbliebenen
Si-NP Schicht kann aus der betrachteten Aufnahme nicht abgeschatzt werden. Es kann

jedoch nachgewiesen werden, dass die Si-NP Schicht nicht komplett aufschmilzt und
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sich somit eine sehr gute Ubereinstimmung mit der simulierten maximalen Schmelztiefe

ergibt.

Die Simulation des 9. Pulses ergibt des Weiteren, dass das experimentell bestimmte
thermische Budget von LLZO (7 < 1500 K, vgl. Abb. 5.23 in Kap. 5.3.2) an der
Grenzflaiche zu den Si-NP nicht iiberschritten wird und somit keine Zersetzung der
kubischen LLZO Phase auftreten wiirde. Mit der REM-Querschnittsaufnahme wird
das Simulationsergebnise bestéatigt, da dort ebenfalls keine Zersetzung des LLZO (vgl.
Abb. 5.24b)) an der Grenzflache zu den Si-NP erkannt werden kann.

Als weiteres Ergebnis der Simulation des 9. Pulses fallt auf, dass laut Simulation
aufgrund des hohen Energieeintrags an der Oberfliche, Temperaturen von deutlich
oberhalb der Verdampfungstemperatur von Si (T,g = 3538 K)I3U fiir kurze Zeiten
(< 30 ns) und Probentiefen von < 350 nm erreicht wird. Die Verdampfung von Si wird
in Form des Beitrags der Verdampfungsenthalpie L, g; zur spezifischen Warmekapazitat
Chp.si, analog zur Berticksichtigung der Schmelzenthalpie Ly, g (vgl. Gl 5.4) in der Si-
mulation berticksichtigt. Ein Abtrag durch verdampfendes Material und eine mogliche
Rekondensation verdampfter Si-Molekiile wird in der Simulation nicht mit beriicksich-
tigt und kann somit zu einer reduzierten Aussagekraft der absoluten Temperaturen an
der Oberflache der Si-NP Schicht fiihren.

Abschlieflend kann nach simulativer und experimenteller Untersuchung geschlussfol-
gert werden, dass der verwendete Excimer Laser nicht wie geplant zur Bearbeitung
von Si-NP Dickschichten (> 3 ypm) zur Herstellung meso-pordser Si-Anoden geeignet
ist. Als Alternative konnten Strahlungsquellen mit grofSerer Wellenlénge dienen, welche
tiefer in Materialschichten eindringen und somit die direkte Bearbeitung dickerer Parti-
kelschichten erméglichen. Als Grundlage einer simulativen Abschétzung der benétigten
Wellenlénge kann dabei die vorgestellte Temperatursimulation durch Anpassung der
entsprechenden Material- und Laserparameter verwendet werden. Die Untersuchung

weiterer Laserquellen lag jedoch auflerhalb des Rahmens dieser Arbeit.
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KAPITEL 6

SIMULATION DER SILIZIUM STRUKTURBILDUNG

Im vorherigen Kap. 5 wurde die Temperatursimulation der Excimer Lasermodifikation
von Si-NP Schichten vorgestellt und verifiziert. Die Temperatursimulation kann u. a.
dazu genutzt werden, das zeitabhidngige Aufschmelzverhalten der Si-NP Schichten bei
einzelnen Laserpulsen abzuschétzen. Diese Information wird nun in einer zweidimen-
sionalen (2D) Fluiddynamik (CFD, engl. computatioonal fluid dynamics) Simulation in
COMSOL verwendet, um die selbstorganisierte Strukturierung der Si-Schmelze wéah-
rend der Laserbearbeitung zu simulieren. Mit Hilfe der CFD Simulation kann eine
Abschatzung tiber die Si p-Strukturbildung getroffen werden, ohne, dass viele experi-

mentelle Testlaufe mit aufwéindiger Charakterisierung der Proben notwendig sind.

Eine Abschatzung der entstehenden Si p-Strukturen bei einer bestimmten Laserenergie,
ist mit Hinblick auf die Verwendung der Si p-Konen in elektronischen Bauteilen, wie
z. B. Hochfrequenz-Schottky-Dioden, vorteilhaft, da fiir deren Funktionsfahigkeit ein
guter elektrischer Kontakt zwischen den Si p-Konen und der Susbtratmetallisierung
benotigt wird. 314 Um geeignete Kontaktflichen zu erreichen, muss das Si fiir eine
ausreichende Dauer an der Metallgrenzflache aufgeschmolzen werden. Bei Verwendung
von flexiblen, temperatursensitiven Polymer-Substraten muss diese Schmelzdauer je-
doch zudem so gering wie moglich gehalten werden, um die thermische Belastung des

Substrats zu reduzieren (vgl. Kap. 5.2.5).

Die Grundlagen des verwendeten Simulationsmodells der CFD Simulationen in dieser
Arbeit wurden von Caninenberg et al.'"'8! beschrieben. Caninenberg et al. gingen je-
doch in einer ersten Néherung von einem instantanen Aufschmelzen der kompletten
Si-NP Schicht zu Beginn der Laserbestrahlung aus und simulierten die Strukturierung
einer anfénglich pordsen Si-Schmelze iiber einen definierten Zeitraum, ohne Bertick-
sichtigung des sequentiellen Aufschmelzens der Si-NP Schicht. Mit diesem Simulati-
onsansatz kann allerdings der Einfluss verschiedener Laserenergiedichten auf die Si

p-Strukturbildung nicht nachgebildet werden.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine neue CFD-Simulationsmethodik entwickelt, die
es erlaubt, das sequentiellen Aufschmelzen der Si-NP Schicht, mit Hilfe einer zeit- und
tiefenabhéangigen dynamischen Viskositat fiir fliissiges Si nachzubilden. Die Methodik
nutzt dafir die Information iiber die Schmelzcharakteristik der Si-NP Schicht, d. h. die
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zeitabhéngige Schmelztiefe fiir jeden Laserpuls, aus den durchgefithrten Temperatursi-
mulationen der Lasermodifikation (vgl. Abb. 5.13d der Kap. 5.2.3).

Im nachfolgenden Kap. 6.1 wird zunéchst das Simulationsmodell in COMSOL und
die entwickelte Simulationsmethodik vorgestellt. AnschlieBend werden in Kap. 6.2 die
benotigten Materialparameter fiir die Simulation zusammengefasst und die experimen-
telle Bestimmung des Kontaktwinkels der Si-Schmelze auf verschiedenen Substraten
beschrieben. Im darauf folgenden Kap. 6.3 wird die entwickelte Simulationsmethodik
getestet, indem die Verfestigung von Si zu einem bestimmten Zeitpunkt simuliert wird.
Danach wird in Kap. 6.4 die erweiterte Simulationsmethodik der zeit- und tiefenabhén-
gigen Viskositiat von Si angewendet, um das sequentielle Aufschmelzen der Si-NP und
die Strukturbildung der Si-Schmelze zu modellieren. Abschlielend werden in Kap. 6.5
die Simulationsergebnisse fiir verschiedene Laserenergiedichten mit experimentellen Er-

gebnissen der Excimer Lasermodifikation von Si-NP Schichten verglichen und validiert.

Die Ergebnisse aus den nachfolgenden Kapiteln wurden von Neises et al. unter dem Ti-
tel ,, Computational fluid dynamics simulations of silicon u-structure formation during
excimer laser modification of silicon nanoparticle layers” im Journal Physica Scripta

veroffentlicht, 232

6.1 Simulationsmodell in COMSOL

Das Flieiverhalten von geschmolzenem Silizium in einer Stickstoffatmosphére (Ns)
kann mit Hilfe der Navier-Stokes-Gleichungen fiir inkompressible Fluide (vgl. Gl. 2.7
in Kap. 2.3) beschrieben werden. ! Die CFD Simulationen werden anhand eines 2D-
Modells durchgefithrt (Abb. 6.1) welches anfinglich aus aus zwei Bereichen besteht.
Der untere Bereich stellt die anfanglich porése Si-NP Schicht dar (Bereich mit grauem
Hintergrund in Abb. 6.1) und der obere Bereich die Stickstoffatmosphére (Bereich mit
weiflem Hintergrund, anfinglich 100% N,). Die Simulationen werden fir eine Si-NP
Schichtdicke von dgi.np = 320 nm in Ny (400 nm Dicke in Simulation) fiir einen Aus-
schnitt von 10 pm Breite durchgefiithrt. Diese Breite ist groff genug um eine grofiere
Anzahl an Si p-Strukturen (Durchmesser < 700 nm) zu simulieren und gleichzeitig
aber die Berechnungszeit auf eine angemessene Lénge zu reduzieren. Durch eine Netz-
konvergenzstudie wurde eine ausreichend kleine Elementgrofie von 10x10 nm fiir das
quadratische Rechengitter (sog. ,freies Quad-Netz* in COMSOL) ermittelt. Dies fiihrt

bei der verwendeten Modellgrofle zu einer Gesamtanzahl von 72-10° Elementen.

Zur numerischen Losung der Navier-Stokes-Gleichungen (s. Gl. 2.7) benétigt die Simu-
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Abb. 6.1: Schematische Darstellung des zwei-dimensionalen CFD Modells (mit den gezeig-
ten Raumkoordinaten z, y). Dem oberen Bereich (weifler Hintergrund) werden die Materia-
leigenschaften von Stickstoff zugewiesen und der untere Bereich (grauer Hintergrund) stellt
die anfinglich porose Silizium-Nanopartikel (Si-NP) Schicht dar. Der untere Rand (1) ist
die Grenzfliche zum Substrat und wird mit der Randbedingung einer benetzenden Wand
versehen. Auf beide Seitenrdnder (2) wird eine symmetrische Randbedingung angewendet,
und der obere Rand (3) wird als offener Rand festgelegt. Punkt (4) wird als Druckpunkt-
Randbedingung gewéhlt, die das Druckniveau auf Atmosphérendruck setzt. Die Grofie der
quadratischen Elemente des Rechengitters wird auf 10x10 nm festgelegt.

lationssoftware COMSOL als Materialeigenschaften der Fluide, die Dichte pr und die
dynamische Viskositat pp. Zur Vermeidung eines stark verzerrtes Rechengitters, wie es
bei der genauen Nachbildung der pordsen Si-NP Schicht benotigt werden wiirde, wird
im vorliegenden Modell der Ansatz eines effektiven Mediums genutzt. Dabei werden
beide Bereiche im Simulationsmodell als eine einzelne Phase mit effektiven Materialei-
genschaften beschrieben. Die resultierende Zwei-Phasen-Stromung im effektive Medium
kann durch Anwendung der konservativen Level-Set-Methode beschrieben werden. 233
Dazu wird eine modifizierte, y-Koordinaten (s. Abb. 6.1) abhéngige Level-Set-Funktion
d(y) (Gl 6.1) eingefiihrt, in dessen Abhéngigkeit die effektiven Materialeigenschaften
X.g bestimmt werden (Gl. 6.2). Die Porositéit der Si-NP-Schicht von etwa 65% 173!
wird durch eine benutzerdefinierte Level-Set-Variable ¢ = 0,35 ausgedriickt, wobei
ein homogenes Gemisch aus 65% Ny und 35% Si als Ausgangswert (bei t = 0 s) fiir
den Bereich der Si-NP angenommen wird. Der Ubergangsbereich der beiden Phasen
wird zur Vermeidung von numerischen Instabilitaten geglattet und wird in COMSOL

standardmafBig durch die Grole der Rechengitterelemente definiert.

0 wenn y in No

dy) = (6.1)
0,35 wenn y in Si-NP

In Abhéngigkeit von ¢ konnen die effektiven Materialeigenschaften X, wie die ef-
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fektiven Dichte peg und die effektive dynamischen Viskositat peg beschrieben werden
(Gl. 6.2).
Xeft = XN2 + (XSi - XNQ) ’ d)(y) (62)

Die Bewegung der Grenzschicht zwischen den zwei Fluiden wird in COMSOL bei Ver-

wendung der Level-Set-Methode mit der folgenden Formel verfolgt: 234
op Vi
— Vo=vV-[eVd—-P(1 —b)=— 6.3

Dabei ist u der Geschwindigkeitsvektor auf der Grenzfliche, vy der Reinitialisierungs-
parameter, welcher die Simulation stabilisiert (standardméfig auf 1 gesetzt) und e die
Dicke der Grenzschicht (standardméBig auf hmex/2 gesetzt, wobei hpy,, die maximale

Elementgrofe ist). 234

Unter Einbeziehung der Oberflichenspannung kommt es bei zwei unmischbaren Flui-
den (wie es fiir geschmolzenes Si und Ny der Fall ist) zur Entmischung, da die Fluide
versuchen einen Zustand der minimalen Energie, d. h. minimaler Oberflache zu errei-
chen. Um diesen Effekt in der Simulation zu beriicksichtigen, wird ein Term fiir eine
Oberflachenkraft F., der Navier-Stokes-Gleichung (vgl. Gl. 2.7) zugefiigt, welche in

einer diinnen Ubergangszone zwischen den Fluiden auf die Grenzfliche wirkt: (234235

. = 0,8, i Ke (6.4)

Hierbei ist o, der Oberflichenspannungskoeffizient, 6, eine geglittete Dirac Delta-
Funktion, die an der Fluidgrenzfliche zentriert ist (Gl. 6.5), 7iy der lokale Normalen-
einheitsvektor auf der Grenzfliche (Gl. 6.6) und k, die lokale Krimmung der Grenz-
fliche (Gl. 6.7). Fur geschmolzenes Si wird ein Oberflachenspannungskoeffizient von

Oosi,, = 0,72 N m™! angenommen. (236

b0 = 6|VO|[V(1 - )| (6.5)
v
Ko = —Vﬁo (67)

Als weiterer Kraftterm in der Navier-Stokes-Gleichung (vgl. Gl. 2.7) wird die Schwer-
kraft F, beriicksichtigt: >34

—

F,=g-pr (6.8)
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Dabei ist ¢ die Raumkoordinaten (z, y, vgl. Abb. 6.1) abhéngige Fallbeschleunigung :

0
glx,y) = (6.9)
—9,81 m s72

An den duBleren Randern des Modells (s. Abb. 6.1) miissen Randbedingungen definiert
werden, um das Modell numerisch l6sen zu kénnen. Der untere Rand bei y = 0 nm
(Rand 1 in Abb. 6.1) stellt die Kontaktfliche der Si-NP, bzw. der Si-Schmelze zum Sub-
strat dar. Auf diesen Rand wird die Randbedingung ,,befeuchtete Wand* (engl. wetted
wall) angewendet. Dadurch wird ein zusétzlicher Kraftterm ﬁew der Navier-Stokes-
Gleichung (vgl. Gl. 2.7) hinzugefiigt, welcher die Ausbildung des Kontaktwinkels 0.,
am unteren Rand hervorruft.?3 Zusitzlich verhindert diese Randbedingung einen Ma-

terialfluss durch den unteren Rand (@ - fy wana = 0).

FGW = 05 6o (ﬁ(),wand : ﬁ() - COS(GW)) ﬁO (610)

Dabei ist 7ig wana der Normaleneinheitsvektor auf dem unteren Rand des Modells.

Die zwei seitlichen Rénder (2 in Abb. 6.1) werden mit einer Symmetrie-Randbedingung
beaufschlagt, die einen Materialfluss durch diesen Rand verhindert (o - 7y = 0) und
vernachlédssigbare Scherspannungen vorschreibt. Der obere Rand bei y = 720 nm (3 in
Abb. 6.1) wird als offener Rand (engl. open boundary) definiert, durch den ein Materi-

alfluss moglich ist.

Durch Einsetzen der zuvor erwihnten Kraftterme Fy (Gl. 6.4), ﬁg (GL. 6.8) und Fp,
(GL 6.10) in die Navier-Stokes-Gleichung (Gl. 2.7) ergibt sich der folgende Gesamtaus-
druck:

—

o o L L
pr + pr(@- V)i = —Vp+ wp V2 + Fy + Fy + Fp,
— _Vp+ Vi + 0 8y o Ko + & - OF (6.11)

+ 0, - 6o (ﬁO,Wand : ﬁO - COS(GW)) ﬁ:O

Zur Losung des nichtlinearen Navier-Stokes-Gleichungssystem wurden die Standardein-
stellungen fiir den numerischen Loéser (engl. solver) in COMSOL gewéhlt. Der verwen-
dete direkte lineare Loser PARDISO nutzt die Newton-Methode, um in jeder Iteration
eine linearisierte Version des nichtlinearen Systems zu losen. 3% Die dabei verwendete

Gauflsche Eliminierung zur Losung des linearisierten Matrixsystems hat sich robuster
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erwiesen als iterative Loser. ?3” Die gewihlten Modell- und Losereinstellungen fithrten

zu einer Rechenzeit von ca. 105 h.

Zur Simulation des sequentiellen Aufschmelzens und Erstarrens der Si-NP Schicht,
wird eine zeitabhangige dynamische Viskositét fiir Si verwendet. Dafiir wird das CFD
Modell um eine Methodik erweitert, welche in der Literatur fiir die Simulation eines
temperaturabhangigen Aufschmelzens und Erstarrens von sogenannten Phasenwechsel-
materialien (engl. phase change materials) als Latentwérmespeicher beschrieben wur-
de. 233241 Bei dieser Methodik mit einer variablen Viskositiat wird das Material auch
im festen Zustand als Fliissigkeit behandelt. Das Erstarren wird dabei so simuliert,
dass die Viskositdt des Materials bei unterschreiten der Schmelztemperatur auf einen
fiktiven hohen Wert gedndert wird, sodass die Fliissigkeit gezwungen ist sich wie ein

Festkorper zu verhalten. ?42

Fir die vorliegende Arbeit wurde die Temperaturabhéngigkeit der Viskositat dieser be-
schriebenen Simulationsmethodik in eine Zeitabhangigkeit iiberfithrt, um so die Tempe-
ratursimulation von der CFD Simulation zu entkoppeln. Fiir die Simulation der Erstar-
rung der Si-Schmelze zu einem bestimmten Zeitpunkt ¢, wird eine zeit(t)-abhangige
geglattete Heaviside-Funktion B(t) definiert:

1 wenn ¢t < (tg — by,)
B(t) = t_;j::”? wenn (ts — bija) < t < (ts + by) (6.12)
0 wenn ¢t > (ts + by,)

Diese Funktion nimmt den Wert 1 an, wenn das Material geschmolzen ist, und den Wert
0, wenn das Material fest ist. Die Heaviside-Funktion wird innerhalb einer Ubergangs-
zone geglattet, um numerische Instabilitdten in der Simulation beim stufenférmigen
Ubergang von 0 zu 1 zu verhindern. Dabei ist by, die halbe Breite der Ubergangszone
von fliissig zu fest (hier b/, = 10 ns) und ¢4 die Zeit in der Mitte der Ubergangszone. Die
Heaviside-Funktion B(t) wurde in COMSOL mit der vorhandenen Funktion ,flc2hs*
implementiert: [17)

B(t) = 1 —fic2hs ((t — o), byya) (6.13)

Die Funktion B(t) wurde dann in eine weitere zeitabhangige Funktion A(t) eingefiigt
(Gl 6.14), die den Wert 0 annimmt, wenn das Material geschmolzen ist, oder den Wert

108, wenn das Material fest ist, und mit deren Hilfe sich die zeitabhingige dynamische
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Viskositét fur Si pgi(t) beschreiben lésst (Gl. 6.15).

Ca-(1-B(t)’

A= "B

(6.14)

Dabei werden den einheitslosen Konstanten Ca und qa die Literaturwerte 10° bzw.

10 zugewiesen. [240:241]
Hsi(t) = Hsi,, - (1+ A(2)) (6.15)

Die zeitabhéngige dynamische Viskositit von Si pg;(¢) nimmt nun entweder fir den ge-
schmolzenen Zustand den tatsachlichen Wert der dynamische Viskositat von fliissigem
Si (usi, = 7-10* Pa s)?%l an, oder fiir den festen Zustand einen fiktiv hohen Wert
von 7-10* Pas.

Zusitzlich wird noch ein Kraftterm F, der Navier-Stokes-Gleichung (vgl. Gl 2.7) zu-
gefligt, der, wenn A(t) grof ist, also das Material sich im festem Zustand befindet, alle
anderen Kréfte in der Navier-Stokes-Gleichung dominiert und die Simulationssoftware

zur trivialen Losung @ = 0 zwingt, wie es fiir einen Festkorper zu erwarten ist. 240
Foe —A@) - (6.16)

Um nun nicht nur die Erstarrung zu einem einzigen Zeitpunkt simulieren zu koénnen,
sondern auch die zeitabhangige Schmelztiefe wahrend der Lasermodifikation von Si-NP
zu berticksichtigen, wurde die oben beschriebene Methodik fiir eine zeitabhéangige va-
riable Viskositéit (Gl. 6.15) so angepasst, dass zusétzlich eine Schichttiefenabhéngigkeit

(entlang der y-Koordinate) beriicksichtigt werden kann.

Dazu wird die zuvor eingefiihrte zeit(¢)-abhéngige Heaviside-Funktion B(t) (s. Gl. 6.12)
um eine zusétzliche Tiefen(y)-abhéngigkeit erweitert. Fiir die daraus resultierende
t- und y-abhéngige Heaviside-Funktion B(t,y) (Gl. 6.17), wird eine bestimmte Tiefe
(y) im unteren Simulationsbereich (d.h. in der Si-NP Schicht) mit der zeitabhangi-
gen Schmelzfunktion M L(t) verglichen. Zur Verwendung der Schmelztiefeninformation
aus der Temperatursimulation (vgl. Abb. 5.13d in Kap. 5) wurde die zeitabhangige
Schmelztiefe dp, () um die Si-NP Schichtdicke von dg;np = 320 nm nach oben gescho-
ben. Die Grenzfliche zum Substrat liegt nun bei y = 0 nm und die Oberfliche der
Si-NP Schicht in Kontakt mit Ny bei y = 320 nm. Der Wert von M L(t) berechnet
sich aus ds;np abziiglich der Schmelztiefe d,,, zum Zeitpunkt ¢. Fir eine vollstandig
aufgeschmolzene Si-NP Schicht gilt von daher M L(t) = 0.

Die Funktion B(t,y) nimmt den Wert 1 an, wenn die Differenz zwischen einer bestimm-
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ten Probentiefe y und M L(t) zu einem bestimmten Zeitpunk ¢ grofier gleich 0 ist. Dies
bedeutet, dass das betrachtete y oberhalb der Schmelztiefe zu diesem Zeitpunkt liegt,
also, dass Si aufgeschmolzen ist. Im zweiten Fall, wenn B(t,y) gleich 0 ist, liegt die
Differenz zwischen dem betrachteten y und M L(t) unter 0. Dann ist y unterhalb des

aufgeschmolzenen Bereichs und Si ist fest.

Bt.y) 1 wenn y — ML(t) > 0; (Si geschmolzen) (6.17)
Y) = .
0 wenn y— ML(t) <0; (Si fest)

Die Implementierung in COMSOL von B(t,y) wird wie folgt durchgefiihrt:

B(t,y) =1 —flc2hs ((y — M L(t)) ,n) (6.18)

Parallel zur Vorgehensweise der rein zeitabhéngigen Viskositit (vgl. Gl. 6.12 - 6.15),
wird B(t,y) in eine Funktion A(t, y) eingesetzt, mit deren Hilfe die zeit(¢)- und tiefen(y)-
abhéngige Viskositét pgi(¢,y) (Gl 6.19) und die Volumenkraft F, (vgl. Gl. 6.16) be-

rechnet werden kann. Die benétigten Materialparameter sind in Tab. 6.1 aufgelistet.

Hsi(t,y) = Usin, - (L + A(t,y)) (6.19)

6.2 Materialeigenschaften Silizium

Zur Durchfithrung der CFD Simulationen werden materialabhéngige Informationen
iiber die Fluide und deren Interaktion an der benetzenden Grenzfliche zum Substrat
benoétigt. Die benotigten Materialparameter der vorhandenen Fluide (N3 und geschmol-
zenes Si), zur Losung der im vorherigen Kapitel vorgestellten Gleichungen in der CFD
Simulation, sind in Tab. 6.1 zusammengefasst. Die Interaktion zwischen Fluid und Sub-
strat wird im vorliegenden Modell iiber den Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel Oy von
geschmolzenem Si an der benetzenden Grenzfliche beschrieben. Um den Kontaktwin-
kel zu bestimmen, wurden Si-NP auf verschiedenen Substraten mit unterschiedlicher
Oberflachenenergie (SiN, Glas, sowie Al und Ti/W beschichtetes Glas) mit dem La-
ser modifiziert. Der Kontaktwinkel der resultierenden Si p-Konen wurde anhand von
Querschnitts-REM Aufnahmen vermessen, wie exemplarisch in Abb. 6.2 fiir Ti/W be-
schichtetes Glas gezeigt (weitere Substrate in Abb. Al im Anhang gezeigt).

Die Analyse mehrerer Si p-Konen pro Substrat zeigt einen anndhernd substrat-unab-
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Tab. 6.1: Zusammenfassung der bendtigten Materialeigenschaften von geschmolzenem Sili-
zium (Sip,) und Stickstoff (Ng) fiir die durchgefiihrten 2D-CFD Simulationen.

Materialeigenschaft Wert Quelle
Dichte Si-Schmelze pg;, / kg m™ 2532 [127)
Dynamische Viskositit Si-Schmelze 710" [243]
Msi, / Pas

Oberflachenspannungskoeffizient 0,72 [236]
Si-Schmelze 05 g;,, / N m™

Dichte Ny py, / kg m™ 1,12 [244]
Dynamische Viskositéit Ny py, / Pas 1,79 -10* (244]

Abb. 6.2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Querschnitts von Si p-Konen auf
einem Ti/W beschichteten Glassubstrat, mit gekennzeichnetem Kontaktwinkel 0y, .

héngigen Kontaktwinkel (Abb. 6.3). Es wird vermutet, dass dies darauf zuriickzu-
fithren ist, dass die Si-Schmelze erstarrt, bevor sich der Gleichgewichtskontaktwin-
kel, entsprechend der Oberflichenenergien eingestellt hat (vgl. Kap. 2.3) und somit
ein Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel im REM-Bild sichtbar ist. Kommt es zu einer
Erstarrung der Si-Schmelze mit einem Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel, bedeutet
dies, dass der Kontaktwinkel durch die verwendete Prozessierungsmethode, d.h. die
Nanosekunden-Laserbearbeitung definiert wird und nicht durch die Oberflachenenergie
des Substrats, wie im Gleichgewichtsfall. Fiir den vorliegenden Laserprozess ergibt sich
fir Si ein Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel von 8w = 68 £ 10° (Abb. 6.3). Lediglich
fiir Al-beschichtete Glassubstrate ist der gemessene Kontaktwinkel leicht geringer als
fir die anderen Substrate. Dies kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass die Schmelz-
temperatur von Al (T, a1 = 933,4 K)"'U deutlich unterhalb der Schmelztemperatur
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der Si-NP (T, sine = 1683 K) [16,124] Jjegt (vgl. Tab. 5.3), sodass Al wahrend der La-

serbearbeitung teilweise aufschmilzt und dadurch die Ausbildung des Kontaktwinkels

beeinflusst.
90 3,5
80 f 3 v
° i i g
[ =
E I 125 =
| b 9
E 60 i 1, 5
[eb}
g5 50| | =
Z - 115 =
X D
S 30) I
2 i ¢ Kontaktwinkel 0.5 8
. A Oberflachenenergie | |
10 A A | \
SiN Glas Al W/Ti
Substrat

Abb. 6.3: Vergleich der gemessenen Kontaktwinkel der Si p-Konen (4) auf unterschiedlichen
Substraten mit den entsprechenden Literaturdaten der Oberflichenenergien (A) (Silizium-
Nitrid (SiN) P4, Glas®®) Aluminium (A1)P6) und Wolfram (W) [24%]).

6.3 Simulation: Einmalige Erstarrung

In einem ersten Schritt wurde untersucht, ob der Ansatz zur Simulation einer zeitab-
hangigen Erstarrung der Si-Schmelze, durch Verdnderung der dynamischen Viskositéat
von Si zu einem fiktiv hohen Wert zum Erstarrungszeitpunkt (vgl. Gl. 6.12 - 6.15)
funktioniert. Dafiir wurde eine Simulation durchgefiihrt, bei der von einem anféngli-
chen instantanen Aufschmelzen (bei ¢ = 0 ns) der Si-NP Schicht ausgegangen wird,
vergleichbar zur CFD Simulation von Caninenberg et al.['®8!, aber zusitzlich wird eine

Erstarrung der Si-Schmelze bei t; = 90 ns simuliert.

Die Ergebnisse der Simulation sind fiir bestimmte Zeiten als der Volumenanteil von
Stickstoff (Ny) gezeigt, wobei dunkel rot 100% Ny entspricht und dunkel blau 0% N,
also 100% Si (Abb. 6.4). Die anfanglich geschmolzene porése Si-NP Schicht wird als ein
effektives Medium betrachtetet mit einer homogenen Verteilung von 35% geschmolze-
nem Si und 65% Ny (gelber Bereich in Abb. 6.4a)). Kurz nach Beginn der Simulation
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Abb. 6.4: Ergebnisse der CFD Simulation, dargestellt als Volumenanteil von Stickstoff wih-
rend der Strukturierung der geschmolzenen Si-NP Schicht (Dicke 320 nm) und der Erstarrung
bei ts = 90 ns in einem Modellabschnitt von 1400 nm. Gezeigt sind die Zeiten a) 0 ns, b) 1 ns,
c) 5us, d) 50 ns, €) 90 ns, f) 120 ns.

kommt es zu einem Aufbrechen der homogenen Si/Ny-Verteilung (Abb. 6.4b)), wel-
ches wie die Agglomeration von Si an bestimmten Stellen erscheint. Es wird vermutet,
dass dieses initiale Aufbrechen der homogenen Verteilung auf numerische Ungenauig-
keiten bzw. numerisches Rauschen in der Berechnung der Materialverteilung mit Hilfe
der Level-Set Variable (¢) zurtickzufiihren ist. Dieses Aufbrechen ist nicht vorhan-
den, wenn dem unteren Bereich im Simulationsmodell nur ein Material zugewiesen ist,
sprich ¢ = 1 ist. Auch wenn dieses Phanomen auf numerisches Ungenauigkeiten in der
CFD Simulation zuriickzufiihren ist, kann es in dem vorliegenden Modell dazu genutzt
werden die statistisch zuféllige Porenstruktur der Si-NP Schicht zu modellieren. In der
tatsichlichen Si-NP Schicht stellen die Poren nach dem Aufschmelzen Defekte in der
Si-Schmelze dar, welche als Entnetzungszentren dienen und somit die Bildung von Si

p-Strukturen initiieren. 240

Fiir die weitere Simulation bewirkt die Oberflichenspannung des geschmolzenen Si ei-
ne verstarkte Agglomeration von Si, sodass sich zunéchst kleine Si-Strukturen ausbilden
(Abb. 6.4c)), welche mit zunehmender Simulationsdauer weiter anwachsen (Abb. 6.4d)).
An der Grenzflache zum Substrat (unterer Rand) kommt es bei Kontankt mit den Si-
Strukturen zur Ausbildung des benutzerdefinierten Kontaktwinkels von 68° (Abb. 6.4¢)).
Sobald der definierte Erstarrungszeitpunkt bei ¢, = 90 ns erreicht ist und dadurch die
dynamische Viskositét von Si auf einen fiktiv hohen Wert gesetzt wird, verandern sich
die bis dahin entstandenen Si-Strukturen nicht weiter (Abb. 6.4f)). Lediglich an den
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AuBenrdndern der Si-Strukturen entsteht eine feine Texturierung, welche auf die zuvor
beschriebenen numerischen Ungenauigkeiten der CFD Simulation zurtickzufithren ist.
Abschlielend lésst sich sagen, dass die Erstarrung der Si-Schmelze durch die genutzte
Methodik in der CFD Simulation modelliert werden kann.

6.4 Simulation: Schmelztiefenprofil

Nach dem Nachweis der generellen Funktionsfdhigkeit der beschriebenen Simulations-
methodik, wurde das Simulationsmodell weiterentwickelt, um das sequentielle Auf-
schmelzen und Strukturieren der Si Schicht wahrend der gepulsten Laserbearbeitung
nachbilden zu konnen. Dafiir wurde die zeitabhéngige Schmelztiefe der ersten 12 Pul-
se des Laserscans aus der durchgefiithrten Temperatursimulation einer 320 nm dicken
Si-NP Schicht mit 1,04 J ecm™ (vgl. Abb. 5.13d in Kap. 5.2.3) extrahiert. Da der zeitli-
che Abstand zwischen zwei Laserpulsen (20 ms) um einige GréBenordnungen langer ist
als die Schmelzzeit von Si nach einem Puls (< 130 ns), kiihlt die Probe nach jedem Puls
wieder auf Umgebungstemperatur ab, sodass es zu keinem dauerhaften Auftheizen der
Proben kommt und Si zwischen den Pulsen im festen Zustand vorliegt. ' Da im festen
Zustand von Si keine Strukturverdnderungen zu erwarten sind (vgl. Abb. 6.4f)) wurde
die Zeit zwischen zwei Schmelzintervallen auf 1 ns gekiirzt, um so die Simulationszeit

Zu verringern.

Wie in Kap. 6.1 beschrieben, wurde, zur Verwendung der Schmelztiefeninformation in
der CFD Simulation, die zeitabhingige Schmelztiefe d,(t) um die Si-NP Schichtdicke
von dginp = 320 nm nach oben geschoben. Daraus ergibt sich das Schmelztiefenpro-
fil ML(t) (Abb. 6.5), bei welchem die Grenzfliche zum Substrat nun bei y = 0 nm
und die Oberfliche der Si-NP Schicht in Kontakt mit Ny bei y = 320 nm liegt. Das
Schmelztiefenprofil M L(t) kann nun dazu genutzt werden die zeit- und tiefenabhéngige
dynamische Viskositét von Si zu modellieren (vgl. Gl. 6.17 - 6.19).

Bei der simulierten Schichtdicke (320 nm) und Laserenergiedichte (1,04 J cm™?) ist die
Laserintensitéat im fiinften Puls erstmalig ausreichend, um die Si-NP Schicht vollstandig
aufzuschmelzen. Da in der Temperatursimulation nach dem Aufschmelzen der Si-NP
von einer poly-kristallinen Verfestigung ausgegangen wird (vgl. Kap. 5.1), zeigt sich
aufgrund der deutlich unterschiedlichen Materialparameter von Si-NP und poly-Si, wie
z.B. Dichte und Wéarmleitfahigkeit (vgl. Tab. 5.3), ein anderes Schmelzverhalten fiir
die folgenden Pulse. In den néchsten beiden Pulsen (Nr. 6 & 7) schmilzt die Schicht nur

teilweise auf und erst fiir die Pulse 8 - 10 ist die Laserinstensitat wieder ausreichend,
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Abb. 6.5: Zeitabhéngiges Schmelztiefenprofil M L(t) aus der Temperatursimulation fiir
12 Pulse des Laserscans einer 320 nm dicken Si-NP Schicht mit einer Energiedichte von
1,04 J cm™. Die Si-NP Schicht ist vollstéindig aufgeschmolzen wenn M L(t) = 0. Der Abstand
zwischen den Schmelzintervallen ist manuell auf 1 ns gekiirzt. Fur die markierten Zeiten (a -
i) sind die Ergebnisse der CFD Simulation in Abb. 6.6 gezeigt: a: 0 ns (Ausgangszustand),
b: 64 ns (nach Puls 2), ¢: 170 ns (nach Puls 3), d: 301 ns (nach Puls 4), e: 409 ns (nach Puls
5), £: 555 ns (nach Puls 7), g: 667 ns (nach Puls 8), h: 780 ns (nach Puls 9), i: 884 ns (nach
Puls 10), j: 1040 ns (nach Puls 12).

um die poly-Si Schicht vollsténdig aufzuschmelzen. Im 9. Puls nach dem ersten Auf-
schmelzen wird das Maximum des Laserintensitatsprofils erreicht (vgl. Abb. 3.5). Fiir
die nachfolgenden Laserpulse (Nr. 11 & 12), mit erneut abnehmender Laserintensitat,

wird das poly-Si nur teilweise aufgeschmolzen.

Die CFD Simulation wurde fiir 12 Laserpulse mit einer Gesamtdauer von 1040 ns
durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind fiir die in Abb. 6.5 markierten Zeiten a - j als der
Volumenanteil von Stickstoff (Ns) gezeigt, wobei dunkelrot 100% Ny entspricht und
dunkelblau 0% Ny, also 100% Si (Abb. 6.6). Die anfénglich pordse Si-NP Schicht wird
zunéchst als homogene Mischung aus 35% Si und 65% N, angesehen (gelber Bereich
in Abb. 6.6a)). Nach dem 2. Laserpuls (¢t = 64 ns, Abb. 6.6b)) lassen in den be-
reits aufgeschmolzenen Bereich der Schicht (Schmelztiefe ~100 nm) einige annédhernd
sphérische Si-Agglomerationen erkennen. Dieses Agglomerationsphdnomen ist als sog.
balling effect bei der Laserbearbeitung pulverformiger Materialien bekannt. 38 Im un-

aufgeschmolzenen Teil der Si-NP Schicht ist das Aufbrechen der anfangs homogenen
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Si/Ny Verteilung erkennbar, welches, wie zuvor beschrieben, auf numerische Ungenau-
igkeiten in der Berechnung der Materialverteilung mit Hilfe der Level-Set-Variable (¢)
zurtickzufithren ist (vgl. Abb. 6.4b)). Die nachsten Pulse zeigen das sequentielle Auf-
schmelzen der Si-NP Schicht und die Bildung von Si-Agglomeraten mit zunehmender
GroBe (Abb. 6.6¢) - f)). In den darauffolgenden Pulsen 8 - 10, bei denen die Schicht
vollstandig aufschmilzt, bilden sich separierte Si-Strukturen aus (Abb. 6.6g) - i)). In
der Zeit, in der das Si bis zur Grenzfliche des W-Substrats aufgeschmolzen ist, ziehen
sich diese Si-Strukturen zusammen und es bilden sich Si p-Konen mit dem vorgegebe-
nen Kontaktwinkel von 68° aus. Die resultierende Groflenverteilung der Si p-Konen ist

abhéngig von dem zeitlichen Schmelztiefenverlauf und der Gesamtschmelzzeit von Si
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Abb. 6.6: Ergebnis der CFD Simulation der Laserbearbeitung einer 320 nm dicken Si-NP
Schicht mit einer Energiedichte von 1,04 J cm™2, dargestellt als Volumenanteil von Stickstoff
in einem Abschnitt von 10 pm. Gezeigt sind die Zeiten a) 0 ns (Ausgangszustand), b) 64 ns
(nach Puls 2), ¢) 170 ns (nach Puls 3), d) 301 ns (nach Puls 4), e) 409 ns (nach Puls 5),
f) 555 ns (nach Puls 7), g) 667 ns (nach Puls 8), h) 780 ns (nach Puls 9), i) 834 ns (nach
Puls 10), j) 1040 ns (nach Puls 12).
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an der Substratgrenzfliche, wie es im folgenden Kap. 6.5 naher beschrieben wird. Die
Laserpulse nach Puls 10, bei denen die Schicht nur noch teilweise aufschmilzt, fithren
zu keiner weiteren Strukturveranderung (Abb. 6.6j)). Der Grofiteil der entstandenen
Si p-Konen weist eine gute Grenzfliche zum W-Substrat auf, lediglich bei wenigen
Si p-Konen sind kleine Einschliisse von Stickstoff zu erkennen, welche die elektrische
Anbindung dieser Si p-Konen verschlechtern wiirden. Dariiber hinaus ist eine anna-
hernd kreisféormige und nahezu freischwebende Si-Struktur vorhanden (bei ~1,5 pm
in Abb. 6.6f) - j)), welche in dieser Form physikalisch keinen Sinn ergibt. Es wird
vermutet, das die Bildung freischwebender Si-Strukturen auf die verwendete Simula-
tionsmethodik zuriickzufiithren ist, bei der die dynamische Viskositdt des Materials in
einer bestimmten Probenregion auf einen fiktiv hohen Wert gesetzt wird. Dadurch wird
im Grunde genommen die Geschwindigkeit der Fluide in dieser kompletten Region auf
Null gesetzt, sodass die Si-Struktur auf der Region aufliegen und sich dort festsetzen
kann. Dieser Aspekt wirkt sich jedoch nicht auf die Giiltigkeit des Modells aus, sollte

aber fiir zukiinftige CFD Simulationen noch optimiert werden.

6.5 Experimentelle Validierung der Fluiddynamik

Simulation

Zur Validierung der Simulationsergebnisse und zur Uberpriifung ihrer Genauigkeit
wurden die simulierten Si p-Strukturen mit rasterelektronenmikroskopischen Aufnah-
men gelaserter Proben verglichen. Die Bewertung fand anhand der Morphologie der Si
p-Strukturen, sowie des geometrisch mittleren Konendurchmessers D, der Konenhohe
und der Konenanzahldichte statt. Die CFD Simulation und die experimentelle Laser-
bearbeitung wurden dafiir mit zwei weiteren Laserenergiedichten durchgefithrt. Ftr
die CFD Simulation wurde das resultierende Schmelzlinienprofil der Laserscans aus
entsprechender Temperatursimulation extrahiert. Als Laserenergiedichte wurde u. a.
Fpicute = 0,83 J cm™ gewihlt, bei welcher die Si-NP Schicht nur einmal vollstéindig auf-
schmilzt und dabei nur fir eine Dauer von 20,5 ns an der Grenzfliche zum W-Substrat
geschmolzen ist (vgl. Abb. A2a im Anhang fiir das Schmelztiefenprofil). Fiir diese kur-
ze Schmelzzeit wird keine Ausbildung von Si p-Konen erwartet (vgl. Kap. 5.2.4). Als
weitere Laserenergiedichte wurde Epicne = 2,08 J cm™ gewihlt, welche zu einem mehr-
fachen vollstandigen Aufschmelzen der Si-NP Schicht mit einer Gesamtschmelzdauer
von 293,5 ns fir Si an der W-Grenzflache ergibt (vgl. Abb. A3a im Anhang fir das
Schmelztiefenprofil).
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Fir Epinte = 0,83 J cm™ zeigt das Simulationsendergebnis (Abb. 6.7a.1, die Ergeb-
nisse der CFD Simulation fiir weitere Zeiten sind im Anhang in Abb. A2b gezeigt)
eine gute Ubereinstimmung mit der REM-Querschnittsaufnahme (Abb. 6.7a.2)). Fiir
beide léasst sich eine unvollstdndige Ausbildung von Si p-Konen beobachten. Zwischen
bereits gebildeten grofleren Si-Strukturen und dem W-Substrat sind meist mehrere
kleinere Si-Strukturen erkennbar, welche zu einer unsauberen Grenzflache zwischen Si
und W fithren. Auch fiir die im vorherigen Kapitel ausfiihrlicher beschriebene Laser-
energiedichte von 1,04 J cm™ zeigt sich eine gute Ubereinstimmung zwischen Simula-
tionsendergebnis (Abb. 6.7b.1)) und der gelaserten Probe (Abb. 6.7b.2)) in Form von
hauptséachlich separierten Si p-Konen mit einigen kleineren Si-Riickstdnden. Zuséatzlich
weisen einige der simulierten Si p-Konen Einschliisse von Stickstoff auf, was jedoch an-
hand der vorliegenden REM-Querschnittsbilder nicht bestéatigt oder widerlegt werden
konnte. Fiir die hochste untersuchte Laserenergiedichte von 2,08 J cm™ kénnen sowohl
im Simulationsendergebnis (Abb. 6.7c.1, die Ergebnisse der CFD Simulation fiir weitere
Zeiten sind im Anhang in Abb. A3b gezeigt) als auch auf dem REM-Querschnittsbild
(Abb. 6.7¢.2)) separierte Si p-Konen erkannt werden. Die Si p-Konen zeigen eine gu-

te, sprich ununterbrochene Grenzfliche zum W-Substrat. Dariiber hinaus sind weniger
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a.1) 0,83 J cm™
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Abb. 6.7: CFD Endergebnisse (.1) der simulierten Laserscans (a) 0,83 J cm™, b) 1,04 J cm™2,
c) 2,08 J cm™2) einer 320 nm dicken Si-NP Schicht auf W/Ti beschichtetem Glas im Vergleich
mit den entsprechenden REM-Querschnittsaufnahmen der gelaserten Proben (.2).
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Stickstoffeinschliisse und kleine Si-Riickstdnde vorhanden.

Fir den weiteren Vergleich wurde aus rasterelektronischen Aufsichtaufnahmen der Si p-
Konen, unter Anwendung der in Kapitel 4.1.1 beschriebenen Auswertemethode mit der
Bildanalyse-Software ImagelJ, die Durchmesserverteilung und die Anzahldichte der Si
p-Konen bestimmt. Die analysierten Si p-Konen wurden mit den folgenden Laserener-
giedichten hergestellt: 0,83, 1,04, 1,25, 1,66 und 2,08 J cm™2. Eine REM-Aufsicht und die
dazugehorige Durchmesserverteilung der Si p-Konen sind in Abb. 6.8a) und Abb. 6.8b)
beispielhaft fiir eine Laserenergiedichte von 1,04 J cm™ gezeigt (siehe Abb. A4 - A7 im

Anhang fiir REM-Bilder und Durchmesserverteilungen der anderen Laserenergiedich-
ten).
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Abb. 6.8: a) REM-Aufsicht der Si p-Konen nach einem Laserscan mit 1,04 J cm™ und b) die
dazugehérige Durchmesserverteilung der Si p-Konen gefittet mit einer Log-Normalverteilung
(Gl. 4.1). Angegeben sind der geometrisch mittlere Konendurchmesser Dy, die Standardab-
weichung ST'D und die geometrische Standardabweichung o.

Die Si p-Konen weisen eine log-normale Durchmesserverteilung auf, wie sie auch bei
vielen anderen zufallsbasierten natiirlichen Phéinomenen auftritt.>*”! Fiir den Vergleich
unterschiedlicher Laserenergiedichten mit den Simulationsergebnissen wird der geome-
trische Mittelwert der Durchmesserverteilung D, mit entsprechender Standardabwei-
chung STD (vgl. Gl. 4.2) herangezogen (Abb. 6.9). D, bleibt zunéchst relativ konstant
bei 500 4 160 nm fiir Laserenergiedichten von 0,83 - 1,25 J cm™. Mit zunehmender La-
serenergie bilden sich groSere Si p-Konen bis zu D, = 690 £ 152 nm bei 2,08 J cm™. Das
Anwachsen der Si p-Konen fiir steigende Laserenergiedichten kann mit den ldngeren
Schmelzzeiten von Si an der Substratgrenzflache begriindet werden . Vor allem fiir Ener-
gien > 1,04 J cm™, bei welchen die Si-Schicht mehrfach vollstindig aufschmilzt (vgl.
Abb. 5.15), werden durch das ZusammenflieBen kleinerer Si-Strukturen immer grofiere

Si p-Konen gebildet werden. Die Ergebnisse der CFD Simulationen zeigen den gleichen
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Trend und die ermittelten mittleren Durchmesser liegen im gleichen Groflenbereich
wie die gemessenen experimentellen Werte (Abb. 6.9). Insbesondere die Simulationen
von Laserenergiedichten, welche zur vollstandigen Ausbildung separierter Si p-Konen
fiihren (1,04 J cm™ und 2,08 J cm™?, vgl. Abb. 6.7b.1) und c.1)), stimmen sehr gut
mit den experimentellen Messung iiberein (Abweichung < 10%). Bei unvollstandiger
Ausbildung der Si p-Konen (0,83 J cm™?, vgl. Abb. 6.7a.1)) ist der Durchmesser der

gebildeten Si p-Strukturen in der Simulation etwas geringer als im Experiment.
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Abb. 6.9: Vergleich der geometrisch mittleren Durchmesser D, von Si p-Konen fiir unter-
schiedliche Laserenergiedichten FEpjicpte, gemessen aus REM-Aufnahmen (Messung, M) und
der CFD Simulation (A). Die Standardabweichung ist als Fehlerbalken dargestellt. Die Er-
gebnisse fiir Messung und Simulation sind zur besseren Ubersichtlichkeit mit einem leichten
x-Achsen Versatz zueinander dargestellt.

Ein weiterer Kennwert zur Beschreibung der Si p-Konen ist neben Kontaktwinkel
und Durchmesser ihre Hohe. Dieser Parameter kann jedoch nur grob aus den REM-
Querschnittsbildern bestimmt werden. Die Hohe der Si p-Konen, welche nicht direkt an
der Bruchkante liegen, konnen je nach Betrachtungswinkel und durch perspektivische
Verzerrung des REM-Bildes grofier oder kleiner erscheinen. Die gemessene Konenhohe
steigt linear von 314 4+ 68 nm bei 0,83 J cm™? auf 435 £ 111 nm bei 2,08 J cm™ an
(Abb. 6.10), was mit der beobachteten Zunahme des Durchmessers korreliert. Im Ver-
gleich dazu sind die simulierten Si p-Konen deutlich kleiner in der Hohe (174 + 60 nm
bei 1,04 J cm™? und 242 + 63 nm bei 2,08 J cm™? (Abb. 6.10). Die hochsten Si-

Strukturen (254 + 54 nm) werden fiir 0,83 J cm™ simuliert. Durch die unvollstén-
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dige Bildung der Si p-Konen bei dieser Laserenergiedichte befinden sich die simulierten
Si-Strukturen auf noch ungeschmolzenen oder nur teilweise aufgeschmolzenen Si-NP,
wodurch ihre H6he zunimmt (vgl. Abb. 6.7a.1)). Als mogliche Begriindung fiir den deut-
lichen Hohenunterschied zwischen den simulierten und den experimentell generierten
Si p-Konen ist zum einen eine gewisse Variation des Kontaktwinkels im Experiment
denkbar (6, = 68 £+ 10°, vgl. Abb. 6.3), welche nicht in der COMSOL Simulation
berticksichtigt werden konnte, da nur ein mittlerer Kontaktwinkel als Eingangsgro-
Be implementiert werden kann. Zum anderen weisen die experimentell generierten Si
p-Konen eine leicht nach oben gestreckte Form auf (vgl. Abb. 6.7b.2) und Abb. 6.7¢.2)),
welche mit dem idealisierten Modell in COMSOL nicht beschrieben werden kann und

sich somit geringere Konenhohen in der Simulation ergeben.
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Abb. 6.10: Vergleich der Hohe von Si p-Konen fiir unterschiedliche Laserenergiedichten
Ebichte, gemessen aus REM-Aufnahmen (Messung, ¢) und der CFD Simulation (»). Die
Standardabweichung ist als Fehlerbalken dargestellt. Die Ergebnisse fiir Messung und Simu-
lation sind zur besseren Ubersichtlichkeit mit einem leichten x-Achsen Versatz zueinander
dargestellt.

Als letzte Vergleichsgrofle zwischen Simulation und Experiment wird die Anzahl der
Si p-Konen pro Fliache (Konenanzahldichte) verwendet. Aus der ImageJ Analyse der
REM-Bilder kann diese KenngroBe mit extrahiert werden (vgl. Kapitel 4.1.1). Fur die
Simulation wird die Anzahl der Si p-Konen im simulierten Abschnitt von 10 pm auf eine
Fliche von 1 mm? projiziert. Sowohl fiir die experimentellen Ergebnisse, als auch fiir die
Simulationsergebnisse kann eine lineare Abnahme der Konenanzahldichte mit zuneh-

mender Laserenergiedichte beobachtet werden (Abb. 6.11). Es ergeben sich vergleich-
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bare Konenanzahldichten fiir Simulation und Experiment bei den jeweiligen Laserener-
giedichten. Die lineare Abnahme der Anzahldichte von 1,56:10° mm™ (Experiment)
bzw. 1,35-10° mm™ (Simulation) bei 0,83 J cm™? auf 0,52:10° mm2 bzw. 0,64-10° mm™
bei 2,08 J cm™ korreliert mit dem beobachteten Anwachsen der Si p-Konen in Form des
zunehmenden Konendurchmessers und der Konenhéhe (vgl. Abb. 6.9 und Abb. 6.10).
Dies lasst sich dadurch erklaren, dass durch die langeren Schmelzzeiten bei hoheren
Laserenergien das Anwachsen der Si p-Konen durch das Verschmelzen bzw. Zusam-
menfliefen mehrerer kleiner Si p-Konen geschieht, sodass sich bei konstanter Si Masse

die Konenanzahl pro Flache verringert.

1,8 T T
R i & Messung |
£ 16} . -
g A - - - Lineare Anpassung |
S 14 g v Simulation h
— v
~ [ \s\ 1
o 12} v -
ﬁ 1 [ * \‘~\ |
N | -® i
= 08) -
= i . |
O ‘\\
g 076 [ \\~~v B
S i * |
074 | | |

| | | |
08 1 12 14 16 18 2 22

Laserenergiedichte Epjepge / J cm™

Abb. 6.11: Vergleich der Anzahldichte von Si p-Konen fiir unterschiedliche Laserenergiedich-
ten EDichte, gemessen aus REM-Aufnahmen (Messung, @) und der CFD Simulation (V). Die
Ergebnisse der Messung sind mit einer linearen Fitfunktion angepasst (gestrichelte Linie).
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ZUSAMMENFASSUNG

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde ein Modellansatz entwickelt, um die selbst-
organisierte p-Strukturierung von Silizium-Nanopartikel (Si-NP) Diinn- und Dickschich-
ten wahrend der gepulsten Excimer Laserbearbeitung zu simulieren. Zur Beschreibung
des sequentiellen Aufschmelzens der Si-NP Schichten im gepulsten Laserprozess, wur-
de eine 1D-Temperatursimulation in COMSOL Multiphysics® entwickelt und anhand
experimenteller Messdaten validiert. Aus dieser Temperatursimulation kann, in gu-
ter Ubereinstimmung mit dem Experiment, die zeitabhingige Schmelztiefe der Si-NP
Schicht abgeschétzt werden. Diese Information iiber den Phasenzustand der Si-NP
Schicht, wird in einem néchsten Schritt in einer Fluiddynamik (CFD) Simulation in
COMSOL verwendet, um die Strukturbildung der Si-Schmelze wahrend der Lasermo-

difikation zu beschreiben.

Eine mogliche Anwendung der lasergenerierten kristallinen Si p-Strukturen (hier Si
p-Konen genannt) als Teil von Hochfrequenz-Schottky-Dioden, wurde in vorangegan-

(13,14 heschrieben. Eine gute Leistungsfahigkeit der

genen Arbeiten von Kiihnel et al.
elektronischen Bauelemente wird neben einer hohen Kristallinitat der Si p-Konen durch
eine gute Anbindung der Si p-Konen in Form eines guten elektrischen Kontakts an die

Substratmetallisierung erreicht.

Eine optimale Si p-Struktur fiir die Anwendung in elektronischen Bauteilen, kann durch
Anpassung einer Vielzahl von variablen Laser- und Materialparametern erreicht wer-
den. Die entwickelten Simulationen in dieser Arbeit sollen dabei helfen, den bisher
hauptsachlich angewendeten empirische Ansatz der Laserprozessentwicklung zu erwei-
tern und Vorhersagen fiir mogliche Prozessfenster zur Optimierung des Laserprozesses

zu ermoglichen.

Im Rahmen der Arbeit wurden die erforderlichen optischen und thermischen Material-
eigenschaften fiir die Temperatursimulation zum Teil experimentell ermittelt oder, so-
weit verfiigbar, der Literatur entnommen. Zur Bestimmung der effektiven optischen
Oberflacheneigenschaften der Si-NP Schicht bzw. der entstehenden Si p-Strukturen,
wie Reflektivitdt und Absorptionskoeffizient bei der verwendeten Laserwellenldnge von
248 nm, wurden UV-Vis-Messungen durchgefiihrt. Als ein Ergebnis konnte dabei ein
effektiver Absorptionskoeffizient von oginp = 1,50-10” m™ der Si-NP Schicht und eine
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effektive Eindringtiefe von &ginp &~ 67 nm der Excimer Laserstrahlung in die pordse
Si-NP Schicht bestimmt werden. Mittels Raman-spektroskopischer Messungen wurde
eine polykristalline Erstarrung des Siliziums nach dem laserinduzierten Aufschmelzen
nachgewiesen. Dies wurde in der Simulation durch Anpassung der Materialzuordnung

des 1D-Rechengitters entsprechend der simulierten Schmelztiefe umgesetzt.

Die Validierung und Optimierung der Temperatursimulation wurde anhand des Mo-
dellsystems ,,Si-NP auf metallisierten Glassubstraten, iiber den Vergleich mit experi-
mentellen Ergebnissen durchgefiihrt. Als experimentelle Ergebnisse dienten dabei ras-
terelektronenmikroskopische Aufnahmen lasermodifizierter Si-NP Schichten. Die vali-
dierte Temperatursimulation wurde daraufhin genutzt, um die minimal erforderliche
Laserenergiedichte zur Bildung freistehender Si p-Konen aus Si-NP Schichten mit unter-
schiedlicher Dicke (320 nm, 590 nm, 730 nm) vorherzusagen. Die simulierten minimalen
Laserenergiedichten fiir alle Si-NP Schichtdicken wurde anhand von REM-Aufnahmen
der lasermodifizierten Proben erneut verifiziert. In einem weiteren Schritt wurden die
gewonnen Erkenntnisse aus der Simulation genutzt, um den Lasermodifikationsprozess
von Si-NP Schichten, auf flexible, temperatursensitive Polymersubstrate zu tibertragen.
Mit der simulativ ermittelten minimalen Laserenergie konnten freistehende Si p-Konen
auf einem metallisierten Polymersubstrat erzeugt werden, ohne dieses thermisch zu be-

13,14

schiadigen. Dies erméglicht es, die von Kiihnel et al.['*14 beschriebene Anwendung der

Si p-Konen auf flexible Elektronikbauteile zu iibertragen.

Neben der Lasermodifikation von Si-NP Diinnschichten, wurde im Rahmen dieser
Arbeit auch die Lasermodifikation von Si-NP Dickschichten betrachtet. Als Teil des
Forschungsprojektes OptiKeraLiyt wurde die Verwendung von Si als Anodenmaterial
in Festkorperbatterien, im Speziellen auf dem Festkorperelektrolyt Lithium-Lanthan-
Zirkonat (LLZO) untersucht. Dafiir wurde die entwickelte Temperatursimulation der
Excimer Lasermodifikation auf die neue Probengeometrie iibertragen. Da jedoch die
thermischen Materialparameter von LLZO noch weitestgehend unbekannt sind, wur-
den zunédchst Messungen zur Bestimmung von u. a. der spezifischen Warmekapazitét,
der Zersetzungstemperatur und der Warmeleitfahigkeit von LLZO durchgefiihrt. Die
Simulationsergebnisse zeigen eine gute Ubereinstimmung mit Erkenntnissen der expe-
rimentellen Laserbearbeitung von Si-NP Dickschichten auf LLZO. Allerdings zeigen die
Ergebnisse auch, dass die im Projekt bendtigten Si-NP Dickschichten (> 3 pm) auch
mit der maximal verfiigbaren Laserenergiedichte des verwendeten Excimer Lasersys-

tems nicht vollstandig aufgeschmolzen werden koénnen.

Die gute Ubereinstimmung der Temperatursimulation mit den experimentellen Ergeb-
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nissen, ermoglicht es, die Information iiber das zeitabhéngige Aufschmelzverhalten der
Si-NP Schicht in einer Fluiddynamik (CFD) Simulation der Strukturbildung zu nutzen.
Fiir die CFD Simulation wurde eine neue Simulationsmethodik in COMSOL entwickelt,
welche das sequentielle Aufschmelzen und Erstarren der Si-NP Schicht wéhrend der
gepulsten Laserbearbeitung, mit Hilfe einer zeit- und tiefenabhéngigen dynamischen

Viskositat von Si modelliert.

Als ein wichtiger Eingabeparameter der CFD Simulation, beschreibt der Kontaktwinkel
die Wechselwirkung zwischen Fluid und Substrat. Im Rahmen dieser Arbeit wurde der
Kontaktwinkel zwischen den entstehenden Si p-Konen und verschiedenen Substraten
anhand von REM-Querschnittsaufnahmen analysiert. Daraus ergab sich ein substrat-
unabhéngiger; d.h. von der Oberflichenenergie des Substrats unabhéingiger Kontakt-
winkel von 0, = 68 + 10°. Dieser Wert wurde als Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkel
interpretiert, da Si nur fir kurze Zeit (< 130 ns) geschmolzen ist und bereits erstarrt,
bevor der Gleichgewichtskontaktwinkel erreicht wird. In diesem Fall wird der Kontakt-
winkel durch die Bearbeitungsmethode, sprich die ns-Lasermodifikation bestimmt und
nicht durch die Oberflichenenergie des Substrats, wie es bei Gleichgewichtsbedingun-

gen zu erwarten ware.

In der CFD Simulation konnte das sequentielle Aufschmelzen der Si-NP Schicht und
die Bildung freistehender Si p-Konen mit einem Nicht-Gleichgewichts-Kontaktwinkel
von 68° modelliert werden. Die Simulation zeigt in guter Ubereinstimmung mit ex-
perimentellen Beobachtungen, dass die Si-Schmelze fiir eine bestimmte Dauer an der
Substratgrenzflaiche aufgeschmolzen sein muss, damit freistehende Si p-Konen entste-
hen. Dartiber hinaus nimmt sowohl in der Simulation als auch im Experiment die Grofle
der Si p-Konen (Durchmesser und Hohe) mit steigender Laserenergiedichte zu und die
Si p-Konen separieren sich stérker voneinander, sprich die Konenanzahldichte nimmt
ab.

Die beschriebenen Temperatur- und CFD Simulationen zeigen beide eine gute Uberein-
stimmung mit experimentellen Ergebnissen. Dadurch eréffnet sich die Moglichkeit, neue
Prozessparameter abzuschéitzen, ohne eine Vielzahl experimenteller Testlaufe durch-
fithren zu miissen. Dies ist vor allem bei der Optimierung des Laserprozesses oder bei
Ubertragung des Laserprozesses auf neue Materialien vorteilhaft. Die Simulation kann
dabei ebenfalls leicht auf andere Materialsysteme oder Laserquellen angepasst werden,

sofern die erforderlichen Material- und Lasereigenschaften bekannt sind.
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7.1 Ausblick

Im Rahmen zukiinftiger Projekte konnte die Lasermodifikation von Si-NP Dickschich-
ten mittels alternativer Laserquellen weiter untersucht werden. Die Verwendung von
Laserquellen mit groBeren Wellenlédngen sollte ein tieferes Eindringen der Laserstrah-
lung in die Partikelschicht bewirken, sodass groflere Bearbeitungstiefen moglich sein
sollten. Zur Abschitzung der benétigten Eindringtiefe und somit auch der benétig-
ten Wellenldnge kann die vorgestellte Temperatursimulation angepasst und verwendet

werden.

Mit Hinblick auf die Verwendung der Si-NP als Anodenmaterial in Festkorperbatte-
rien sollten die lasergenerierten Si p-Strukturen auch elektrochemisch auf ihre Funk-
tionsfahigkeit untersucht werden. Dariiber hinaus konnte analysiert werden, ob durch
Verdnderung von Prozessparametern wie z. B. Wellenlédnge, Laserenergie, Pulsdauer
und Schichtporositit die Schichtmorphologie der lasergenerierte Si p-Strukturen an die

Anforderungen der Schicht als Batterieanode angepasst werden kann.

In der CFD Simulation kam es teilweise vor, dass isolierte Si-Strukturen entstanden
sind (vgl. Abb. 6.6), die sich durch die verwendete Simulationsmethodik der variablen
Viskositat quasi freischwebend verfestigt haben. In diesem Bereich gibt es durch Anpas-
sung der Implementierung der Simulationsmethodik noch Optimierungsmoglichkeiten
fiir die CFD Simulation.
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ANHANG A

A.1 Warmekapazitat Silizium

Die temperaturabhéngige spezifische Warmekapazitét von kristallinem Si Cp ;. (T)
wird fiir den relevanten Temperaturbereich den Messungen von Desail'?’! entnommen

(Tab. A.1).

Tab. A.1: Werte der temperaturabhéngigen spezifischen Warmekapazitdt von kristallinem
Silizium nach Desai 129,

Temperatur / K Wairmekapazitat Si-NP & poly-Si
Cpsi / J kgt K?
300 712,34
400 790,50
500 839,88
600 869,50
700 891,94
800 911,80
900 929,68
1000 946,02
1100 960,94
1200 974,19
1300 986,54
1400 998,58
1500 1010,22
1600 1020,97
1683 1030,10
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A.2 Silizium p-Konen auf unterschiedlichen Sub-

straten

Zur Bestimmung des Nicht-Gleichgewichtskontaktwinkels von geschmolzenem Si, wur-
den Si-NP auf Substraten mit unterschiedlicher Oberflichenenergie (Glas, Abb. Ala)),
Aluminium (Al, Abb. A1b)), Silizium Nitrid (SiN, Abb. Alc)), und Wolfram/Titan
(W/Ti) beschichtetes Glas (s. Abb. 6.2 in Kap. 6.2) lasermodifiziert. Der Kontaktwin-
kel der resultierenden Si p-Konen wurde anhand von Querschnitts-REM Aufnahmen

Vermessen.

a) Si p-Konen auf Glas

¢) Si p-Konen auf Siliziun-Nitrid (SiN)

Abb. A1l: REM-Querschnittsaufnahmen der Si p-Konen nach einem Laserscan mit
2,08 J cm™ auf den Substraten a) Glas, b) Aluminium (Al) und ¢) Siliziun-Nitrid (SiN).
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A.3 CFD Simulation fiir Laserenergiedichten 0,83

& 2,08 J cm™
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Abb. A2: a) Zeitabhéngiges Schmelztiefenprofil M L(t) aus der Temperatursimulation fiir
11 Pulse des Laserscans (0,83 J cm™) einer 320 nm dicken Si-NP Schicht. b) Ergebnisse der
CFD Simulation als Volumenanteil von Stickstoff, fiir a: 0 ns (Beginn), b: 32 ns (nach Puls
1), c: 100 ns (nach Puls 2), d: 222 ns (nach Puls 3), e: 345 ns (nach Puls 4), f: 457 ns (nach
Puls 6), g: 538 ns (nach Puls 7), h: 624 ns (nach Puls 8), i: 806 ns (nach Puls 11).
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Abb. A3: a) Zeitabhingiges Schmelztiefenprofil M L(t) aus der Temperatursimulation fir
7 Pulse des Laserscans (2,08 J cm™) einer 320 nm dicken Si-NP Schicht. Der Abstand zwi-
schen den Schmelzintervallen ist manuell auf 1 ns gekiirzt. b) Ergebnis der entsprechenden
CFD Simulation, dargestellt als Volumenanteil von Stickstoff. Gezeigt sind die Zeiten a: 0 ns
(Beginn), b: 38 ns (nach Puls 1), c: 134 ns (nach Puls 2), d: 262 ns (nach Puls 3), e: 317 ns
(nach Puls 4), f: 425 ns (nach Puls 5), g: 635 ns (nach Puls 6), h: 900 ns (nach Puls 7).
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A.4 Konengroflenverteilung

Im folgenden sind die REM-Draufsichtsaufnahmen der Si p-Konen nach einem Lasers-
can mit unterschiedlichen Laserenergiedichten und die dazugehorige Durchmesserver-
teilungen, gefittet mit einer Log-Normalverteilung (Gl. 4.1), gezeigt. Angegeben sind

der geometrisch mittlere Konendurchmesser Dy, die Standardabweichung S7'D und die

geometrische Standardabweichung o.

180 ‘ T T T T T
160

I i Anzahl in GroBien-
klassen, 0,83 J cm™
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b) Durchmesser Si p-Konen / nm

Abb. A4: a) REM-Draufsicht der Si p-Konen nach einem Laserscan mit 0,83 J cm™ und
b) die dazugehorige Durchmesserverteilung der Si p-Konen.
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Abb. A5: a) REM-Draufsicht der Si p-Konen nach einem Laserscan mit 1,25 J cm™ und
b) die dazugehorige Durchmesserverteilung der Si p-Konen.
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Abb. A6: a) REM-Draufsicht der Si p-Konen nach einem Laserscan mit 1,66 J cm™ und
b) die dazugehorige Durchmesserverteilung der Si p-Konen.
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Abb. AT: a) REM-Draufsicht der Si p-Konen nach einem Laserscan mit 2,08 J cm™ und
b) die dazugehérige Durchmesserverteilung der Si p-Konen.
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A.5 Matlab Code zur Ansteuerung der Tempera-

tursimulation in COMSOL und Auswertung

A.5.1 Simulation: Silizium-Nanopartikel auf metallisierten Sub-

straten

hh

clc

Simulation Si-NP auf

clear all

T

Comsol Routinen laden

import com.comsol.model.

import com.comsol.model

T

W/Ti/Glas

*

.util . *

Startparameter des Laser definieren

ortStart = 11.16; 7 Ort fir ersten Laserpuls, in um
ortEnde = 39.06; J 0Ort fir letzten Laserpuls, in pum
ortStep = 3.1; % Schrittweite zw Pulsen bei 50 Hz, in pum
Ep = 3; 7% Laserpulsenergie in mJ

alpha = 1/(67E-9); 7, Absorptionskoeffizient in m™-1

penetration_depth

Laser in nm

b

NP_init 1;

NP_init_max

3200; %

NP init no
in Si-NP Schicht
NP_init_max_select NP

GP in Si-NP Schicht

0;

c_Si_poly_init_max

c_Si_poly_init
0;

c_Si_poly_init_no

+1;

1/ (alpha*1E-9);

NP init max

_init_max;

c_Si_poly_init_max

%» Eindringtiefe

Startparameter der Geometrie definieren
%» Erster Gitterpunkt (GP)
Letzter GP in Si-NP

Si-NP Schicht
Schicht
Anzahl der GP

in
- NP _init + 1; 7

%» Anfanglich letzter

% Erster GP in poly-Si-Schicht

% Letzter GP in poly-Si-Schicht
-c_Si_poly_init

%» Anzahl GP in poly-Si-Schicht
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W_init = NP_init max + 1; 7 Erster GP im Wolfram (W)
W_init_no = 120/0.1; % Anzahl GP W bei Dicke 120 nm mit
0.1 nm Punktabstand im Gitter

W init max = W_init + W_init no - 1; 7 Letzter GP im W

Ti init = W_init max + 1; 7 Erster GP im Titan (Ti)

Ti_init no = 1000/1; % Anzahl GP Ti bei Dicke 1000 nm
mit 1 nm Punktabstand im Gitter

Ti init max = Ti_init + Ti_init no - 1; % Letzter GP im
Ti

Ti_ nm = 1000; % Dicke Ti in nm

Glas_init = Ti_init _max + 1; % Erster GP im Glas

Glas_init no = 1000; % Anzahl GP Glas bei Dicke 1000 nm
mit 1 nm Punktabstand im Gitter

Glas_init max = Glas_init + Glas_init no - 1; 7 Letzter
GP im Titan

Glas_init_max_Select = Glas_init _max; 7% Anfanglich
letzter GP im Glas

Gesamt_Dicke_nm = NP_init _no*0.1 + W_init_nox*0.1 +
Ti_init _nox*1 + Glas_init nox*1; 7 Gesamtdicke der

Probe in nm

%% Initiierung der Tabellen in denen die
Simulationsergebnisse gespeichert werden

molten = 0;

molten_c_S8Si = c¢_Si_poly_init_max;

molten new = O;

ort = 0;

temperature = table(NaN (1), NaN(1),cell(1,1),cell(1,1),
cell(1,1),'variableNames' ,{'Laserenergie mJ','Ort_m'

, 'Temperatur K', 'xKoordinate GP','Zeit _s'});



molten_array = table(0,ortStep, ort,0, molten,
molten_new, molten_c_Si, NP_init, NP_init_max,
c_8i_poly_init, c_Si_poly_init _max,...
W init, W init max, Ti init, Ti init max,Ti nm,
Glas_init, Glas_init_max ,penetration_depth,...
'variableNames' ,{'Laserenergie mJ',"
Schrittweite Laser mu','Ort m','
Lokale Energiedichte_Jcm2', 'Schmelztiefe GP','
Neue_ Schmelztiefe GP','
Dicke_cSi_poly_nachKompaktion GP',...
'Beginn NP', 'Ende NP','Beginn_cSi_poly', '
Ende_cSi_poly', 'Beginn W', 'Ende W', 'Beginn Ti',
'"Ende_Ti','Dicke _Ti_nm', 'Beginn_Glas', 'Ende_Glas

','Penetration_depth_Laser_nm'});

for j = ortStart:ortStep:ortEnde 7 Durchlaufen der

einzelnen Laserschritte

ort=j*le-6; J0rt in um ibergeben

%» Berechnung des rdumlichen Laserprofils

Al = 0.634; 7% Relative Flache unter Hauptpeak

A2 = 0.366; % Relative Flache unter Nebenpeak
sigma_1 = 18.97; % Breite Hauptpeak

sigma_2 = 25.65; 7 Breite Nebenpeak

xcl = 35.75; 7% Position Hauptpeak

xc2 = 70.55; 7 Position Nebenpeak

Lt _norm = 1.46E8; ’ Maximum Zeitliches Laserprofil
Laser_breite = 0.01; 7 Breite des Linienprofils in m

FWHM Gauss = 24.05E-4; 7, FWHM des Hauptpeaks in cm

Ls norm = ((A1/(sqrt(pi/2)*sigma_1))*exp(-2x((j-xcl)/(
sigma_1)).72) + (A2/(sqrt(pi/2)*sigma_2))*exp (-2*x((j-
xc2)/(sigma_2)).72)); 7% Laserintensitdat am Ort j in
1/ pm
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Ls_max = ((A1/(sqrt(pi/2)*sigma_1))*exp(-2*((xcl-xcl)/(
sigma_1)).72) + (A2/(sqrt(pi/2)*sigma_2))*exp (-2x*((
xcl-xc2)/(sigma_2)).72)); ) Maximale Laserintensitéat
in 1/pum

I loc = (Ls_norm * Lt _norm * Ep) / (Laser_breite*1E6) 7
Lokale Laserintensitdt in W/um~2

Energie Dichte = (I_loc)/(FWHM_Gauss*Ls _max*Lt_norm)*1E4

; % Lokale Laserenergiedichte in J/cm™2

% Laden des Comsol Modells

model = mphload('Pfad\dateiname.mph'); % Speicherpfad
und Dateinamens der COMSOL Simulationsdatei

cd('Pfad');% Eingabe Speicherpfad

% Zeit Start/Zeitschrittweite/Ende

model .sol('soll').feature('tl').set('control', 'time"');

model .study('stdl').feature('time').set('tlist', 'range (1
e-15,0.5e-9,15e-9)"'); % Eingabe Startzeit,
Zeitschritt der Ergebnissausgabe, Endzeit

times = (1le-15:0.5e-9:15e-9); J Variable fiur Startzeit,

Zeitschritt der Ergebnissausgabe, Endzeit

% Position setzten
model .param.remove ('ort');

model .param.set('ort', [num2str(ort) '[m]']);

% Energie setzen
model .param.remove ('Ep');

model .param.set ('Ep', [num2str(Ep) '[mJ]']1);

%» Max Schrittweite BDF Solver

model.sol('soll').feature('tl').set('maxstepbdf', '6e-11
")

ModelUtil.showProgress (true);
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% Statusausgaben

fprintf ('\nSimulation des Orts:')

fprintf (num2str (j))

fprintf ('\n"')

% Gitterpunkte fir Materialien bestimmen

NP = linspace(NP_init ,NP_init max ,NP_init _no); 7% Bereich
der Si-NP Schicht

Si_poly = linspace(c_Si_poly_init,c_Si_poly_init_max,

c_Si_poly_init_no); 7 Bereich von poly-Si

W = linspace(W_init,W_init max,W_init _no); % Bereich von
Wolfram
Ti = linspace(Ti_init,Ti_init _max,Ti_init _no); 7% Bereich

von Titan
Glas=1linspace(Glas_init ,Glas_init_max,Glas_init_no); %

Bereich von Glas

% Materialien in COMSOL zuweisen

model .material ('matl').selection.set(NP); % Si-NP ist
matl in Simulationsdatei

model .material ('matl10').selection.set(Si_poly); % poly-
Si ist matl0 in Simulationsdatei

model .material ('mat7') .selection.set(Glas); % Glas ist
mat7 in Simulationsdatei

model .material ('mat8').selection.set(W); % Wolfram ist
mat8 in Simulationsdatei

model .material('mat9') .selection.set(Ti); % Titan ist

mat9 in Simulationsdatei

%» Materialparameter setzen
if c¢_Si_poly_init == 0 % Si-NP noch nicht aufgeschmolzen
% Reflektivitat der Oberfléche
model . param.remove ('R_fest');
model .param.set('R_fest', 0.204); 7% Reflektivitat
von Si-NP aus UV-Vis Messung

end
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if c¢_Si_poly_init > 0 J Oberflache besteht aus poly-Si
% Reflektivitdat der Oberfléache
if NP_init_max == 0 7 Si-NP vollstéandig
aufgeschmolzen
model .param.remove ('R_fest');
model .param.set ('R _fest', 0.370); 7% Reflektivita
t von Si p-Konen auf Ti/W aus UV-Vis Messung
else
model . param.remove ('R _fest');
model . param.set('R_fest', 0.266); 7% Reflektivita
t von teilweise aufgeschmolzenem poly-Si aus
UV-Vis Messung
end

end

%% Ausfiihren der Simulation

model.sol('soll').runAll; 7 Simulation wird gestartet

% Speichern der Simulation

name = 'Name'; % Eingabe Speichername Simulationsdatei

Ort=num2str (j);

endung="'.mph';

energie = num2str (Ep);

ModelnameO= [name num2str (penetration_depth) 'nm_ '
energie 'mJ' ' _Ort_' Ort endungl;

coord = (0:0.1:Gesamt_Dicke nm); % Eingabe der
Ausgabekoordinaten fir Temperatur in nm

ModelUtil.setServerBusyHandler (ServerBusyHandler (5000))
% Warte 5000 ms bis Lizenzserver wieder frei ist

data=mphinterp(model,'T', 'coord',coord); % Interpolation

der Temperatur an Ausgabekoordinaten

mphsave (model ,ModelnameO); 7 Speichern des Modells

%% Speichern der Temperaturdaten in Tabelle
temperature_new = table(Ep*1E3, ort,{data},{coord},{
times}, 'variableNames' ,{'Laserenergie mJ','Ort m', '

Temperatur_K', 'xKoordinate GP','Zeit_s'});
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temperature = [temperature ; temperature_new]; %
Schreibt jeden neuen 0Ort j in neue Tabellenzeile

clear temperature_new

temperature(1,:) = []; 7/ Loscht erste Zeile mit NalN aus

Table "temperature"

%% Beginn der Auswertung
%» Bestimmungen der Schmelztiefe
for y = 1 : NP_init_max_select
melt_Si = data(:,y) > 1683; J 1683 K ist
Schmelzpunkt von Si
molten GP(:,y) = any(melt_Si);
end
molten GP all = find(molten GP > 0); % finde alle
Elemente gréBer O
if isempty(molten GP_all) == 1 J nichts aufgeschmolzen
first_molten_GP = O0;
last_molten_ GP = 0;
else
first molten GP = molten GP_all(1);
last molten GP = molten GP_all(end);
end

molten = length(molten_ GP_all); 7 Schmelztiefe in nm

molten new = molten(l) - molten_c_Si; 7 neue
Schmelztiefe im Vergleich zum vorherigen Puls

if molten_new < O

molten_new = 0; 7 neue Schmelztiefe kann nicht
negativ sein

end

fprintf (['\nSchmelztiefe: 'num2str(molten,'’%.0f') ' nm\n
p,

% Uberprifung ob Schmelze groéBer geworden ist. Falls ja

Neuberechnung der Geometrie
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if molten new > O
molten_c_Si = molten _new + molten_c_Si; 7 GP fir
Bereich mit poly-Si im ndchsten Schritt
if last molten GP > NP _init max select-670 % Si-NP
Schicht vollstédndig aufgeschmolzen (Bis 67 nm vor
Grenzflache (Durchmessers der SiNP))
molten ¢ Si = NP init max select;
fprintf ('Substrat beridihrt \n')

hNeuzuordnung der Geometrie

c_Si_poly_init = 1;

c_Si_poly_init_max = molten_c_Sij;
c_Si_poly_init _no = c_Si_poly_init_max;
NP_init = 0; %Keine Si-NP mehr vorhanden
NP_init _max = O0;

NP_init_no = 0;

W_init = c_Si_poly_init_max+1;

W_init _max = W_init_max;

W_init _no = -W_init+W_init_max + 1;
Ti_init = W_init_max + 1;

Ti init _max = Ti_init_max,

Ti init no = -Ti_init+Ti_init _max + 1;
Glas_init = Ti_init_max + 1;
Glas_init_max = Glas_init_max_Select,
Glas_init_no = Glas_init_max-Glas_init+1;

else % Si-NP Schicht nur zum Teil aufgeschmolzen

c_Si_poly_init = first_molten_GP;
c_Si_poly_init_max = last_molten_GP;
c_Si_poly_init _no = c_Si_poly_init_max -

c_Si_poly_init+1;
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NP_init = c_Si_poly_init_max + 1;
NP_init _max = NP_init_max;

NP_init _no = -NP_init + NP _init_max + 1;

W_init=NP_init_max+1;
W_init _max=W_init_max;

W_init _no=-W_init+W_init_max+1;

Ti_init=W_init_max+1;
Ti init _max=Ti_init_max;

Ti init no=-Ti_init+Ti_init _max+1;

Glas_init=Ti_init_max+1;
Glas_init_max=Glas_init_max_Select;
Glas_init_no= Glas_init_max-Glas_init+1;
end
else 7% Schmelze ist nicht tiefer geworden
molten c_Si = molten c¢_Si; 7 Max Schmelztiefe bleibt
gleich zu vorher
end
%% Speichern der Geometriedaten in Tabelle
molten_array_new = table(Ep,ortStep, ort,Energie Dichte,
molten, molten new, molten ¢ Si, NP init, NP init max
, ¢_Si_poly_init, c¢_Si_poly_init_max,...
W_init, W_init _max, Ti_init, Ti_init_max,Ti_nm,
Glas_init, Glas_init_max ,penetration_depth,...
'variableNames' ,{'Laserenergie mJ',"
Schrittweite _Laser mu','Ort_m',"'
Lokale_ Energiedichte_Jcm2', 'Schmelztiefe GP','
Neue_Schmelztiefe GP','
Dicke_cSi_poly_nachKompaktion GP'...

'Beginn_NP', 'Ende_NP','Beginn_cSi_poly', '
Ende_cSi_poly','Beginn W', 'Ende W', 'Beginn Ti',
'"Ende_Ti','Dicke _Ti_nm','Beginn_Glas', 'Ende_Glas

','Penetration_depth_Laser_nm'});
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molten_array = [molten_array ; molten_array_new]; %
Schreibt jeden neuen 0Ort j in neue Tabellenzeile

clear molten_array_new

hPlottet zeitlichen Temperaturverlauf in Contour -Plot

[~, pos] = min(abs(temperature.Ort_m-j)); 7 Bestimmt
Position von j in Temperatur-Tabelle

ContourPlot_Function(temperature, pos, ModelnameO,
molten_array, Ep*1E3)

end

%% Speichern der Ergebnisse aller Laserpulse in .mat
Datei

clearvars -except temperature Ep_all m2 opts m2
molten_array molten_c_Si_array differenz_array
Modelname0O max_temperature ort_max_temp m3 m2 ml Ep

Energies ort tstart_all tstart_loop

n=1;
while n < 10
find mJ modelname = strfind(ModelnameO, 'mJ');
if exist(strcat('Results ',ModelnameO (1:
find mJ modelname+1),' ', num2str(n), '.mat')) ==
2 % Uberprift ob eine Datei mit diesem Name
bereits vorhanden (verhindert Uberschreiben von
Datein)
n = n+il;
else
save (strcat ('Results ', ModelnameO (1:
find mJ modelname+1), ' ', num2str(n), '.mat'
), '-v7.3")
break
end
end
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A.5.2 Simulation: Silizium-Nanopartikel auf Lithium-Lanthan-

Zirkonat

%% Simulation Si-NP auf LLZO

clc

clear all

% Comsol Routinen laden

import com.comsol.model .*

import com.comsol.model.util.x*

% Startparameter des Laser definieren

ortStart = 11.16; 7 Ort fir ersten Laserpuls, in um

ortEnde = 39.06; 9’ Ort fir letzten Laserpuls, in um
ortStep = 3.1; %Schrittweite zw. Pulsen bei 50 Hz, in um
Ep = 3; 7% Laserpulsenergie in mJ

alpha = 1/(67E-9); 7 Absorptionskoeffizient in m™ -1

penetration_depth = 1/(alpha*1E-9); ’ Eindringtiefe
Laser in Si-NP Schicht, in nm

% Startparameter der Geometrie definieren

NP_init = 1; 7 Erster GP in Si-NP Schicht

NP _init max = 7700; % Letzter GP in Si-NP Schicht (500
nm mit 0,1 nm Gitterabstand und 2,7 pum mit 1 nm
Gitterabstand)

NP _init no = NP_init _max - NP _init + 1; % Anzahl der GP
in Si-NP Schicht

NP_init_max_select = NP_init_max; 7% Anfangliche letzter
der GP in Si-NP Schicht

c_Si_poly_init = 0; % Erster GP in poly-Si-Schicht

c_Si_poly_init_max = 0; 7% Letzter GP in poly-Si-Schicht

c_Si_poly_init_no = c_S8i_poly_init_max - c_Si_poly_init
+ 1; %Anzahl der GP in poly-Si-Schicht

LLZ init = NP_init max + 1; % Erster GP im LLZO

LLZ _init _max = 8700; 7 Letzter GP im LLZO (Dicke 2 pum
mit 2 nm Punktabstand im Gitter)

LLZ init max_Select = LLZ init _max; % Anfangliche
letzter der GP in LLZO
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LLZ_init no = LLZ init_max - LLZ_init + 1; 7 Anzahl GP
LLZO0

Dicke SiNP nm = 500 + (NP _init max - 500/0.1) * 1; 7
Gesamtdicke der Si-NP Schicht in nm (500 nm mit 0,1
nm Gitterabstand und 2,7 pum mit 1 nm Gitterabstand)

Gesamt_Dicke nm = Dicke SiNP nm + LLZ init_no * 2; 7

Gesamtdicke der Probe in nm

% Initiierung der Tabellen in denen die
Simulationsergebnisse gespeichert werden

molten = O;

molten_c_8i = c¢c_Si_poly_init_max;

molten_new = 0;

ort = 0;

temperature = table(NaN (1), NaN(1),cell(1,1),cell(1,1),

cell(1,1),'variableNames' ,{'Laserenergie mJ','Ort_m'

, 'Temperatur_ K', 'xKoordinate GP','Zeit_s'});

molten_array = table(0,ortStep, ort,0, molten_GP,
molten_nm,molten_new, molten_c_Si, NP_init,
NP_init_max,c_Si_poly_init, c¢_Si_poly_init_max,
LLZ_init, LLZ_init_max ,penetration_depth,...

'variableNames',{'Laserenergie mJ',

Schrittweite_Laser mu','Ort_m',"'
Lokale_Energiedichte_Jcm2', 'Schmelztiefe GP','
Schmelztiefe_nm','Neue_Schmelztiefe GP','
Dicke_cSi_poly_GP'...

'Beginn NP', 'Ende NP','Beginn cSi_poly', 'Ende_cSi_poly
'",'Beginn LLZ0O', 'Ende_ LLZO','

Penetration_depth_Laser _nm'});

for j = ortStart:ortStep:ortEnde 7 Durchlaufen der

einzelnen Laserschritte



ort=j*xle-6; 7% Ort in pum idbergeben

%» Berechnung des rdumlichen Laserprofils

Al = 0.634; 7 Relative Flache unter Hauptpeak

A2 = 0.366; % Relative Flache unter Nebenpeak

sigma_ 1 = 18.97; % Breite Hauptpeak

sigma_2 = 25.65; 7 Breite Nebenpeak

xcl = 35.75; 7% Position Hauptpeak

xc2 = 70.55; % Position Nebenpeak

Lt _norm = 1.46E8; J Maximum Zeitliches Laserprofil

Laser_breite = 0.01; 7 Breite des Linienprofils (1 cm)
in m

FWHM_Gauss = 24.05E-4; 7, FWHM des Hauptpeaks in cm

Ls_norm = ((A1/(sqrt(pi/2)*sigma_1))*exp(-2*x((j-xcl)/(
sigma_1)).72) + (A2/(sqrt(pi/2)*sigma_2))*exp (-2*x((j-
xc2)/(sigma_2)).72)); %» Laserintensitat am Ort j
in 1/pm

Ls max = ((A1/(sqrt(pi/2)*sigma_1))*exp(-2*((xcl-xcl)/(
sigma_1)).72) + (A2/(sqrt(pi/2)*sigma_2))*xexp (-2x((
xcl-xc2)/(sigma_2)).72)); 7% Maximale Laserintensitat
in 1/pm

I loc = (Ls_norm * Lt _norm * Ep) / (Laser_breitex*1E6); 7

Lokale Laserintensitdat in W/um~2
Energie_Dichte = (I_loc)/(FWHM_Gauss*Ls_max*Lt_norm)=*1E4

; % Lokale Laserenergiedichte in J/cm™2

% Laden des Comsol Modells

model = mphload('Pfad\dateiname.mph'); % Eingabe des
Speicherpfads und Dateinamens der COMSOL
Simulationsdatei

cd('Pfad'); % Eingabe Speicherpfad

% Zeit Start/Zeitschrittweite/Ende

model .sol('soll').feature('tl').set('control', 'time');

if (j < 12) % Fur j < 12 wird Simulationslénge reduziert
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model.study('stdl').feature('time').set('tlist"',"’
range (1le-15,1e-9,300e-9) '); % Eingabe Startzeit,

Zeitschritt der Ergebnissausgabe, Endzeit

times = (le-15:1e-9:300e-9); ¥ Variable fir

Startzeit, Zeitschritt der Ergebnissausgabe,

Endzeit
end
if (j > 12)

model.study('stdl').feature('time').set('tlist"',"’

range (le-15,1e-9,3000e-9) ') ;
times = (le-15:1e-9:3000e-9);
end
% Position setzten
model .param.remove ('ort');

model .param.set('ort', [num2str(ort) '[m]']);
% Energie setzen
model .param.remove ('Ep');

model .param.set ('Ep', [num2str(Ep) '[mJ]']1);

% Max Schrittweite BDF Solver

model.sol('soll').feature('tl').set('maxstepbdf’,

l),
ModelUtil.showProgress (true);

%» Statusausgaben

fprintf ('\nSimulation des Orts:')
fprintf (num2str(j))

fprintf ('\n')

% GP fir Materialien bestimmen
NP = linspace(NP_init ,NP_init max ,NP_init _no);
der Si-NP Schicht

T

'6e-11

Bereich

Si_poly = linspace(c_Si_poly_init,c_Si_poly_init_max,

c_Si_poly_init_no); % Bereich von poly-Si

LLZ = linspace(LLZ init,LLZ_init_max,LLZ_init _no); pA



Bereich von LLZO

% Materialien in COMSOL zuweisen

model .material('matl').selection.set(NP); % Si-NP ist
matl in Simulationsdatei

model .material ('matl10').selection.set(Si_poly); % poly-
Si ist matl0 in Simulationsdatei

model .material('matll').selection.set(LLZ); % LLZO ist

mat7 in Simulationsdatei

% Materialparameter setzen
if c¢_Si_poly_init == 0 7 Si-NP noch nicht aufgeschmolzen
% Reflektivitat der Oberfléache
model .param.remove ('R_fest');
model .param.set('R_fest', 0.204); 7% Reflektivitéat
von Si-NP aus UV-Vis Messung

end

if c¢_Si_poly_init > 0 J Oberflache besteht aus poly-Si
% Reflektivitat der Oberfléche
if NP_init_max == 0 J Si-NP vollstéandig
aufgeschmolzen
model . param.remove ('R_fest');
model .param.set('R_fest', 0.370); % Reflektivita

t von Si p-Konen auf Ti/W aus UV-Vis Messung

else
model . param.remove ('R_fest');
model .param.set('R_fest', 0.266); % Reflektivita
t von teilweise aufgeschmolzenem poly-Si aus
UV-Vis Messung
end

end

%% Ausfihren der Simulation

model.sol('soll').runAll; 7 Simulation wird gestartet
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%% Speichern der Simulation

name = 'Name'; J Eingabe Speichername Simulationsdatei
Ort=num2str (j);

endung="'.mph';

energie = num2str (Ep);

ModelnameO= [name num2str (penetration_depth) 'nm_

energie 'mJ' ' _Ort_' Ort endungl];

coord = (0:1:Gesamt Dicke_nm); 7 Eingabe der

Ausgabekoordinaten fir Temperatur in nm

ModelUtil.setServerBusyHandler (ServerBusyHandler (5000))
% Warte 5000 ms bis der Lizenzserver wieder frei ist
data=mphinterp (model,'T', 'coord',coord); % Interpolation

der Temperatur an Ausgabekoordinaten

mphsave (model ,ModelnameO); 7 Speichern des Modells als
mph Datei

%% Speichern der Temperaturdaten in Tabelle

temperature_new = table(Ep*1E3, ort,{datal},{coord},{
times}, 'variableNames' ,{'Laserenergie mJ','Ort m', '
Temperatur_K', 'xKoordinate GP','Zeit_s'});

temperature = [temperature ; temperature_newl]; 7
Schreibt jeden neuen 0Ort j in neue Tabellenzeile

clear temperature_new

temperature(1,:) = []; J, Loscht erste Zeile mit NalN aus

Table "temperature"

%% Beginn der Auswertung
%» Bestimmungen der Schmelztiefe
for y = 1 : NP_init_max_select
melt_Si = data(:,y) > 1683; 7 1683 K ist
Schmelzpunkt von Si
molten GP(:,y) = any(melt_Si);

end
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molten GP all = find(molten GP > 0); % finde alle
Elemente gréBer O
if isempty(molten_ GP_all) == 1 J nichts aufgeschmolzen
first_molten_GP = O;
last_molten GP = 0;
else
first molten GP = molten GP_all(1);
last_molten GP = molten GP_all(end);
end

molten = length(molten_ GP_all); 7, Schmelztiefe in nm

% Schmelztiefe in GP
if molten nm < 500 % Bis 500 nm ist GPabstand 0.1 nm
molten in Olnm Gitterabstand GP = molten nm/0.1; 7
Anzahl an GP im Bereich mit 0.1 nm Abstand
molten_ in_1nm _Gitterabstand nm = 0; % Anzahl an GP
im Bereich mit 1 nm Abstand
else
molten_in Olnm Gitterabstand GP = 5000; % Anzahl an
GP im Bereich mit 0.1 nm Abstand
molten in 1nm Gitterabstand nm = molten nm - 500; 7
Anzahl an GP im Bereich mit 1 nm Abstand
end
molten GP = molten in Olnm Gitterabstand GP +

molten_in_1nm Gitterabstand_nm;

clear molten_in_Olnm_Gitterabstand_GP

molten_in_I1nm_Gitterabstand_nm

molten new = molten(l) - molten c _Si; 7 neue
Schmelztiefe im Vergleich zum vorherigen Puls
if molten_new < O
molten _new = 0; 7 neue Schmelztiefe kann nicht
negativ sein
end

fprintf (['\nSchmelztiefe: ' num2str(molten, '%.0f') ' nm
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\n'])

% Uberprifung ob Schmelze groéBer geworden ist. Falls ja
Neuberechnung der Geometrie
if molten new > O
molten c¢_Si = molten new + molten c_Si; ’ GP fir
Bereich mit poly-Si im ndchsten Schritt
if last molten GP > NP init max select-670 7 Si-NP
Schicht vollstédndig aufgeschmolzen (Bis 67 nm vor
Grenzflache (Durchmessers der SiNP))
molten ¢ Si = NP init max_select;
fprintf ('Substrat beridhrt \n')
hNeuzuordnung der Geometrie
c_Si_poly_init = 1; 7 Erster GP von poly-Si bei
GP 1
c_Si_poly_init_max = 7700; 7 Letzter GP von poly
-S5i wenn vollstaddnig aufgeschmolzen

c_Si_poly_init_no = c_Si_poly_init_max;’%Anzahl

GP
NP_init = 0; %Keine Si-NP mehr vorhanden
NP_init_max = O0;

NP_init_no = 0;

LLZ init = c_Si_poly_init_max + 1;

LLZ init _max = LLZ _init_max_Select;

LLZ init_no = LLZ_ init _max-LLZ_ init + 1;

else % Si-NP Schicht nur zum Teil aufgeschmolzen

c_Si_poly_init = first_molten nm; J Erster GP
von poly-Si bei GP 1

c_Si_poly_init_max_temp = last_molten_nm; %
Schmelztiefe in nm

if c¢_Si_poly_init_max_temp < 500 7 Bis 500 nm
ist GPabstand 0.1 nm

c_Si_poly_in Olnm_Gitterabstand_GP =
c_Si_poly_init_max_temp/0.1; % Anzahl an
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GP im Bereich mit 0.1 nm Abstand
c_Si poly_in_1nm_Gitterabstand_nm = 0; %
Anzahl an GP im Bereich mit 1 nm Abstand
else
c_Si _poly_in _Olnm_Gitterabstand_GP = 5000; 7%
Anzahl an GP im Bereich mit 0.1 nm
Abstand
c_Si_poly_ in_ 1nm_Gitterabstand_nm =
c_Si_poly_init_max_temp - 500; 7 Anzahl
an GP im Bereich mit 1 nm Abstand
end
c_Si_poly_init_max =
c_Si_poly_in_Olnm_Gitterabstand_GP +
c_Si_poly_in_1nm_Gitterabstand_nm/1;

c_Si_poly_init_no = -c¢_Si_poly_init +
c_Si_poly_init_max + 1; % Anzahl an GPn in
poly-Si

c_Si_poly_init_nm = round(

c_Si_poly_in Olnm Gitterabstand GP*0.1) +
c_Si_poly_in_1nm _Gitterabstand_nm; 7 Dicke

poly-Si in nm

NP_init = c_Si_poly_init _max + 1; 7 Si-NP unter
poly-Si
NP init max = NP_init max; 7% Ende vom Si-NP
bleibt gleich
if NP_init < 5000 % Bis 500 nm ist GPabstand 0.1
nm -> 5000 GP
NP _in Olnm Gitterabstand GP = 5000 - NP _init

; % Anzahl an GP im Bereich mit 0.1 nm

Abstand

NP _in_ 1nm_Gitterabstand nm = NP_init_max -
5000; % Anzahl an GP im Bereich mit 1 nm
Abstand

NP_init no = NP_in Olnm_Gitterabstand_GP +

NP _in_ 1nm Gitterabstand nm + 1; 7
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Gesamtanzahl GP Si-NP
else
NP _in Olnm _Gitterabstand GP = 0; 7 Anzahl an
GP im Bereich mit 0.1 nm Abstand
NP _in 1nm Gitterabstand _nm = NP_init _max -
NP _init; % Anzahl an GP im Bereich mit 1
nm Abstand
NP init no = NP init max - NP _init + 1; 7%
Gesamtanzahl GP Si-NP
end
NP nm = round(NP_in Olnm Gitterabstand GPx*0.1) +
NP_in_1nm_Gitterabstand _nm; J Dicke Si-NP in
nm
clear NP_in Olnm_Gitterabstand_GP
NP_in_1nm Gitterabstand_nm
c_Si_poly_in Olnm_Gitterabstand_GP

c_Si_poly_in_1nm Gitterabstand_nm

LLZ init = NP _init_max+1;
LLZ init_max = LLZ_init_max_Select;
LLZ init_no = LLZ_init _max-LLZ_ init+1;
end
else ), Schmelze ist nicht tiefer geworden
molten_c_Si = molten c_Si; 7 Max Schmelztiefe bleibt
gleich zu vorher
end
% Speichern der Geometriedaten in Tabelle
molten_array_new = table(Ep,ortStep, ort ,Energie_Dichte,
molten GP ,molten_nm, molten_new, molten_c_Si,
NP_init, NP_init_max, c_Si_poly_init,
c_S8i_poly_init_max,...
LLZ_init, LLZ_init_max, penetration_depth,...
'variableNames' ,{'Laserenergie mJ',"
Schrittweite_Laser _mu','Ort_m','
Lokale Energiedichte_Jcm2', 'Schmelztiefe GP','

Schmelztiefe nm', 'Neue_Schmelztiefe GP','
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Dicke_cSi_poly_GP'...

'Beginn NP', 'Ende NP', 'Beginn_ cSi_poly', '
Ende_cSi_poly', 'Beginn LLZ0O', 'Ende_LLZO','
Penetration _depth_Laser _nm'});

molten_array = [molten_array ; molten_array_new]; %
Schreibt jeden neuen 0Ort j in neue Tabellenzeile

clear molten_array_new

hPlottet zeitlichen Temperaturverlauf in Contour -Plot

[~, pos] = min(abs(temperature.Ort_m-j)); 7% Bestimmt
Position von j in Temperatur-Tabelle

ContourPlot _Function(temperature, pos, ModelnameO,
molten_array, Ep*1E3)

end

% Speichern der Ergeb. aller Laserpulse in .mat Datei

clearvars -except temperature Ep_all m2_ opts m2
molten_array molten_c_Si_array differenz_array
Modelname0 max_temperature ort_max_temp m3 m2 ml Ep
Energies ort tstart_all tstart_loop

n=1;

while n < 10

find_ mJ modelname = strfind(ModelnameO, 'mJ');

if exist(strcat('Results_ ' ,ModelnameO (1:
find mJ modelname+1),' ', num2str(n), '.mat')) ==

2 % Uberprift ob eine Datei mit diesem Name

bereits vorhanden (verhindert Uberschreiben von

Datein)
n = n+l;

else

save(strcat ('Results_', ModelnameO (1:

find mJ modelname +1), ' ', num2str(n), '.mat')
, '=v7.3")

break

end

end
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