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. Perfection has one grave defect: it is apt to be dull.”
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Abstract

Solid phase crystallized (SPC) and electron-beam crystallized (EBC) poly-Si layers on SiC-
and SiOy coated glass substrates are analyzed with respect to defect induced recombina-
tion processes. The impact of the different defect types on the open circuit voltage Vpc is
discussed to identify the limiting defect species.

A variation of the thermal treatment of these layers shows an improved crystallinity for
higher process temperatures. This is referred to the annealing of structural defects like
stacking faults and the reduced volume of the defect-rich areas at grain boundaries. The
correlation of the crystalline quality and the electronical quality is discussed.

2 are measured for the SPC material. It is shown, that a

Dislocation densities of 109 cm™
reduction of this density by thermal post treatments, that are compatible with the used
glass substrates, is not possible. The spatially inhomogeneous dislocation density in the
EBC material is estimated to be less than 10° cm~? in the high quality regions and greater
than 107 cm~2 in the defect-rich regions.

The recombination activity of the dislocations in the EBC material on SiC is measured tem-
perature and depth dependent. The measurements hint at diffusion lengths smaller than the
layer thickness (10 pm) or a strong recombination activity at the buried Si-SiC interface. The
interface is investigated by Raman spectroscopy. It is shown that the silicon region adjacent
to the interface (~ 0,5 m) exhibits a poor crystalline quality. In case of the EBC material on
SiOy the crystallinity of the silicon near the interface is not reduced. The EBC material on
SiOy also shows a lower dangling bond density and a reduced defect-related absorption of
subbandgap photons.

The origin of the defect-induced photoluminescence is investigated. In EBC material the
radiative recombination at dislocations is responsible for the subbandgap luminescence. In
SPC layers a correlation between the oxygen concentration and the defect luminescence
intensity is revealed. With increasing temperature of the thermal post-treatment the defect
luminescence is reduced. This can be attributed to two causes: The oxygen concentration is
reduced by thermal annealing due to an improved crystallinity. The capture cross section
of the dislocations is lowered due to the relaxation of the strain field around dislocations.
Temperature dependent Photoluminescence is used to determine the energy positions of the
defect levels responsible for the radiative recombination is SPC material. An energy distance
to the conduction band of 163 meV and 122 meV is found for the two major luminescence
peaks.

Using electron spin resonance the dangling bond defect concentration is measured. The
density of these paramagnetic defects in SPC material is reduced by thermal annealing and
hydrogen passivation. A correlation between the V¢ and the dangling bond density shows,
that the electronical quality of the SPC material substantially depends on this defect type.



However, the experimental data shows that the sole analysis of the dangling bonds is not
sufficient to describe the Vpc-limiting recombination mechanisms.

To address this, numerical calculations are made to simulate the limitation of the V- with
respect to the dangling bond and dislocation defects. The defect densities and energy levels
that are experimentally determined in this work are used for the simulations. The compari-
son of the experimental data and the simulation reveals, that the Vo is limited by the dang-
ling bonds in case of unpassivated SPC material. After the saturation of dangling bonds by
hydrogen the dislocations are the limiting defect type, restraining the V¢ to values below
500mV.

In EBC material the dislocation densities are a few orders of magnitude lower than in the
SPC material. This enables the material to reach open circuit voltages far beyond 500 mV,
although the dangling bond densities are comparable to those in the hydrogenated SPC
material. This means that the main difference between SPC and EBC material are not the
grain size and the amount of grain boundaries but the improved intra-grain quality due to

a reduced dislocation density.



1 Einleitung

Die Energieversorgung der Zukunft steht vor zwei grofien Herausforderungen. Auf der
einen Seite wichst der Energiebedarf der Menschheit: Die Bevolkerung der Erde nimmt
stetig zu und der pro-Kopf-Energieverbrauch steigt. Auf der anderen Seite steht die End-
lichkeit der Erde: Die meisten Ressourcen, die wir heute zur Energiegewinnung nutzen, wie
Ol, Kohle und Gas sind auf unserem Planeten nur begrenzt verfiigbar. Die Nutzung dieser
Rohstoffe zur Energiegewinnung hat dariiber hinaus unvorhersehbare Auswirkungen auf
das Okosystem der Erde.

Am 27. September 2013 wurde der erste Teil des fiinften Sachstandsbericht des Weltklima-
rats (IPCC) in Stockholm vorgestellt, um politische Entscheidungstrédger iiber die klimati-
schen Veranderungen und deren Ursachen, Folgen und Risiken zu informieren [IPC2013].
Die beteiligten Wissenschaftler sind sich einig, dass der Anstieg der Kohlendioxid-
Konzentration (CO;) seit der industriellen Revolution die Hauptursache des Klimawan-
dels ist. Im Mai 2013 hat die Konzentration des Treibhausgases CO, in der Atmosphaére die
Marke von 400 ppm tiiberschritten; ein Wert, der nicht durch natiirliche, erdgeschichtliche
Schwankungen erkldrt werden kann.

Um den CO,-Ausstofs dauerhaft zu reduzieren, miissen realisierbare Alternativen zur Ver-
brennung fossiler Brennstoffe entwickelt werden. Hier bietet die Photovoltaik (PV) ein
grofies Potenzial: Mit einer auf der Erde eingestrahlten Leistung von 125000 TW stellt die
Sonne eine Energiequelle dar, die den Bedarf der Menschheit (im Jahr 2013 etwa 16 TW)
um ein Vielfaches iibersteigt und dabei fiir Jahrmillionen zur Verfiigung stehen wird. Die
Photovoltaik stellt eine Form der regenerativen Energieerzeugung dar, die die Moglichkeit
bietet, diese Strahlungsenergie direkt in elektrische Energie umzuwandeln.

Die technische Umsetzbarkeit dieses Prinzips wurde schon 1941 von Russell Ohl gezeigt
[Oh11941]. Im Jahr 1954 wurde die erste moderne Silizium-Solarzelle vorgestellt [Cha1954].
Zur Energieversorgung kommt die Photovoltaik seit den 1970er Jahren verstarkt zum
Einsatz, jedoch macht sie heute erst knapp 0,5% der weltweiten Stromerzeugung aus
[IEA2013].

In den drei Jahren, in denen die vorliegende Doktorarbeit angefertigt wurde, hat sich die
weltweit installierte PV-Leistung auf tiber 100 GW,, etwa verdreifacht. In Deutschland be-
findet sich rund ein Drittel der weltweit installierten Leistung. Laut Bundesnetzagentur wa-
ren Ende August 2013 34,8 GW,, PV-Nennleistung an der Energieversorgung beteiligt. Uber
das Jahr 2012 verteilt wurde in Deutschland eine PV-Stromerzeugung von etwa 28 TWh er-
reicht, was rund 5,3% des Netto-Stromverbrauchs entspricht [Wir2013]. Insgesamt wurden
25.8% des Netto-Stromverbrauchs durch erneuerbare Energien gewonnen (Abbildung 1.1).
Die Photovoltaik spielt in Deutschland also schon heute eine tragende Rolle in der Energie-

wirtschaft und wird ein Standbein der nachhaltigen Energiezukunft sein.
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Abbildung 1.1: Entwicklung des Anteils Erneuerbarer Energien (EE) am Netto-
Stromverbrauch in Deutschland (aus [Wir2013]).

Um diese Entwicklung fortzusetzen und auf globaler Ebene umzusetzen, muss neben den
okologischen Anreizen die finanzielle Attraktivitit dieser Technologie weiter verbessert
werden. Der entscheidende Parameter fiir terrestrische Anwendungen ist dabei der Her-
stellungspreis pro Watt Modulleistung. Dartiber hinaus wird fiir eine Energiegewinnung
im Terawatt-Bereich auch die Energiebilanz, sprich der Energieaufwand zur Herstellung
der PV-Anlagen, von entscheidender Bedeutung sein.

Beziiglich dieser beiden Aspekte (Wirtschaftlichkeit und Energieaufwand) bietet das in der
vorliegenden Arbeit untersuchte Silizium-Diinnschicht-Material Vorteile im Vergleich zur
Silizium-Wafer-Technologie, die heute den PV-Markt dominiert: 85-90% der heute instal-
lierten Leistung werden mit Wafer-Solarzellen aus kristallinem Silizium (c-Si) erzeugt. Die
Herstellung der Wafer ist mit einem hohen Material- und Energieverbrauch verbunden.
Die Forschung an Diinnschichtsolarzellen aus polykristallinem Silizium (poly-Si) hat das
Ziel, die Diinnschichttechnologie mit den Materialqualititen von kristallinen Siliziumwa-
fern zu verbinden. Bisher ist es nicht gelungen, die Qualitdt der Wafer-basierten Solarzellen
zu erreichen, da die hoheren Defektdichten des poly-Si-Materials die Effizienz der Diinn-
schichtsolarzellen limitiert.

Seit den frithen 1950er Jahren, als sich der Forschungsschwerpunkt von Germanium zu Si-
lizium verlagerte [Peal949; Col1954], stellen Defekte in kristallinem Silizium den Inhalt un-
zahliger wissenschaftlicher Veroffentlichungen dar [Kle1959; New1982]. Trotz der Erkennt-
nisse, die seitdem gewonnen wurden, stellen die komplexe Natur der Defekte und ihre
Auswirkung auf die elektronischen Eigenschaften die Wissenschaft vor immer neue Frage-
stellungen. Dies betrifft auch die kristalline Silizium-Diinnschichttechnologie, die sich vor
mehr als zwei Jahrzehnten als Alternative zu kristallinen Wafern in der Mikroelektronik
und Photovoltaik entwickelte [Bro1991; Gre2004]. Im Bereich der Photovoltaik gelang der



CSG Solar AG die Uberfithrung dieser Technologie in die industrielle Produktion [Bas2002;
Bas2006], bis die Firma im Jahr 2011 im Zuge der Krise der PV-Industrie die Insolvenz be-
kanntgab.

Der CSG-Ansatz (crystalline silicon on glass) beruht auf der Deposition von etwa 2 pm
dicken, amorphen Siliziumschichten auf Glas, die anschlieffend kristallisiert werden
[Gre2004; Son2010]. Das Absorbermaterial dieser Solarzellen besteht aus polykristallinem
Silizium mit Korngrofien von etwa 1-3 pm. Die Herstellung dieser Schichten mittels Fest-
phasenkristallisation (SPC - solid phase crystallization) wird in Kapitel 3.1 erldutert.

Nach der Festphasenkristallisation werden Defektausheilungsprozesse angewandt, um
die Materialqualitdt der Schichten zu verbessern: Kurzzeitige Hochtemperaturprozesse
[D0s1996; Cub2001; Ter2005; Rau2009] und eine Wasserstoffpassivierung [Joh1982; Ter2007;
Gor2010] werden durchgefiihrt, um Defekte auszuheilen bzw. zu passivieren. Neben dem
konventionellen Hochtemperaturprozess mittel RTA-Ofen (rapid thermal annealing) wer-
den in der vorliegenden Arbeit auch Defektausheilungsprozesse mittels Laserstrahlung
durchgefiihrt [Cho2012; Ste2013].

Erweitert wurde die Forschung an polykristallinen Diinnschichtsolarzellen in den letzten
Jahren durch ein poly-Si-Material, das tiber einen Fliissigphasenkristallisationsprozess her-
gestellt wird und mit dem Korngréfien von bis zu einigen cm erreicht werden kénnen
[Amk2011a]. Vielversprechende Ergebnisse im Bereich der Fliissigphasenkristallisation mit-
tels Elektronen- und Laserstrahlung wurden in diesem Jahr préasentiert [Has2013; Dor2013]:
Mit einer Effizienz von 11,7% wurde ein neuer Weltrekord der poly-Si-Diinnschichtsolar-
zellen aufgestellt, verbunden mit einem enormen Sprung in der offenen Klemmspannung
(Voc — open circuit voltage) von 495mV im Fall der SPC-Rekordsolarzelle [Kee2007] auf
585mV im Fall der fliissigphasenkristallisierten Rekordsolarzelle [Dor2013]. Der Vergleich
zu Silizium-Wafer-Solarzellen zeigt, dass dadurch ein grofier Schritt gelungen ist hin zu den
Rekord-Vpc-Werten, die in multikristallinem Silizium (664 mV) [Sch2004; Gre2013] und mo-
nokristallinem Silizium mit Homo-Ubergang (706 mV) [Zhal998; Zha2004; Gre2013] bzw.
Hetero-Ubergang (750 mV) [Tag2013] erreicht werden.

Die grofite Herausforderung der poly-Si Diinnschichtsolarzellen besteht jedoch nach wie
vor in der Optimierung der elektronischen Materialqualitdt, die sich im Vpc-Wert wider-
spiegelt: Die Maximierung der Ladungstrégerlebensdauern fiihrt tiber die Minimierung der
Ladungstragerrekombinationen. Erreicht werden kann dies durch die Vermeidung rekom-
binationsaktiver Defekte wie Kristallfehler und Verunreinigungen oder eine effektive Passi-
vierung ebendieser. Da zahlreiche Defektsorten im polykristallinen Silizium existieren, die
die elektronische Qualitédt beeintrachtigen konnen, ist die Identifikation der limitierenden
Defektart von entscheidender Bedeutung.

Ziel dieser Arbeit ist es, fiir die verschieden hergestellten polykristallinen Schichten die
jeweils dominante Defektsorte zu identifizieren und die Ursachen dieser Defekte zu er-

griinden. Die Untersuchungen werden an fest- und fliissigphasenkristallisierten Schichten
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durchgefiihrt. Die festphasenkristallisierten Proben werden dabei mit verschiedenen De-
tektausheilungsprozessen und -temperaturen behandelt, um eine Variation der Defektdich-
ten in dem Material zu erzeugen und dadurch ihren Einfluss auf die Materialqualitit zu
untersuchen. Die Fliissigphasenkristallisation wird mit Hilfe eines linear fokussierten Elek-

tronenstrahls durchgefiihrt. Die Gliederung der Arbeit ist hier kurz zusammengefasst:

¢ In Kapitel 2 wird die Korrelation zwischen der offenen Klemmspannung Voc, der
Ladungstragerlebensdauer T und den Rekombinationsprozessen hergestellt. Die fiir

das polykristalline Material relevanten Defektsorten werden erldutert.

¢ In Kapitel 3 werden die experimentellen Methoden vorgestellt, die in der vorliegen-
den Arbeit zum Einsatz kommen. Das Kapitel ist untergliedert in die Beschreibung
der praparativen Methoden (3.1) und der Charakterisierungsmethoden (3.2).

¢ In Kapitel 4 werden die mit den Charakterisierungsmethoden gemachten Beobach-
tungen in Abhéngigkeit des Parameters ‘'maximale Prozesstemperatur” dargestellt.
Das Kapitel stellt eine Ubersicht tiber die der Diskussion zugrundeliegenden Proben
dar. Interpretationen dieser Beobachtungen werden nicht angefiihrt. In den folgenden
Kapiteln 5 bis 7 werden die Ergebnisse der verschiedenen Messmethoden gegentiber-

gestellt und diskutiert.

¢ In Kapitel 5 werden die kristallographischen Defekte mittels elektronenmikrosko-
pischer Analysemethoden visualisiert und ihre Rekombinationsaktivitat untersucht.
Versetzungsdichten werden bestimmt und der Einfluss der Kristallinitat auf die offe-

ne Klemmspannung wird diskutiert.

¢ In Kapitel 6 werden die optischen Rekombinationsprozesse mittels Photolumines-
zenz untersucht. Der Ursprung der Defektlumineszenz im fest- und fliissigphasen-
kristallisierten Material wird identifiziert. Die energetische Lage der an den strah-
lenden Ubergingen beteiligten Defektniveaus wird bestimmt, welche spiter in die

Simulationen eingehen (Kapitel 8).

¢ In Kapitel 7 werden die offenen Siliziumbindungen (engl. dangling bonds — DB) im
polykristallinen Silizium untersucht und die Abhéngigkeit des Voc-Werts von der
DB-Dichte diskutiert. Der physikalische Ursprung der DB-Defekte wird analysiert.
AbschliefSend werden die experimentellen Ergebnisse mit Modellen aus der Literatur

verglichen.

¢ In Kapitel 8 wird — aufbauend auf den experimentellen Ergebnissen der Kapitel 4 bis
7 — ein Modell vorgestellt, das den Voc-Wert in Abhdngigkeit der Versetzungs- und
DB-Dichte berechnet. Die in Kapitel 6 bestimmten Versetzungsdichten und Energie-
niveaus und die in Kapitel 7 gemessenen DB-Defektkonzentrationen fliefen in diese

Simulation ein.



¢ In Kapitel 9 werden die Ergebnisse der Arbeit zusammengefasst und ein Ausblick auf
zukiinftige Forschungsarbeiten auf dem Gebiet der polykristallinen Diinnschichtso-
larzellen gegeben.






2 Grundlagen

Um den Zusammenhang zwischen den Rekombinationsprozessen und dem Solarzellenpa-
rameter Vpc (offene Klemmspannung), der in dieser Arbeit zur Evaluierung der elektro-
nischen Materialqualitidt dient, darzustellen, wird in Kapitel 2.1 das einfachste Modell zur
Beschreibung einer Solarzelle vorgestellt und in Korrelation zur Ladungstragerlebensdauer
T gesetzt. Kapitel 2.2 ist den Defektsorten gewidmet, die in polykristallinem Silizium Ein-
fluss auf die Ladungstragerlebensdauer haben konnen und die im Laufe der vorliegenden
Arbeit analysiert werden.

2.1 Materialqualitat und Ladungstragerlebensdauer

Die offene Klemmspannung Vo dient in dieser Arbeit als makroskopische Messgrofie, um
die Materialqualitdt der Siliziumschichten zu untersuchen. Hier soll anhand der Dioden-
gleichung die Korrelation zwischen der Materialqualitdt und der offenen Klemmspannung
dargestellt werden, um den Einfluss der in dieser Arbeit untersuchten Rekombinationspro-
zesse auf die Messgrofie Voc zu verdeutlichen.

Im Ein-Dioden-Modell lautet die j-V-Kennlinie einer Solarzelle unter Beleuchtung [Sze2007]

. . eV )
J=1Jo (eXP (kaT) - 1) — JPh (2.1)

wobei e die Elementarladung, m der Idealitdtsfaktor, kg die Boltzmannkonstante und jpy,
die durch die Beleuchtung erzeugte Photostromdichte ist. In der Sattigungsstromdichte jg
spiegelt sich das Rekombinationsverhalten der Solarzelle wider. Sie wird bestimmt durch
die Lebensdauer T bzw. die Diffusionsldnge Lqi = /DT der Ladungstrager:

D n.2 D n.2
. P i n 1
Jo=¢ (\/ % Np WV NA> ' (2:2)

Hier sind Dy und Dj, die Diffusionskonstanten fiir Locher und Elektronen, Np und Ny die
Dichten der ionisierten Donator- und Akzeptorzustinde nahe der Bandkanten und n; die
intrinsische Ladungstréagerdichte.

Aus Gleichung (2.1) ergibt sich fiir j = 0 folgende Gleichung fiir die maximal erreichbare
offene Klemmspannung Vpc:

ksT . (]
Voc = meB In (Jlf’h+1>. (2.3)
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Sie hdngt direkt vom Sattigungsstrom jy und damit von der Lebensdauer der Ladungstrager
ab. Die Lebensdauer ist definiert als [Sze2007]

T(An) = (2.4)

und ergibt sich aus der Uberschussladungstrigerdichte An, die durch die Beleuchtung er-
zeugt wird, und verschiedenen Rekombinationraten R, die der optischen Generation von
Ladungstragern entgegenwirken. Die Raten, mit denen die Ladungstrdger rekombinieren,
hangen wiederum von der Uberschussladungstrigerdichte ab. Rekombinationsprozesse
fithren zu einer Verringerung der Lebensdauer. Die Gesamtrekombinationsrate ergibt sich

aus der Summe der verschiedenen Rekombinationskanéle. Daher gilt fiir die Lebensdauer

1 1 1 1 1
—=— 1 +—. (2.5)
T B TAug TSRH TSRV

Sie ergibt sich aus den Raten der einzelnen Beitrédge, sprich den Inversen der Lebensdauern
der

(1) strahlenden Band-Band-Rekombination (1/tgp),
(2) Auger-Rekombination (1/7aug),

(3) Shockley-Read-Hall-Rekombination (1/Tsryy) und
(4) Ober- bzw. Grenzflachenrekombination (1/tgry).

Dabei unterscheidet man zwischen den defektinduzierten Rekombinationsprozessen (3)
und (4), die von Storstellen im Halbleitermaterial hervorgerufen werden, und intrinsischen

Rekombinationsprozessen (1) und (2), die auch in perfekten Kristallen auftreten knnen.

(1) strahlende Band-Band-Rekombination

Die strahlende Band-Band-Rekombination beschreibt den Ubergang eines Elektrons vom
Leitungsband in das Valenzband unter Aussendung eines Photons. Sie findet vor allem in
direkten Halbleitern statt. In indirekten Halbleitern wie Silizium ist die Wahrscheinlichkeit
fiir diesen Rekombinationsprozess geringer, da ein zusitzliches Phonon zur Impulserhal-
tung an dem Prozess beteiligt sein muss. Dieser Umkehrprozess der optischen Ladungstra-
gergeneration kann als Photolumineszenz detektiert werden und wird in Kapitel 6 zusam-

men mit defektinduzierten, strahlenden Rekombinationsmechanismen untersucht.

(2) Auger-Rekombination

Bei der Auger-Rekombination handelt es sich wie bei der Band-Band-Rekombination um
einen intrinsischen Prozess, bei dem ein Elektron im Leitungsband mit einem Loch im Va-

lenzband rekombiniert. Die dabei freiwerdende Energie geht beim Auger-Prozess auf einen
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dritten Ladungstrager tiber [Aug1923]. Auger-Rekombination wird fiir die Limitierung der
offenen Klemmspannung im Solarzellenbetrieb (AM1,5 Beleuchtung) ausgeschlossen, da
sie erst bei Uberschussladungstragerdichten relevant wird, die grofer als die Dotierkon-

zentration sind (Hochinjektionsbereich).

(3) Rekombination iiber Volumendefekte

Der Fokus der vorliegenden Arbeit zu Rekombinationsprozessen in polykristallinen Sili-
ziumschichten liegt auf den defektinduzierten Rekombinationsmechanismen. Defekte ru-
fen Energiezustdande in der Bandliicke hervor. Die Rekombination tiber solche Defekte wur-
de 1952 von Shockley, Read und Hall in einem statistischen Modell beschrieben [Sho1952;
Hal1952]. Den defektinduzierten Rekombinationsprozessen im Volumen der Siliziumabsor-

ber sind die Kapitel 6 und 7 gewidmet.

(4) Oberflachenrekombination

Die Oberflachen- bzw. Grenzflichenrekombination wird relevant, wenn die Solarzelle nicht
mehr durch Volumendefekte limitiert wird. Wie erwdhnt, liegt das Hauptaugenmerk dieser
Arbeit auf den Defekten im Volumen des Absorbermaterials der Solarzellen. Der Einfluss
der Grenzflache wird in Kapitel 5.3.2 diskutiert.

Je groBer die Rekombinationsrate, desto kleiner die Lebensdauer und damit die Diffusions-
lange Legs = v/Dt. Da die offene Klemmspannung Vpoc nach Gleichung (2.2) und (2.3) lo-
garithmisch von der Lebensdauer abhingt, stellt sie einen makroskopisch messbaren Wert
dar, der die elektronische Qualitdt des Materials widerspiegelt.

Volumendefekte im polykristallinen Silizium, die zur Rekombination der Ladungstrager

beitragen konnen, sollen im Folgenden vorgestellt werden.

2.2 Defekte in polykristallinem Silizium

Bei polykristallinem Silizium handelt es sich um ein Diinnschicht-Material, in dem aus-
gedehnte, kristallographische Defekte wie Korngrenzen, Stapelfehler und Versetzungen
in grofser Zahl vorhanden sind. Neben diesen ausgedehnten Defekten existieren ebenso
Punktdefekte wie Verunreinigungen, offene Siliziumbindungen (DB-Defekte), Leerstellen
und Zwischengitteratome. Da Leerstellen, Zwischengitteratome und Frenkelpaare (paar-
weises Auftreten von Leerstelle und Zwischengitteratom) schon bei niedrigen Temperatu-
ren ausgeheilt werden, werden diese in der Diskussion der Hochtemperaturprozesse nicht
weiter betrachtet. Im Folgenden werden die fiir diese Arbeit relevanten Defektsorten vor-
gestellt. Dabei wird weniger auf die topologische, kristallographische Natur der Defekte als

vielmehr auf ihre elektrische Aktivitit eingegangen.
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2.2.1 Offene Siliziumbindungen

Offene Siliziumbindungen treten auf, wenn die Kristallstruktur derart gestort ist, dass
nicht jedes Siliziumatom vier Bindungspartner besitzt. Sie sind vor allem im Bereich aus-
gedehnter Kristallfehler wie Korngrenzen und Versetzungen zu finden. In polykristalli-
nem Silizium sind diese Defekte daher in hoher Dichte vorhanden und stellen nicht-strah-
lende Shockley-Read-Hall Rekombinationszentren dar [Joh1982; Nic1997; Feh2012]. Ihnen
werden elektronische Defektniveaus in der Mitte der Bandliicke zugeschrieben [Hir1979;
Jac1983]. An diesen offenen Bindungen existieren ungepaarte Elektronenspins. Das para-
magnetische Verhalten dieser Defekte kann mit Hilfe der Elektronenspinresonanz (ESR)
untersucht werden [Eat2010]. Quantitative Analysen der DB-Defektkonzentrationen wer-

den in Kapitel 7 mit der elektronischen Qualitdt des Absorbermaterials korreliert.

2.2.2 Korngrenzen und Stapelfehler

Als Korngrenze wird die Grenzfliche zwischen zwei Kristalliten desselben Materials be-
zeichnet. Diese zweidimensionalen Defekte weisen eine hohe Dichte von offenen Silizium-
bindungen auf, da beim Ubergang von einer Kristallorientierung zu einer anderen die tetra-
edrische Struktur des Gitters gestort ist. Flichendefektdichten der DB-Defekte an Korngren-
zen von bis zu 10'2-10'3 cm ~2? werden gemessen und Oberflichenrekombinationsgeschwin-
digkeiten reichen von 10* cm/s fiir passivierte und 107 cm /s fiir unpassivierte Korngrenzen
[Set1975; Car2006]. Nach Taretto et al. kann die Diffusionsldnge L. in Abhdngigkeit der Re-

kombinationsaktivitdt an Korngrenzen iiber

Lmono (2.6)

Legr =
\/1 + 25KGLmono
Dg

abgeschitzt werden, wobei Lmono die Diffusionslinge in Abwesenheit von Korngrenzen,
Skg die Oberflachenrekombinationsgeschwindigkeit, D die Diffusionskonstante und g die
KorngroBe ist. Fiir unpassivierte Korngrenzen (Sxg = 10”7 cm/s) errechnet sich bei typi-
schen Werten fiir Lyono = 100 um und D = 20cm?/s die Diffusionlinge zu Leg ~ 0,1 um
tir festphasenkristallisiertes Silizium (g ~ 1pm) bzw. L ~ 3,2 um fiir fliisssigphasenkris-
tallisiertes Silizium (¢ ~ 1 mm). Unpassivierte Korngrenzen konnen demnach erheblichen
Einfluss auf die maximal erreichbare offene Klemmspannung Voc haben.

Altermatt und Heiser haben den Vpc-Wert in Abhdngigkeit der Korngrofse ¢ berechnet und
mit experimentellen Ergebnissen aus der Literatur verglichen [Alt2002]. Entsprechend den
Gleichungen (2.3) und (2.6), werden die hochsten Voc-Werte in den Solarzellen mit den
grofiten Korngrofien erreicht. Abweichungen von diesem Trend zeigen aber, dass die Korn-
grofie allein nicht fiir die Vorhersage des Vpoc-Werts entscheidend ist. So erreichen Carnel et

al. offene Klemmspannungen von iiber 530 mV bei einer Korngrofie von 0,2 pm [Car2006].
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Dieses Ergebnis ist auf eine effektive Passivierung der Korngrenzen zuriickzufiihren, die
die Oberflachenrekombinationsgeschwindigkeit Sxg um mehrere Grofienordnungen ver-
ringert.

Eine Passivierung der Korngrenzen in poly-Si ist durch die Absdttigung der offenen Sili-
ziumbindungen mit atomarem Wasserstoff moglich, der mit Hilfe eines Plasmaprozesses
in die Schichten eingebracht wird. Diese Methode wird in Kapitel 3.1.4 beschrieben. Auf
den Einfluss dieser Wasserstoffplasmabehandlung wird in den Diskussionskapiteln der ver-
schiedenen Defektsorten eingegangen.

Einen Sonderfall der Korngrenzen stellen die sogenannten CSL-Korngrenzen dar. Die eng-
lische Abkiirzung CSL (coincidence site lattice) beschreibt Grenzen zwischen zwei Kristalli-
ten, die Gitterplitze iiber beide Halbkristalle hinweg besitzen. Uber die Anzahl der Koinzi-
denzgitterpldtze pro Einheitszelle kann der Korngrenze ein ,,X"”-Wert zugeordnet werden.
In der Familie der CSL-Korngrenzen kommt der ¥3 Korngrenze eine gesonderte Rolle zu.
Diese Zwillingskorngrenze ist elektrisch inaktiv, da fiir jedes Siliziumatom die tetraedrische
Struktur der Bindungen erhalten bleibt. CSL-Korngrenzen werden in Kapitel 5.2.3 behan-
delt.

Bei einem Stapelfehler handelt es sich um einen zweidimensionalen Defekt, bei dem die
Stapelfolge des Gitters gestort ist. Die vierbiindige Struktur zu den nédchsten Nachbarn ist
dabei, wie bei der X3 Zwillingskorngrenze, ungestort. Nichtsdestotrotz werden rekombi-
nationsaktive Stapelfehler beobachtet, die einen Einfluss auf die offene Klemmspannung
haben konnen [Ges2007; Ges2009].

2.2.3 Versetzungen und Verunreinigungen

Versetzungen werden erstmals in den Arbeiten zur Elastizitdtstheorie von Timpe (1905)
und Voltaterra (1907) beschrieben. 1956 gelingt Hirsch et al. die direkte Beobachtung von
Versetzungen mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie [Hir1956]. Versetzungen
sind eindimensionale Defekte, die zum einen das plastische Verhalten von kristallinen Ma-
terialien, zum anderen ihr elektronisches Verhalten bestimmen. Mechanischer Stress, der
wihrend der Materialprozessierung (Kristallwachstum, Temperaturbehandlung) induziert
wird, kann durch die Bildung von Versetzungen abgebaut werden. Auflere Einfliisse wie
mechanische Spannungen oder hohe Temperaturen konnen zur Bewegung der Versetzun-
gen fithren. Die dadurch definierte Gleitebene enthalt immer die Versetzungslinie.

Der Einfluss dieser Kristallfehler auf die elektronischen Eigenschaften des Materials soll
hier kurz vorgestellt werden. Eine allgemein akzeptierte Theorie fiir die Rekombination an
Versetzungen geht von einem zweistufigen Prozess aus, bestehend aus dem Einfang von
Ladungstrdagern an der Versetzung und der anschlieflenden Rekombination tiber energe-
tisch tiefer liegende Defektzustdande: Versetzungen sind lineare Defekte, die von elastischen

Verzerrungen umgeben sind. Dieses Verspannungsfeld fiihrt zur Ausbildung flacher Ener-
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giebdnder, die sich vom Leitungsband und Valenzband abspalten [Lel1992]. Ladungstrager
werden von den Energiezustinden der flachen Bander eingefangen. Wahrend die direkte
Rekombination zwischen den flachen Bandern nur sehr schwach ist, kann die Anwesenheit
von zusétzlichen, tiefen Defektzustdnden, die beispielsweise von DB-Defekten oder von an
Versetzungen angelagerten Verunreinigungen hervorgerufen werden, die Rekombinations-
aktivitdt der Versetzung drastisch steigern [Kve2001]. Hier sei angemerkt, dass es sich dabei
in erster Linie um nicht-strahlende Rekombinationsprozesse handelt.

Die strahlende Rekombinationsaktivitdt von Versetzungen wurde erstmals von Drozdov et
al. untersucht [Dro1976]. Die Autoren entdecken neben der Band-Band-Rekombination vier
Spektrallinien im Energiebereich unterhalb der Bandliickenenergie, die sie mit D1-D4 be-
zeichnen. Die physikalische Ursache dieser Linien wird von vielen Autoren untersucht und
ist noch immer nicht vollstandig geklart. Mogliche Ursachen sind Verunreinigungen ent-
lang der Versetzung (Ubergangsmetalle, Sauerstoffprazipitate etc.), Kristalldefekte im Ver-
setzungskern (DB-Defekte, Kinke und Jogs) und das Verspannungsfeld der Versetzungen.
Die wichtigsten Modelle werden in der Einleitung zu Kapitel 6.1 diskutiert.

Die strahlenden Rekombinationsprozesse an Versetzungen werden in den Kapiteln 6.1
bis 6.3 mittels Photolumineszenzmessungen untersucht. In Kapitel 5.2 werden elektronen-
strahlinduzierte Strommessungen durchgefiihrt, die alle Rekombinationsprozesse, strah-

lende und nicht-strahlende, mit einschliefien.
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3 Experimentelle Methoden

In diesem Kapitel werden die Methoden vorgestellt, die fiir die Durchfithrung der experi-
mentellen Untersuchungen dieser Arbeit zum Einsatz kommen. Der erste Teil (3.1) umfasst
die zur Praparation der poly-Si-Diinnschichten angewandten Depositions-, Kristallisations-
und Nachbehandlungsprozesse. Im zweiten Teil (3.2) werden die Charakterisierungsme-

thoden erldutert, die fiir die Analyse der Defekte eingesetzt werden.

3.1 Pradparation von polykristallinen Siliziumschichten

Die Praparation der fest- und fliissigphasenkristallisierten Schichten dieser Arbeit teilt sich
in drei Prozessschritte: die Deposition der Schichten (3.1.1), die Kristallisation des Siliziums
(3.1.2) und die defektpassivierende Nachbehandlung dieser Schichten (3.1.3 und 3.1.4).

3.1.1 Elektronenstrahlverdampfung

Die p-dotierten Siliziumschichten werden mit Hilfe der Elektronenstrahlverdampfung ab-
geschieden. Die dafiir verwendete Anlage ist in Abbildung 3.1 schematisch dargestellt.
Bei diesem physikalischen Depositionsverfahren wird das abzuscheidende Material durch
Elektronenbeschuss verdampft. Die Elektronen werden von einer Wolframkathode emit-
tiert und mit Hilfe von Magneten auf das Targetmaterial gelenkt. Bei dem hier verwendeten
Target handelt es sich um einen hochreinen Silizium-Ingot. Elektronenfluss und Fokussie-
rung werden dabei so gewdhlt, dass die eingebrachte Energie ausreicht, um das Silizium
zu verdampfen. Die Siliziumatome breiten sich gerichtet in der Prozesskammer aus, die
einen Basisdruck von 10~8 mbar aufweist. Das Substrat wird oberhalb des Silizium-Ingots
positioniert, die zu beschichtende Seite ist dem Target zugewandt. Oberhalb des Substrats
befindet sich ein Heizelement, mit dem Probentemperaturen zwischen Raumtemperatur
und 750 °C eingestellt werden konnen. Eine Effusionszelle mit hochreinem, elementarem
Bor wird wahrend der Si-Deposition bei Temperaturen zwischen 1600 °C und 2050 °C be-

0P em=3 und 1 x 102 cm 3 einzu-

trieben, um die Dotierung der Schichten zwischen 5 x 1
stellen. Wahrend der Bedampfung rotiert der Substrathalter mit einer Drehgeschwindigkeit
von 5 Umdrehungen pro Minute, um eine homogene Temperaturverteilung, Schichtdicke
und Dotierkonzentration zu gewéhrleisten. Mit der hier verwendeten Verdampfungsanlage
werden Depositionsraten von etwa 600 nm/min erreicht.

Die resultierende Schichtmorphologie ist von der Oberflachenbeschaffenheit des Substrats
abhdngig, da die gerichtete Abscheidung zu nicht-konformalem Wachstum auf rauhen
Oberfldchen fiihrt. Je nach Auftreffwinkel der Teilchen entsteht Material mit unterschied-
lichen Eigenschaften [Mer2013]. Zudem héangen die strukturellen Eigenschaften der aufge-
dampften Schichten von der Probentemperatur wahrend der Deposition ab. Bei planaren

Substraten kann abhdngig von der Depositionstemperatur amorphes oder feinkristallines
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Graphitheizer

Substrat

Probenhalter
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau der Elektronenstrahlverdampfung (aus [Bec2o13]).
Der Elektronenstrahl (,,e-beam”) wird auf den Silizium-Ingot gelenkt. Das verdampfte
Material scheidet sich auf dem rotierenden Substrat ab. Mit Hilfe der Bor-Effusionszelle
lasst sich die p-Dotierung der wachsenden Schicht einstellen.

Material (Korngrofien von wenigen 100 nm) hergestellt werden [Bec2009]: Bei Substrattem-
peraturen unter 400 °C ist die resultierende Schicht amorph, da die Mobilitdt der Silizium-
atome nicht ausreicht, um eine geordnete Struktur bilden zu konnen. Ist die Temperatur
grofier als 400 °C, wichst das Material feinkristallin auf.

Fiir die zwei unterschiedlichen Kristallisationsverfahren (Festphasen- und Fliissigphasen-

kristallisation) werden Siliziumschichten verschiedener Dicke hergestellt.

Festphasenkristallisationsproben

Siliziumnitrid-beschichtete Borosilikat-Glédser (Schott Borofloat (BF) 33) werden als Substrat
tiir die Festphasenkristallisationsschichten benutzt. Die 100 nm dicke Siliziumnitrid-Schicht
(SiN) dient als Diffusionsbarriere fiir Verunreinigungen aus dem Glas. Sie nimmt zeit-
gleich die Funktion einer Antireflexionsschicht ein. Auf die SiN-Seite des Substrats werden
sukzessive drei Siliziumschichten aufgebracht: eine stark Phosphor-dotierte (n+) Schicht
von 30nm Dicke, eine 1,6 um dicke, schwach Bor-dotierte (p-) Schicht und eine 50 nm di-
cke, stark Bor-dotierte (p+) Schicht. Da mit dem in dieser Arbeit verwendeten Elektronen-

strahlverdampfer aus prozesstechnischen Griinden keine n-dotierten Schichten hergestellt
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Si (p+) (50 nm) BSF

Si (p-) (1,6 pm) Absorber

Si (p-) (1,6 yum) Absorber

Si (n+) (30nm) Emitter
SiN (100 nm) Barriere SiN (100 nm) Barriere

Borofloat (3,3 mm) Borofloat (3,3 mm)

Abbildung 3.2: Aufbau und EBSD-Bild der festphasenkristallisierten Proben. (a) zeigt den
kompletten Solarzellenstapel, (b) das Absorbermaterial ohne die hochdotierten Schichten.
In (c) ist eine typische EBSD-Aufnahme nach der Festphasenkristallisation dargestellt.

werden konnen, wird die n+-Schicht mittels PECVD (Plasma Enhanced Chemical Vapor
Deposition)abgeschieden. Sie wird mit einer Phosphordotierung von 2 102 cm 3 abge-
schieden und stellt den Emitter der Diinnschichtsolarzelle dar. Darauf folgt die Absorber-
schicht, die eine Bordotierung von 2 101 cm 3 aufweist. Die mit einer Bor-Konzentra-
tionvon?2 10¥ cm 3 hochdotierte, p-leitende Schicht dient als ,back surface field” (BSF)
tiir die in der Absorberschicht generierten Ladungstrdager. Das resultierende Schichtsys-
tem BF/SiN/n+/p-/p+ ist in Abbildung 3.2 (a) dargestellt. Die Siliziumschichten werden
amorph abgeschieden (Substrattemperatur 300 °C) und im Anschluss an die Deposition
in einem Ofenprozess bei 600 °C kristallisiert (Kapitel 3.1.2).

Um die elektronische Qualitdt der Absorberschicht auch ohne den Einfluss der hochdo-
tierten Siliziumschichten zu untersuchen, werden zusatzlich BF/SiN/p- Proben hergestellt:
Die 1,6 pym dicke, niedrig dotierte Absorberschicht wird ohne Emitter und BSF auf das SiN
beschichtete Glassubstrat aufgebracht (Abbildung 3.2 (b)). Um die Ergebnisse der einzelnen
Charakterisierungsmethoden miteinander korrelieren zu konnen, wird in jedem der Depo-
sition folgenden Prozessschritte (Kristallisation, thermische Nachbehandlung, Wasserstoff-
passivierung) jeweils ein Exemplar der beiden Probenkonfigurationen (ein vollstindiger
Solarzellen-Schichtstapel und eine Absorberschicht) zusammen prozessiert. Welche der bei-
den Konfigurationen fiir die einzelnen Charakterisierungsmethoden verwendet wurde und
welche zusitzlichen Préparationsschritte notig sind, wird in den jeweiligen Kapiteln zur
Charakterisierung beschrieben (Kapitel 3.2.1 bis 3.2.7).
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Fliissigphasenkristallisationsproben

Bei der Deposition des Siliziumabsorbers in der Elektronenstrahlverdampfungsanlage wird
eine Substrattemperatur von > 600 °C gewihlt. Damit wéchst das Material feinkristallin
auf. Die nominelle Dotierung betrégt etwa 4 x 10'® cm 3. Die hohen Depositionsraten der
Elektronenstrahlverdampfung ermoglichen die Abscheidung der 10 um dicken Schichten
in wenigen Minuten.

Als Substrat werden fiir die Experimente zur Elektronenstrahlkristallisation (EBC — Electron
Beam Crystallization) 1,1 mm dicke Corning Eagle XG Glaser verwendet. Die Grenzschicht
zum Siliziumabsorber muss mehreren Anforderungen geniigen. Sie muss eine ausreichen-
de thermische Stabilitit aufweisen, da wahrend der Kristallisation unmittelbarer Kontakt
zu geschmolzenem Silizium besteht. Sie soll dariiber hinaus als Diffusionsbarriere fiir Ver-
unreinigungen aus dem Glassubstrat dienen. Um thermomechanische Spannungen zu mi-
nimieren, muss der thermische Ausdehnungskoeffizient an den des Siliziums und des Glas-
substrats angepasst sein. Die Schicht muss frei von Wasserstoff sein, um ein Abplatzen wih-
rend der Hochtemperaturbehandlung zu vermeiden. In dieser Arbeit wird zwischen zwei

Materialien unterschieden:

EBC auf SiC: Zwischen Glassubstrat und Silizium wird ein Schichtstapel aus Siliziumoxid
(200nm) und Siliziumcarbid (10nm) aufgebracht. Hierbei tibernimmt die Siliziumoxid-
schicht (SiOx) die Rolle der Diffusionsbarriere, die Siliziumcarbidschicht (SiC) fingiert
als Benetzungsschicht fiir das fliissige Silizium wéahrend der Kristallisation [Amk2011a;

Dor2012]. Beide Schichten werden mit Hilfe von Sputterprozessen aufgebracht.

EBC auf SiOy: Hier wird auf die SiC-Schicht verzichtet. Das Glassubstrat wird nur mit der
200nm dicken SiOy-Barriere beschichtet. Eine Kristallisation iiber die Fliissigphase ohne
das Entnetzen der Si-Schicht wird ermoglicht durch eine zusatzliche, 200 nm dicken SiOy-
Deckschicht, die vor der Kristallisation auf die Oberflache des Absorbers deponiert wird.
Die Abscheidung dieser Deckschicht erfolgt ebenso in einem Sputterprozess. Wahrend der
Kristallisation bleibt diese Deckschicht auf dem Absorber und wird anschlieffend mit Hilfe

von 2%-iger Flusssaure chemisch entfernt.

Bei der hier untersuchten Absorberschicht auf SiO, handelt es sich um einen der ersten Ver-
suche, die Elektronenstrahlkristallisation ohne die SiC-Benetzungsschicht durchzufiihren.
In der Literatur zeigt SiC von den drei prominentesten Zwischenschichten SiOy, SiNy und
SiCy die besten Benetzungseigenschaften, aber es erlaubt die Diffusion von Verunreinigun-
gen aus dem Glas, absorbiert kurzwelliges Licht (A < 500nm) und hat schlechte grenzfla-
chenpassivierende Eigenschaften [Dor2012]. SiOy hingegen stellt eine sehr gute Diffusions-
barriere und Grenzflachenpassivierungsschicht dar [Abe1992; Dor2012]. Die vorliegende
Arbeit zeigt die ersten Defektanalysen an diesem EBC-Material.
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3.1 Priparation von polykristallinen Siliziumschichten

3.1.2 Fest- und Fliissigphasenkristallisation

Zwei prinzipiell verschiedene Kristallisationsprozesse kommen zum Einsatz: ein Ofenpro-
zess, in dem das Silizium wahrend der Kristallisation in der Festphase verbleibt, und ein

Prozess, in dem das Material lokal aufgeschmolzen wird und beim Erstarren kristallisiert.

Festphasenkristallisation

Ein mit Stickstoff durchflutetes Ofenrohr wird fiir die Festphasenkristallisationsprozesse
verwendet. Die jeweiligen Proben werden bei einer Ofentemperatur von 250 °C in der Mit-
te des Rohrs platziert. Mit einer Heizrampe von etwa 1,5 K/min werden die Proben auf
eine Prozesstemperatur von 600 °C erwdrmt. Diese Plateautemperatur wird fiir 20 Stunden
aufrechterhalten. Dabei wird das Material in die kristalline Phase umgewandelt. Der Ab-
kiihlprozess findet ebenfalls mit 1,5 K/min statt. Um thermisch induzierte Materialschdden
wie die Bildung von Rissen oder das Abplatzen der Schicht aufgrund der unterschiedlichen
Ausdehnungskoeffizienten des Glassubstrats und der Siliziumschicht zu verhindern, wer-
den langsame Heiz- und Abkiihlrampen gewdhlt. Das resultierende, polykristalline Mate-
rial weist eine mittlere Korngrofie von etwa 1-2 pm auf (Abbildung 3.2 (c)). Eine bevorzugte
Orientierung der einzelnen Kristallite liegt nicht vor.

In den Abbildungen dieser Arbeit werden die Datenpunkte der festphasenkristallisierten
Schichten mit der englischen Abkiirzung ,SPC” (Solid Phase Crystallization) gekennzeich-

net.

Fliissigphasenkristallisation

Bei der Fliissigphasenkristallisation wird das Silizium lokal tiber seine Schmelztemperatur
von T, = 1414 °C aufgeheizt und rekristallisiert. Die dazu notige Energie wird mit Hilfe
eines linienfokussierten Elektronenstrahls eingetragen. Die Probe wird unter dem Elektro-
nenstrahl verfahren, sodass die Schmelzfront durch das Material gezogen wird (Zonen-
schmelzverfahren).

Bei der richtigen Wahl der Parameter (Verfahrgeschwindigkeit und Strahlungsleistung)
kann kontinuierliches, laterales Kristallwachstum erreicht werden, bei dem die zuvor kris-
tallisierte Region der Probe als Saatschicht fiir die Wachstumsfront fungiert. Dies fiihrt zur
Ausbildung ausgedehnter Korner entlang der Verfahrrichtung. In Abbildung 3.3 ist das
EBSD-Bild (Electron Backscatter Diffraction) einer elektronenstrahlkristallisierten Schicht
dargestellt. Entlang der Verfahrrichtung des Elektronenstrahls (im Bild von links nach
rechts) werden Korngrofien von einigen Mikrometern bis Zentimetern erreicht [Amk2011a].
Eine bevorzugte Kristallorientierung liegt nicht vor.

Vor der Kiristallisation werden die Proben auf eine Temperatur von 650 °C gebracht, um die

thermischen Spannungen wihrend der Kristallisation zu reduzieren und Risse im Glassub-
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Abbildung 3.3: EBSD-Aufnahme einer elektronenstrahlkristallisierten Schicht (aus
[Bec2013]).

strat zu verhindern. Das Vakuum in der Prozesskammer weist einen Druck von 10 ¢ mbar
auf. Bei der Kristallisation werden Elektronen von einer linienférmigen Wolfram-Gliihka-
thode emittiert, mittels elektrischer Felder beschleunigt und auf die Probe fokussiert. Uber
die Beschleunigungsspannung kann die Leistungsdichte variiert werden, die in das Mate-
rial eingetragen wird. Die Probe wird mit einer konstanten Geschwindigkeit von 6 mm/s
verfahren. Der Linienfokus des Elektronenstrahls von 90 mm x 0,8 mm wird dabei durch die
Siliziumschicht gezogen. Aus der Kombination von Leistungsdichte und Verfahrgeschwin-
digkeit ergibt sich die Energiedichte. Fiir das in dieser Arbeit untersuchte elektronenstrahl-
kristallisierte Silizium wird eine Energiedichte von 1,01]/ mm? gewdhlt, die zu einem late-
ralen Kristallwachstum fiihrt, wie es in Abbildung 3.3 dargestellt ist.

3.1.3 Thermische Nachbehandlung

Die SPC-Proben werden bei Temperaturen von tiber 800 °C thermisch nachbehandelt, um
die Materialqualitdt zu verbessern [Ter2005; Ter2007]. Diese kurzzeitigen Hochtemperatur-
prozesse sollen Defekte ausheilen [Dos1996] und Dotanden aktivieren [Cub2001]. Zu die-
sem Zweck kommen ein konventioneller RTA-Ofen (Rapid Thermal Annealing) und ein
Lasersystem mit Linienfokus zum Einsatz. Wahrend der konventionelle Ofenprozess schon
seit Jahren fiir die hier behandelten Schichten angewandt wurde [Rau2009], stellt die Be-
handlung mit dem Laser zur Defektausheilung einen neuen Ansatz dar, die Materialqua-
litat der hier verwendeten festphasenkristallisierten Schichten zu verbessern. Bei der Be-
handlung der Schichten mit Hilfe des RTA-Ofens sind sowohl die Si-Schicht als auch das
Glassubstrat hohen Temperaturen ausgesetzt. Durch einen fokussierten Energieeintrag in
die Si-Schicht mit Hilfe des Lasers konnen hohere Schichttemperaturen erreicht werden oh-

ne das Glassubstrat zu zerstoren.
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Abbildung 3.4: RTA-Temperaturprofile fiir 900 °C und 950 °C bei einer Plateauzeit von 60
Sekunden. Der Ofenprozess beinhaltet eine langsame Aufheizphase durch den Transfor-
mationsbereich des Glassubstrats (1), ein schnelles Heizen auf die gewtiinschte Plateau-
temperatur (2) und einen langsamen Abkiihlvorgang durch den Transformationsbereich

).

Die Datenpunkte der SPC-Schichten, die thermisch nachbehandelt wurden, werden mit ei-
nem zusétzlichen , TA” (Thermal Annealing) gekennzeichnet. Dies schliefit beide Nachbe-

handlungsprozesse (Ofen und Laser) mit ein.

Ofen

Fiir die Hochtemperatur-Experimente kam das System Heatpulse 210T von AG ASSOCIA-
TES zum Einsatz. 13 Wolfram-Halogenlampen mit einer Leistung von je 1,5 kW ermdglichen
maximale Ofentemperaturen von 1100 °C und maximale Heizraten von 200 K/s. Das Lam-
penfeld ist von wassergekiihlten Reflektorwdnden umgeben. Innerhalb des Lampenfelds
befindet sich eine fiir die Warmestrahlung transparente Quarzkammer, in der die Proben
prozessiert werden. Als Probenteller kommt ein 4“-Graphitwafer zum Einsatz, der in die
Quarzkammer geschoben werden kann. Neben dem Probenteller befindet sich ein Thermo-
element, mit dem die Temperatur in der Kammer ausgelesen und kontrolliert wird. Das
Signal des Thermoelements wird von einer externen Mikrocontroller-Einheit genutzt, um
die Temperatur zu regulieren. Die Quarzkammer wird wéhrend der Temperaturbehand-
lung mit Stickstoff durchflutet.

In Abbildung 3.4 ist ein typischer Temperaturverlauf eines RTA-Prozesses skizziert, wie

er in dieser Arbeit zum Einsatz kommt. Ein Temperaturprofil wird gewahlt, das an den
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Transformationsbereich des Borosilikatglases angepasst ist. Die Transformationstempera-
tur von Schott Borofloat 33 ist 525 °C, der Transformationsbereich liegt zwischen der unteren
(518 °C) und oberen Kiihltemperatur (560 °C) [Sch2013b]. Unterhalb des Transformations-
bereichs entspricht der Ausdehnungskoeffizient des Borosilikatglases (3,3 x 107" K~1) in
etwa dem des Siliziums (2,6 x 107 K™1). Innerhalb des Transformationsbereichs divergie-
ren die thermischen Ausdehnungseigenschaften der beiden Materialien. Das nicht-lineare
Verhalten des Ausdehnungskoeffizienten des Glases erfordert langsame Heiz- und Kiihlra-
ten, um Rissbildung zu vermeiden. Oberhalb von 560 °C weicht das Glas auf, sodass trotz
der grofieren Diskrepanz der Ausdehnungskoeffizienten kaum Stress zwischen Glas und
Silizium aufgebaut wird und schnelle Temperaturrampen moglich sind.
Plateautemperaturen zwischen 900 °C und 1050 °C werden fiir die Experimente in dieser
Arbeit gewdhlt. Abbildung 3.4 zeigt den Temperaturverlauf am Thermoelement fiir eine
Plateauzeit von 60 Sekunden. Hierzu sei angemerkt, dass die Plateauzeit des Thermoele-
ments 100 Sekunden betrédgt, was aufgrund der thermischen Masse des 3,3 mm dicken Glas-
substrats einer effektiven Schicht-Plateauzeit von 60 Sekunden entspricht.

Die Aufheizphase ist gekennzeichnet durch zwei Temperaturrampen. Mit einer Heizrate
von etwa 1K/s wird die Probe durch den Transformationsbereich hindurch erwarmt (1).
Oberhalb des Transformationsbereichs wird eine Heizrate von ca. 150 K/s gewdahlt, um das
System innerhalb weniger Sekunden auf die gewtinschte Plateautemperatur zu bringen (2).
Diese Maximaltemperatur wird fiir die Dauer der eingestellten Plateauzeit konstant gehal-
ten (3). Am Ende des Plateaus werden die Halogenlampen abgeschaltet und das System
kiihlt ab. Die Kiihlrate durch den Transformationsbereich ist dabei wieder ~ 1K/s (4).

Laser

Laserinduziertes Defektausheilen wurde mit einem Dual-Wellenldngen-Aufbau (808 nm
und 940nm) durchgefiihrt. Durch zeitgleiches Prozessieren mit zwei unterschiedlichen
Wellenldngen werden Interferenzeffekte bei der Bestrahlung von diinnen Schichten mini-
miert. Dadurch wird eine homogene Materialbearbeitung gewdahrleistet. Der Aufbau der
Firma LASERLINE verfiigt tiber eine maximale Gesamtleistung von 3kW, mit der lokal
Schichttemperaturen von iiber Ty, = 1414 °C erreicht werden konnen und somit ein Auf-
schmelzen des Siliziums moglich ist. Der in dieser Arbeit untersuchte Temperaturbereich
fiir die Laser-Behandlung liegt zwischen 860 °C und 1400 °C. Das Material bleibt also in
seiner festen Phase.

Wiéhrend der Laserbearbeitung liegen die Proben auf einer Heizplatte, mit der sie auf ei-
ne Temperatur von 430 °C vorgeheizt werden. Dieser heizbare Probenhalter wird bei der
Prozessierung senkrecht zum linienformigen Laserfokus verfahren. Die Abmessungen des
Fokusbereichs sind 0,8 cm x 10 cm. Die Verfahrgeschwindigkeit betragt 20 cm/min. Die La-

serleistung wird zwischen 0,5 kW und 3,0 kW variiert. Wahrend die maximale Temperatur
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des RTA-Ofenprozesses 1050 °C betrdgt, werden Laserprozesse bei deutlich hoheren Tem-
peraturen von 1230 °C und 1400 °C durchgefiihrt.

3.1.4 Wasserstoffpassivierung

Im Anschluss an die unterschiedlichen thermischen Nachbehandlungsschritte werden al-
le in dieser Arbeit untersuchten SPC-Siliziumschichten in einer Wasserstoffplasma-Passi-
vierungskammer prozessiert. Die Passivierung wird in einem eigens dafiir angefertigten
industriellen in-line remote-plasma Prototyp durchgefiihrt (beschrieben in [Kee2005]). Vor
der Wasserstoffbehandlung wird die Siliziumoberfliche von einer nativen Oxidschicht be-
freit, indem sie fiir 3 Minuten in 2%-ige HF Sdure getaucht wird. Dies erleichtert das Ein-
dringen des Wasserstoffs wahrend der Behandlung. Die Proben sind insgesamt 20 Minuten
atomarem Wasserstoff ausgesetzt. 5 Minuten werden die Proben auf einer Prozesstempe-
ratur von 620 °C gehalten. In weiteren 15 Minuten wird die Probe auf 300 °C abgekiihlt.
Waihrend dieser Zeit wird das Plasma aufrechterhalten, um eine Effusion des Wasserstoffs
zu verhindern. Die hier beschriebene Prozessierung ist dabei fiir alle SPC-Proben die glei-
che.

Die Datenpunkte der wasserstoffpassivierten Schichten werden zusitzlich mit ,HP” (Hy-

drogen Passivation) gekennzeichnet.

3.1.5 Zellprozessierung der elektronenstrahlkristallisierten Schichten

Wiéhrend im Fall der Festphasenkristallisation komplette n+/p-/p+ Schichtstapel deponiert
werden, um die elektronische Qualitdt des Absorbermaterials tiber den Vpc-Wert zu be-
stimmen, wird der elektronenstrahlkristallisierte p- Absorber auf SiC im Anschluss an die
Kristallisation zu einer Solarzelle prozessiert [Has2013]:

Nach der Kristallisation wird die Probe fiir eine Minute bei 950 °C im RTA-Ofen behan-
delt, um Verspannungen im Glas abzubauen und damit ein Zerbrechen der Proben bei der
weiteren Prozessierung zu verhindern. Bei der in dieser Arbeit untersuchten Si-Schicht auf
SiC wurde anschlieflend eine Wasserstoffpassivierung bei 500 °C durchgefiihrt. Die Charak-
terisierung dieser Schichten hat keine Anderungen der Schichteigenschaften im Vergleich
zum nicht-passivierten Material aufgezeigt. In den Abbildungen dieser Arbeit wird daher
verkiirzt die Bezeichnung , EBC” statt ,, EBC+TA+HP” gewdhlt.

Der p-n-Ubergang im Fall des elektronenstrahlkristallisierten Materials wird durch eine
hoch-dotierte, amorphe Siliziumschicht (10 nm) realisiert. Diese wird bei einer Temperatur
von 320 °C mittels PECVD abgeschieden. Sie bildet mit dem Bor-dotierten Absorber einen
a-Si:H(n+)/c-Si(p) Heterokontakt. Der Herstellungsprozess des Heterokontaktsystems ist
in [Has2013] beschrieben.
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3.2 Charakterisierung von polykristallinen Siliziumschichten

In diesem Teil des Kapitels werden die Charakterisierungsmethoden vorgestellt, die in der
vorliegenden Arbeit zum Einsatz kommen. Die offene Klemmspannung wird mit Hilfe der
Suns-Voc Methode bestimmt (3.2.1). Die kristalline Qualitdt der Schichten und moglicher
mechanischer Stress werden mittels Raman-Spektroskopie untersucht (3.2.2). Photothermi-
sche Deflexionsspektroskopie wird angewandt, um die von Defekten hervorgerufene Ab-
sorption im Spektralbereich unterhalb der Bandliickenenergie zu detektieren (3.2.3). Struk-
turelle Defekte im poly-Si werden mit elektronenmikroskopischen Methoden sichtbar ge-
macht (3.2.4). Photolumineszenzuntersuchungen decken die strahlenden Rekombinations-
mechanismen auf (3.2.5). Mittels ortlich aufgeloster Messungen des elektronenstrahlindu-
zierten Stroms wird die Rekombinationsaktivitdt der verschiedenen Bereiche untersucht
(3.2.6). Den Abschluss bildet die Detektion paramagnetischer Defekte mit Hilfe der Elektro-

nenspinresonanz (3.2.7).

3.2.1 SunS—Voc

Mit Hilfe der Suns-Vpc-Methode von Sinton und Cuevas [Sin2000] werden die offe-
nen Klemmspannungen der n+/p-/p+ Silizium-Schichtstapel des festphasenkristallisier-
ten Materials bestimmt. Um den vergrabenen n+ Emitter zu kontaktieren, wird ein nass-
chemischer Atzprozess angewandt, der das p-dotierte Silizium an einer Ecke der Probe
entfernt, sodass die n+ Schicht freigelegt ist. Die poly-Si-Atzlosung beinhaltet HF (50%),
H3PO4 (85%), HNO3 (65%) und deionisiertes Wasser.

Der Messaufbau besteht aus einer Xenon Blitzlampe, einer Referenzsolarzelle, die die
Lichtintensitdt misst, und zwei Messnadeln, um die Probe zu kontaktieren. Da die offene
Klemmspannung bei der Suns-Voc-Methode stromfrei gemessen wird und eine Metallisie-
rung der Proben nicht notig ist, wird eine der beiden Nadeln auf die p+ Seite, die andere auf
die freigelegte n+ Schicht gesetzt. Ein Superstrat-Probenhalter ermoglicht eine Beleuchtung
der Proben durch die Glas-Seite.

Die Probe wird unter der Blitzlampe positioniert. Ein einzelner Blitz beleuchtet Probe und
Referenzzelle. Offene Klemmspannung und Lichtintensitdt werden zeitabhédngig gemessen.
Da die Zeitkonstante fiir das Abklingen der Lichtintensitdt (~ 2 ms) sehr viel grofer ist als
die Lebensdauer der Minoritdtsladungstrdager in polykristallinem Silizium (einige Nano-
sekunden), entspricht ein Lichtblitz einer Serie von quasi-statischen Messungen bei unter-
schiedlichen Lichtintensitdten. Mit Hilfe der kalibrierten Referenzsolarzelle wird aus der
Lichtintensitdt ein pseudo-Kurzschlussstrom errechnet. Dadurch ergibt sich eine pseudo-
IV-Kennlinie. Sie unterscheidet sich von einer realen IV-Kennlinie dadurch, dass kein Se-
rienwiderstand anliegt und damit nur ein oberes Limit des Fiillfaktors angegeben werden
kann. In dieser Arbeit wird aus den pseudo-IV-Kennlinien lediglich der Voc-Wert abgele-

sen.
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3.2.2 Raman-Spektroskopie

Die strukturellen Eigenschaften werden mit Hilfe der Raman-Spektroskopie untersucht. Fiir
die 2um bzw. 10 pm dicken Proben wird ein Laser mit einer Anregungswellenldnge von
A = 623nm verwendet. Dies entspricht einer Eindringtiefe in kristallinem Silizium von
3 um. Damit beinhaltet das Raman-Spektrum sowohl Beitrdge aus dem Volumen als auch
von der Oberfldche. Die Untersuchungen an der Grenzflache zum Substrat der EBC-Proben
(Kapitel 5.3.2) werden hingegen mit einem griinen (500 nm) Laser durchgefiihrt (Eindring-
tiefe 550 nm).

Aus den Spektren werden die Position und die Breite des charakteristischen transversal
optischen (TO) Phononsignals kristallinen Siliziums bei etwa 520 cm ™! bestimmt. Eine Ver-
schiebung der spektralen Position des Signals deutet auf Verspannungen hin, die Halb-
wertsbreite FWHM (full width at half maximum) des Signals ist ein Maf3 fiir die Kristallini-
tat des Materials.

3.2.3 Photothermische Deflexionsspektroskopie

Mit Hilfe der Photothermischen Deflexionsspektroskopie (PDS) wird der Absorptionskoef-
fizient der Silizium-Diinnschichten bestimmt. Dabei ist vor allem der Spektralbereich unter-
halb der Bandkante des kristallinen Siliziums interessant, in welchem die Absorption von
Defektzustdnden innerhalb der Bandliicke bestimmt wird. Mit einer Sensitivitit von bis zu
1072 cm ! eignet sich die PDS-Methode hervorragend fiir die Messung sehr niedriger De-
fektabsorption im Energiebereich unterhalb der Bandliickenenergie.

Bei dieser Messmethode wird die Probe in einem Glasbehilter positioniert, der mit Tetra-
decafluorohexan (CgFy4) gefiillt ist. Die Siliziumseite der Probe wird senkrecht mit mono-
chromatischem Licht bestrahlt (siehe Abbildung 3.5). Als Lichtquelle kommt eine Xenon
Halogenlampe zum Einsatz, deren Strahlung von einem Digikrom DK240 Monochromator
gefiltert und mittels eines Choppers moduliert wird. Der Messbereich umfasst Photonen-
energien von 3,5 eV bis 0,5 eV mit einer Auflosung von 0,01 eV. Das eingestrahlte Licht fiihrt
zu einer Erwdrmung der Probe. In unmittelbarer Ndhe zum Ort der Einstrahlung wird die-
se Warme an die umgebende Fliissigkeit abgegeben. Ein Temperaturgradient bildet sich
aus. Da der Brechungsindex des CgFy4 sehr stark von der Temperatur abhéngt, liegt wah-
rend der Einstrahlung ein Brechungsindexgradient vor. Parallel zur Oberflache des Sili-
ziums passiert ein Laserstahl das warmebeeinflusste Gebiet. In der Zeit, in der das Xenon-
Lampenlicht vom Chopper blockiert wird, verlduft der Laserstrahl unabgelenkt durch die
Fliissigkeit. Wahrend der Halogenlicht-Bestrahlung wird der Laserstrahl durch den ortsab-
hédngigen Brechungsindex gebeugt. Diese Abweichung vom Ausgangszustand ist propor-
tional zum Absorptionskoeffizienten des beleuchteten Materials. Sie wird mit Hilfe eines Si-
Photodetektors bestimmt. Defektzustande, an denen die Ladungstrager strahlend rekombi-

nieren (Fluoreszenz), tragen nicht zu der Erwdrmung der Probe bei. Demnach wird mittels
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Chopper CsFs

Xenon-Lampe = Monochromator \

Detektor h

Detektor
Abbildung 3.5: Schematische Zeichnung der PDS-Methode. Die Absorption des Lichts
der Xenon-Lampe fithrt zur Erwdrmung der Siliziumschicht. Das Temperaturprofil der
Fliissigkeit C¢F14 nahe der Siliziumoberfldche lenkt den Laserstrahl von seiner urspriing-
lichen Richtung ab.

PDS die Defektabsorption an nicht-strahlenden Rekombinationszentren untersucht. Damit
stellt PDS eine komplementdre Messmethode zur Photolumineszenz dar, die ausschliefdlich

die strahlende Rekombination detektiert.

3.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) wird genutzt, um strukturelle Defek-
te in den Siliziumschichten zu identifizieren. Dazu werden Querschnittsproben der
Glas/SiN/n+/p-/p+ Stapel préapariert. Probendicken von unter 100 nm sind nétig, um die
Elektronentransparenz zu gewahrleisten. Dies wird durch Polieren und anschlieffendes Io-
nenstrahldtzen erreicht. Zur Analyse der Proben kommt ein 200 kV Tecnai Osiris Mikroskop
von FEI zum Finsatz. Versetzungen und Stapelfehler konnen anhand des Bildkontrasts in
Hellfeld-Aufnahmen lokalisiert werden. Der Kontrast entsteht durch die Beugung der Elek-
tronen am (gestorten) Kristallgitter beim Durchdringen der Probe.

Waéhrend der Vergleich der Stapelfehlerdichten qualitativ erfolgt, wird die Dichte an Verset-
zungen tiiber die ,random circle” Methode abgeschitzt, die Steeds [Ste1966] von der ,ran-
dom line” Methode [Ham1961] abgeleitet hat. Kreise mit beliebigem Zentrum werden in
den Bereich von Interesse gezeichnet. Die Anzahl N der Schnittpunkte des Kreises mit Ver-

setzungslinien wird bestimmt. Dann kann die Versetzungsdichte pg4;g tiber

pdisl = N/ (2dt) (3.1)

berechnet werden, wobei d der Durchmesser des Kreises und ¢ die Dicke der TEM-Probe

ist.
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3.2.5 Photolumineszenz

Spektralaufgeloste Photolumineszenz wird eingesetzt, um die strahlenden Rekombina-
tionsmechanismen im polykristallinen Silizium zu untersuchen. Die Anregungswellen-
lange des Lasers liegt bei 532 nm. Eine relativ niedrige Laserleistung von 50 mW wird ge-
wahlt, um Modifikationen im Material zu verhindern. Temperaturabhingige Messungen
werden im Bereich zwischen 80K und 300K durchgefiihrt. Die Grofie des Laserspots be-
tragt etwa 100 um. Fiir festphasenkristallisiertes Silizium stellt die Spotgrofie eine ausrei-
chende Mittelung tiber die unterschiedlichen Bereiche (K&rner verschiedener Grofse und
Orientierung, und ihre Korngrenzen) des Materials dar. Da diese Bedingung fiir fliissig-
phasenkristallisierte Siliziumschichten nicht erfiillt ist, das Ergebnis der PL-Messung also
ortsabhdngig ist, werden Bereiche von etwa 1 cm? gewdhlt, die mit einer Serie von Mes-
sungen abgerastert werden. Aus diesen Einzelmessungen werden Ubersichtsaufnahmen
erstellt, die die Lumineszenzintensitit einer bestimmten Emissionswellenldnge ortsaufge-
16st darstellen.

Fiir die PL-Messungen bei 5 K wurde ein weiterer Aufbau genutzt: Ein gepulster Stickstoff-
Laser (MNL 800 von LASERTECHNIK BERLIN) dient als Pumpquelle (337 nm) fiir einen grii-
nen Farbstofflaser (500 nm). Die Proben befinden sich in einem auf 10~% mbar evakuierten
Kryostaten, der mit fliissigem Helium auf eine Temperatur von 5K gekiihlt wird. Das Lu-
mineszenzlicht von 900 nm bis 1800 nm wird mit Hilfe eines Monochromators und einer
InGaAs-Diode spektral aufgelost detektiert.

3.2.6 Elektronenstrahlinduzierte Strommessungen

Die fliissigphasenkristallisierten Schichten werden mit der EBIC-Methode (engl. Electron
Beam Induced Current) untersucht, bei der der elektronenstrahlinduzierte Strom gemessen
wird: Elektronen-Loch-Paare werden durch die Bestrahlung der Probe mit dem Elektronen-
strahl eines Elektronenmikroskops erzeugt. Fiir die Messung des EBIC-Signals muss die
Probe iiber einen p-n-Ubergang oder einen Schottky-Kontakt verfiigen. Auf die in dieser
Arbeit untersuchten p-dotierten Absorber wird ein Schottky-Kontakt aus Aluminium auf-
gebracht. Dazu wird die Oberfliche zunichst mittels Piranha-Atzl6sung gereinigt. Das Auf-
dampfen der Al-Kontakte durch eine Lochmaske geschieht im Hochvakuum. Die Schichtdi-
cke des Aluminiums betrdagt etwa 10 nm. Dadurch ist die Absorption des Elektronenstrahls
in der Kontaktschicht zu vernachlédssigen. Anschliefiend wird ein nicht mit Aluminium be-
dampfter Bereich der Siliziumoberfldche durch Aufreiben von In/Ga mit einem ohmschen
Riickkontakt versehen. Fiir die EBIC-Untersuchungen kommt ein EVO 40 Elektronenmikro-
skop der CARL ZEISS AG zum Einsatz. Ausgestattet mit einem Kiihltisch der Firma GATAN
und der Software DigitalMicrograph kénnen temperaturabhédngige, quantitative EBIC-Mes-
sungen durchgefiihrt werden. Der tatsdchliche Emissionsstrom des Elektronenstrahls, ge-

nannt Strahlstrom, wird iiber einen Faraday-Detektor und ein Picoamperemeter der Fir-
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Elektronenstrahl
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Abbildung 3.6: Schemazeichnung der EBIC-Methode. Mit dem Elektronenstrahl wird die
Al-Kontaktfliche abgerastert. Der induzierte Strom wird ortsaufgeldst gemessen.

ma KEITHLEY erfasst. Die Messungen erfolgen in der Regel bei Strahlstromen von einigen
100 pA und bei Strahlenergien von 10keV bis 30 keV.

Der Elektronenstrahl wird iiber die Probe gescannt. Dadurch werden lokal Elektronen-
Loch-Paare erzeugt. Je mehr dieser Ladungstrdager zum EBIC-Strom beitragen, desto heller
erscheint der gemessene Ort auf der Kontrastaufnahme. Gehen die Ladungstrdager durch
Rekombination verloren, erscheint der Punkt dunkler. Dadurch liefert eine EBIC-Messung
ortlich aufgeloste Informationen tiber die Rekombination im untersuchten Material. Re-
kombinationsaktive Defekte konnen mit dieser Methode sichtbar gemacht werden. Die ort-

liche Auflosung reicht aus, um einzelne Versetzungen zu messen.

3.2.7 Elektronenspinresonanz

Zur Bestimmung der Dichte paramagnetischer Defekte mittels quantitativer Elektronen-
spinresonanz (ESR) kommt ein Bruker ESP 300 X-Band Spektrometer zum Einsatz. Das
Spektrometer ist ausgestattet mit einem TE011 Resonator, der bei einer Mikrowellenfre-
quenz von 9,8 GHz betrieben wird. Eine Modulation des Magnetfeldes mit einer Modula-
tionsfrequenz von 100 kHz wird gewahlt, um mit Hilfe der Lock-In Methode zu detektieren.
Die Messungen werden an den Absorberschichten der Glas/SiN/p- Proben bei Raumtem-
peratur durchgefiihrt. Um paramagnetische Beitrdge des Glassubstrats und der SiN Diffu-
sionsbarriere auszuschlieffen, werden diese vor der Messung nasschemisch entfernt (Ab-
bildung 3.7). Dazu wird ein Klebestreifen auf die Silizium-beschichtete Seite der Probe ge-
klebt. Anschlieflend wird die komplette Probe in 50%-ige Flusssaure (HF) getaucht. Je nach
Glassubstrat dauert es 4-10 Stunden, bis sich das Substrat vollstindig aufgelost hat. Bei
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A
i s

HF 50% Aufrollen

Abbildung 3.7: Praparation der ESR-Proben. Links: Ein Klebestreifen wird auf die Ab-
sorberschicht geklebt. Mittels HF (50%) wird das Substrat entfernt. Mitte: Die Schicht
(hier dinner dargestellt als im linken Bild) wird mit Hilfe eines zweiten Klebestreifens
eingeschlossen. Rechts: Um die Schicht nahe der Symmetrieachse des Resonators zu po-
sitionieren, wird der Klebestreifen aufgerollt.

der EBC-Probe auf SiC wird nach der HF-Behandlung ein 1-miniitiger Atz-Prozess mit der
poly-Si-Atze (siehe Kapitel 3.2.1) durchgefiihrt, um auch das SiC zu entfernen.

Nach der Entfernung des Substrats haftet die diinne Siliziumschicht an dem Klebestreifen.
Ein zweiter Klebestreifen wird auf die noch freiliegende Seite der Schicht geklebt, um ein
Abblittern zu verhindern und die Handhabung der Probe zu erleichtern.

Das Entfernen des Glassubstrats hat dariiber hinaus den Vorteil, dass durch das Aufrollen
der in Klebestreifen eingeschlossenen Schicht mehr Probenmaterial im Resonator platziert
werden kann. Die untere Messgrenze betragt 10! Defekte (absolut). Je mehr Defekte im
Resonator vorhanden sind, desto besser die Nachweisempfindlichkeit: Durch die Vergrofle-
rung des Silizium-Volumens innerhalb des Resonators wird das Signal zu Rausch Verhaltnis
verbessert.

Der raumliche Bereich innerhalb des Resonators, in dem die Feldverteilung maximal und
annihernd konstant ist, ist 30 x 4 x 4 mm?3. Die Probengrofie sollte innerhalb dieser Abmes-
sungen bleiben. Die aufgerollte Probe nimmt ein Volumen von etwa 15 x 3 x 3mm? ein.

Ortliche Inhomogenititen und Richtungsabhingigkeiten kénnen nicht aufgeldst werden.
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4 Die Rolle der maximalen Prozesstemperatur

Dieses Kapitel fasst die Beobachtungen der poly-Si-Defektanalyse zusammen. Es stellt eine
Ubersicht {iber die der Diskussion zugrundeliegenden Proben dar. Alle Ergebnisse wer-
den in Abhéngigkeit der maximalen Prozesstemperatur vorgestellt. Interpretationen dieser
Beobachtungen werden nicht angefiihrt. In den folgenden Kapiteln 5 bis 7 werden die Er-

gebnisse der verschiedenen Messungen schliefllich gegeniibergestellt und diskutiert.

4.1 Die offene Klemmspannung

Wie in Kapitel 2 beschrieben, ist die offene Klemmspannung Vo ein Maf fiir die elektro-
nische Materialqualitdt des poly-Si. Durch die Anwendung verschiedener Kristallisations-
und Nachbehandlungsprozesse werden poly-Si-Schichten unterschiedlicher Materialqua-
litat hergestellt. Diese Schichten stellen die Grundlage fiir die Analyse der Defekte und
deren Auswirkung auf die elektronische Qualitit dar. Abbildung 4.1 zeigt eine Ubersicht
der in dieser Arbeit untersuchten Proben. Aufgetragen auf der y-Achse sind die Vpc-Wer-
te der jeweiligen Probe. Die x-Achse gibt die maximale Temperatur an, mit der die Proben
prozessiert wurden. Fiir den Fall der unbehandelten SPC-Schicht ist dies die Kristallisa-
tionstemperatur 600 °C (,,SPC”). Fiir die thermisch nachbehandelten SPC-Proben ist dies
die Temperatur des Defektausheilungsprozesses. Das fliissigphasenkristallisierte Material
wird mit (,,T>1414 °C”) bezeichnet, da die genaue Temperatur der Schmelze unbekannt ist.

Dargestellt mit offenen Symbolen ist der Zustand nach der Wasserstoffpassivierung, ge-
schlossene Symbole zeigen den Zustand ohne Wasserstoffpassivierung. Unmittelbar nach
der Festphasenkristallisation bei 600 °C (,,SPC”, schwarzes Quadrat) betrdgt die offene
Klemmspannung Voc = (105 £ 8) mV. Durch thermisches Nachbehandeln des kristallisier-
ten Materials wird der Voc-Wert grofer (,SPC+TA”, blaue Kreise). Mit steigender Tempe-
ratur dieser Nachbehandlung nimmt er zu. Ein Maximalwert von (241 £ 18) mV wird bei
der hochsten Nachbehandlungstemperatur von 1400 °C erreicht. Der Zusammenhang zwi-
schen Temperatur und Vpc entspricht dem Trend, der auch in fritheren Untersuchungen
im Temperaturbereich bis 1050 °C beobachtet wurde [Rau2009]. Nach anschlieflender Was-
serstoffpassivierung betrdgt der Voc-Wert fiir die nicht thermisch nachbehandelte Probe
(276 +11) mV (,,SPC+HP*). Die thermisch nachbehandelten Proben weisen nach der Pas-
sivierung Voc-Werte zwischen (331 £7) mV und (440 £ 5) mV auf.

Die bei 1400 °C nachbehandelte Schicht wurde dabei zerstort, sodass kein Voc-Wert nach
der Wasserstoffpassivierung existiert. Der niedrige Voc-Wert der bei 1230 °C behandelten
Schicht nach der Wasserstoffpassivierung ist darauf zuriickzufiithren, dass der Passivie-
rungsprozess nicht auf das laserbehandelte Material zugeschnitten ist. Bei der gewihlten

Wasserstoffpassivierung handelt es sich um einen Standardprozess fiir RTA behandelte Pro-
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Abbildung 4.1: Voc-Ubersicht der in dieser Arbeit untersuchten Proben in Abhéingig-
keit der maximalen Temperatur, mit der die Proben prozessiert wurden. Offene Symbole
zeigen den Zustand nach der Wasserstoffpassivierung, ausgefiillte Symbole zeigen den
Voc-Wert ohne Wasserstoffpassivierung. Schwarze Quadrate stellen die festphasenkris-
tallisierten Schichten dar, blaue Kreise die thermisch nachbehandelten SPC-Schichten. Die
elektronenstrahlkristallisierte Schicht auf SiC (griines Dreieck) ist rechts der Achsenunter-
brechung ohne Skalierung abgebildet.

ben [Kee2005]. Alle Schichten wurden in demselben Plasmaprozess passiviert, um eventu-
elle Prozessschwankungen auszuschlieffen und den Einfluss der thermischen Behandlung
auch nach der Passivierung vergleichen zu konnen. Defektausheilungsprozess und Wasser-
stoffpassivierung miissen aufeinander abgestimmt werden. Amartya et al. haben mit der
Kombination aus dem in dieser Arbeit verwendeten Laser Annealing Prozess bei 1400 °C
und einer Optimierung der Wasserstoffbehandlung einen maximalen Voc-Wert von 485 mV
erreichen kénnen [Cho2013].

Der Voc-Wert der EBC-Probe auf SiC betrdgt (534 + 11) mV (griines Dreieck) und ist rechts
der Achsenunterbrechung (ohne Skala) abgebildet. Ein Voc-Wert der EBC-Probe auf SiOy,
die in dieser Arbeit mittels Raman-Spektroskopie, Photolumineszenz und Elektronenspin-
resonanz untersucht wird, liegt nicht vor. Ahnlich prozessierte EBC-Schichten auf SiOy be-
schichteten Substraten weisen Vgc-Werte bis 570 mV auf.

Die hier ermittelten offenen Klemmspannungen sind typisch fiir die jeweiligen Prozessvari-
anten. Sie liegen aber jeweils unter den Vpoc-Werten der entsprechenden, aktuellen Rekord-
solarzellen: So weist die SPC-Rekordsolarzelle mit einer Effizienz von 10,4 % eine offene

Klemmspannung Voc von 495 mV auf [Kee2007]. 577 mV wurden in der EBC-Rekordsolar-
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zelle mit einer Effizienz von 9,0 % erreicht [Amk2013]. Der Rekord fiir fliissigphasenkristal-
lisiertes poly-Si betragt 11,7 % bei einer offenen Klemmspannung von 585 mV [Dor2013]. Da
in dieser Arbeit reine p-dotierte Absorberschichten auf ihre V¢ limitierenden Defekte un-
tersucht werden sollen, wird der Bezug zu Vc-Werten tiber die hier untersuchten Solarzel-
lenstapel n+/p-/p+ hergestellt. Wie der Vergleich mit den Rekordsolarzellen zeigt, wird das
jeweilige Voc-Potenzial nicht vollstandig ausgeschdpft, jedoch entsprechen die gemessenen
Voc-Werte der Schichtstapel-Proben den parallel prozessierten Absorberschichten, die im
Laufe dieser Arbeit mittels EBIC (Kapitel 5.2), Photolumineszenz (Kapitel 6.1), Elektronen-
spinresonanz (Kapitel 7) und Photothermischer Deflexionsspektroskopie (Kapitel 5.3.2 und
7.1.1) untersucht werden.

4.2 Raman-Spektroskopie

Die transversal optische Mode kristallinen Siliziums liegt bei einer Wellenzahl von etwa
520cm L. Die Breite dieser Mode spiegelt die kristalline Qualitit des Materials wider. Sie
gibt Aufschluss dartiber, in welchem Ausmafs strukturelle Defekte die periodische Struktur
des Gitters storen [Iqb1981; Igb1982]. Die volle Breite bei halber Signalhohe - im Folgen-
den kurz FWHM (full width at half maximum) genannt - ist ein Mafs fiir die Kopplung
des k = 0 Phonons zu anderen Phononzustdnden, wobei ik den Impuls des Phonons dar-
stellt. Strukturelle Unordnung und Defekte fithren zu einer teilweisen Auflosung der k~0
Auswahlregel. Dadurch kommt es zu einer Verbreiterung des 520 cm~! Signals.

Der rechte Graph in Abbildung 4.2 zeigt die Raman-Spektren der festphasenkristallisierten
Schicht (schwarze, durchgezogene Linie) und der bei 1400 °C thermisch nachbehandelten
Schicht (hellblaue, gestrichelte Linie). Die Spektren sind normiert und ihre Maxima sind auf
eine gemeinsame Wellenzahl festgelegt, um den Verlauf der Kurven vergleichen zu kon-
nen. Die exakten Positionen der Maxima werden in Kapitel 6.2.1 ndher untersucht. Eine
Verschiebung dieser Signalposition in Abhédngigkeit der Prozessierung ldsst Riickschliisse
auf Verspannungen im Material zu. Hier wird jedoch nur die Breite der Signale betrachtet.
Die symmetrische Form der abgebildeten Spektren zeigt, dass das Material vollstandig kris-
tallisiert ist. Schon nach dem Festphasenkristallisationsprozess bei 600 °C sind keine signifi-
kanten amorphen Beitrage im Spektralbereich zwischen 480 cm ! und 520 cm ! erkennbar.
Die 520 cm~!-Phononlinie in den verschiedenen Spektren unterscheidet sich jedoch in ihrer
Breite. So weist die SPC-Schicht ein breiteres Signal auf als die bei 1400 °C thermisch nach-
behandelte Schicht. Eine systematische Analyse der Halbwertsbreiten ist in Abbildung 4.2
links dargestellt. Das FWHM der polykristallinen Siliziumschichten ist gegen die maximale
Prozesstemperatur aufgetragen. Fiir die festphasenkristallisierten Proben ist dies die an-
gewandte TA-Temperatur, beziehungsweise die Kristallisationstemperatur von 600 °C fiir
die Probe, die nicht thermisch nachbehandelt wurde. Die Messungen wurden vor der Was-

serstoffpassivierung durchgefiihrt, um allein den Einfluss der thermischen Behandlung zu
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Abbildung 4.2: Links: Halbwertsbreite des TO-Raman-Phonons bei 520cm~! der poly-
Si-Schichten in Abhdngigkeit der maximalen Prozesstemperatur. Dargestellt sind die Er-
gebnisse nach der Festphasenkristallisation (schwarzes Quadrat), nach dem Defektaushei-
lungsprozess (blaue Kreise) und nach Fliissigphasenkristallisation (griines Dreieck, oran-
gefarbener Stern). Die graue gestrichelte Linie zeigt die Referenzmessung eines mono-
kristallinen Siliziumwafers. Rechts: Linienform des Raman-Signals fiir zwei verschiedene
polykristalline Siliziumschichten. Die Spektren sind normiert und so verschoben, dass ih-
re Maxima bei der gleichen Wellenzahl liegen. Die schwarze, durchgezogene Linie zeigt
den Zustand nach der Festphasenkristallisation bei 600 °C. Thermisches Nachbehandeln
des SPC-Materials bei 1400 °C (hellblaue, gestrichelte Linie) fithrt zu einer Verringerung
der Signalbreite (FWHM).

analysieren. In Kapitel 5.3 wird auch der Einfluss der Wasserstoffatome auf das Raman-
Signal diskutiert. Die EBC-Proben sind rechts der Achsenunterbrechung eingezeichnet.

Unmittelbar nach der Festphasenkristallisation weist das Raman-Spektrum eine Signalbrei-
te von 4,9 cm ™! auf (,SPC”, schwarzes Quadrat). Mit steigender TA-Temperatur verringert
sich die Breite des Signals der SPC-Schichten auf bis zu 3,8 cm~! fiir die hochste TA-Tempe-
ratur von 1400 °C (,,SPC+TA”, blaue Kreise). Nach der Elektronenstrahlkristallisation zeigt
das Raman-Spektrum eine Signalbreite von 3,8 cm ™! (,,EBC auf SiC*) bzw. 3,7cm ™! (,EBC
auf SiOy”). Als Referenz ist die Signalbreite eines monokristallinen Siliziumwafers einge-

zeichnet, der zur Kalibration des Raman-Messplatzes dient (gestrichelte Linie bei 3,4 cm™1).

4.3 Elektronenspinresonanz

Die Anzahl paramagnetischer Elektronenspins in den polykristallinen Siliziumschichten
kann mittels quantitativer Elektronenspinresonanz (ESR) bestimmt werden [Eat2010]. In
Abbildung 4.3 sind die DB-Defektkonzentrationen aller Absorberschichten, die in dieser
Arbeit mit der ESR-Methode untersucht wurden, gegen die maximale Prozesstemperatur

aufgetragen. Wie zuvor entsprechen die offenen Symbole den Messungen nach der Was-
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Abbildung 4.3: Dichte der paramagnetischen Defekte in den poly-Si-Schichten in Ab-
hiangigkeit der maximalen Prozesstemperatur. Ausgefiillte Symbole stellen den Zustand
vor der Wasserstoffpassivierung dar, offene Datenpunkte entsprechen den Messungen
nach der Wasserstoffpassivierung. Schwarze Quadrate und blaue Kreise zeigen die SPC-
Schichten mit und ohne thermischer Nachbehandlung. Rechts der Achsenunterbrechung
ist die Defektkonzentration der EBC-Schichten (griines Dreieck, orangefarbener Stern)

dargestellt.

serstoffpassivierung, geschlossene Symbole zeigen den Zustand vor der Wasserstoffpassi-
vierung. Die SPC-Schichten werden durch schwarze Quadrate reprasentiert, die thermisch
nachbehandelten Schichten durch blaue Kreise. Rechts der Achsenunterbrechung sind die
EBC-Schichten (griines Dreieck, orangefarbener Stern) dargestellt.

Die Schicht unmittelbar nach der Festphasenkristallisation (,SPC”) weist die hochs-
te Defektkonzentration von (1,6 £0,3) x 1017 cm—3 auf. Thermisches Nachbehandeln
(,SPC+TA") bei 1230 °C bzw. 1400 °C fiihrt zu einer leichten Reduktion der Defektkonzen-
tration auf (6,9 +1,9) x 10'®cm =3 bzw. (2,8 4 0,8) x 10'® cm 3. Das Fehlen der Datenpunk-
te von 900-1050 °C ist auf die in Kapitel 3.2.7 beschriebene Probenpréparation zuriickzufiih-
ren. Das Ablosen des Glases und das EinschliefSen der Schicht in Klebestreifen macht die
Proben fiir eine weitere Prozessierung unbrauchbar. Daher wurde bei einigen Proben auf
die Messung vor der Wasserstoffpassivierung verzichtet.

Nach der  Wasserstoffpassivierung ~ werden  DB-Defektkonzentrationen  von
(1,9+0,7) x 10°cm—3 bis (2,4 4+ 1,1) x 10'® cm~3 gemessen. Der Einfluss der Wasserstoff-
passivierung wird beim Vergleich der schwarzen Quadrate deutlich. Eine Verringerung

der Defektkonzentration um eine Groflenordnung wird durch die Passivierung von
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ungepaarten Elektronenspins erreicht. Bei der Kristallisation {iber die Fliissigphase entsteht
polykristallines Silizium mit einer Defektkonzentration von (3,0 £1,2) x 10 ecm—3 (,,EBC
auf SiC”) bzw. (7,7 £4,2) x 10 cm ™3 (,EBC auf SiOy*), die um zwei Groflenordnungen
kleiner ist als die Defektkonzentration nach Festphasenkristallisation. Betrachtet man die
Daten insgesamt, so ist ein genereller Trend erkennbar: Mit steigender Prozesstemperatur

nimmt die Dichte der ungepaarten Spins ab.

4.4 Zusammenfassung des Kapitels

In diesem Kapitel wurden die Ergebnisse der verschiedenen Messungen in Abhdngigkeit
der maximalen Prozesstemperatur dargestellt. Dabei wurde beobachtet, dass mit zuneh-
mender Temperatur der Voc-Wert steigt, das FWHM des Raman-Signals abnimmt und die
Dichte der ungepaarten Spins reduziert wird. Bemerkenswert ist, dass diese Trends un-
abhingig vom jeweiligen Prozess (SPC, RTA, Laser Annealing, EBC) sind. Die maximale
Temperatur, die in der Schicht erreicht wird, scheint der entscheidende Parameter zu sein.

Die in diesem Kapitel gezeigten Beobachtungen werden in den anschliefsenden Kapiteln
gegeniibergestellt und diskutiert. Dabei liegt der Fokus in Kapitel 5 auf den strukturellen
Defekten. Kapitel 6 behandelt die strahlenden Rekombinationsmechanismen an Versetzun-
gen. In Kapitel 7 werden die DB-Defekte diskutiert. Ein Modell wird vorgestellt, das die
Erkenntnisse aus den drei Diskussionskapiteln zusammenfasst, um die offene Klemmspan-

nung Vpoc in Abhédngigkeit der Defekte zu simulieren (Kapitel 8).
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5 Strukturelle Defekte

In diesem Kapitel werden die kristallographischen Defekte der poly-Si-Schichten ndher un-
tersucht. Die strukturellen Defekte des festphasenkristallisierten Siliziums werden in Kapi-
tel 5.1 analysiert. Dabei wird der Einfluss der maximalen Prozesstemperatur auf die Evo-
lution der Defektstrukturen diskutiert. Anschlieffend werden die Versetzungen und Korn-
grenzen und ihre Rekombinationsaktivitdt im fliissigphasenkristallisierten Silizium unter-
sucht (Kapitel 5.2). In Kapitel 5.3 wird die kristalline Qualitdt der poly-Si-Schichten und ihr

Einfluss auf die offene Klemmspannung analysiert.

5.1 Versetzungen und Stapelfehler in festphasenkristallisiertem
Silizium
Die Ergebnisse der Raman-Spektroskopie und der Messung der offenen Klemmspannung
Voc, die in Kapitel 4 gezeigt wurden, liefern ein allgemeines Bild der Materialqualitit, las-
sen aber keine Riickschliisse auf bestimmte Defektsorten zu. Der Einfluss der verschiedenen
Hochtemperaturprozesse auf die Defektstrukturen wird in diesem Kapitel mittels elektro-
nenmikroskopischer Methoden naher beleuchtet.
Zunichst werden die Auswirkungen der thermischen Nachbehandlung auf die Stapelfeh-
ler und Versetzungen in den SPC-Schichten mittels TEM untersucht (5.1.1). Versetzungs-
dichten im EBC-Material hingegen werden mittels EBIC analysiert (5.2), da die Grofie der
TEM-Probenpéparate von einigen Mikrometern viel kleiner ist als die mittlere Korngrofie in
fliisssigphasenkristallisiertem Silizium (siehe Abbildung 3.3) und das Ergebnis daher nicht
repréasentativ fiir die gesamte Probe ist. Zuséatzlich werden nasschemische Defektédtz-Unter-
suchungen an beiden Materialien durchgefiihrt (5.1.2).

5.1.1 Transmissionselektronenmikroskopie

Querschnittsaufnahmen mittels Transmissionselektronenmikroskopie werden an festpha-
senkristallisierten Schichten durchgefiihrt, um ausgedehnte Defekte wie Versetzungen und
Stapelfehler zu lokalisieren und zu quantifizieren. Die strukturellen Verdnderungen, die
durch die thermischen Nachbehandlungsschritte im Material hervorgerufen werden, kon-
nen dadurch sichtbar gemacht werden. Abbildung 5.1 zeigt TEM-Aufnahmen von SPC-
Stapeln der Struktur n+/p-/p+. Auf dem oberen Bild ist der Zustand nach der Kristallisa-
tion gezeigt, das untere Bild zeigt die Probe, die zusétzlich mit einer Temperatur von 1050 °C
behandelt wurde. TEM-Untersuchungen wurden auch an den Proben durchgefiihrt, die bei
1230 °C und bei 1400 °C behandelt wurden. Da die beobachtbaren Veranderungen bei allen
drei Proben nahezu identisch sind, ist hier nur eine dieser Proben dargestellt.

Der Vergleich der unbehandelten Probe mit den thermisch nachbehandelten Proben zeigt,
dass durch die Hochtemperaturbehandlung des SPC-Materials die Anzahl an Stapelfeh-
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(a) SPC 600°C

\

(b) SPC + TA 1050°C
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Abbildung 5.1: TEM-Querschnittsaufnahmen von festphasenkristallisierten Silizium-
Schichten. Das obere Bild zeigt das Material nach der Kristallisation, das untere zeigt
das Material nach einer RTA-Behandlung bei 1050 °C. Die gelben Linien geben an, wo
Stapelfehler vorliegen.

lern (in Abbildung 5.1 gekennzeichnet durch gelbe Linien) reduziert wird. Die Dichte an
Versetzungen (nicht eingezeichnet) hingegen bleibt unverdndert: Versetzungsdichten von
10'° cm~2 werden sowohl vor als auch nach der Behandlung detektiert. Thermische Nach-
behandlung im untersuchten Temperaturbereich von 1050 °C-1400 °C reicht also aus, um
die Dichte von Stapelfehlern zu reduzieren. Versetzungen werden hingegen nicht ausge-
heilt. Die hier beobachteten Versetzungsdichten liegen um mehrere Gréfienordnungen tiber
den Versetzungsdichten, die beispielsweise in multikristallinen Siliziumwafern vorliegen
(< 10° cm™2) [Rin2002; Har2008].

Eine zweite Beobachtung folgt aus den TEM-Untersuchungen und ist in Abbildung 5.2 dar-
gestellt. Die Querschnitts-TEM-Aufnahme zeigt die Emitter-Absorber-Grenzflache in einer
vergroflerten Darstellung. Aus ihr wird deutlich, dass die strukturellen Defekte vor allem
an der Grenzflache zwischen dem p-dotierten Absorber und dem stark n-dotierten Emitter
zu finden sind. Dies kann auf die Kristallisationskinetik wahrend der Festphasenkristallisa-
tion zurtickgefiihrt werden. Die Nukleation von Kristalliten findet vorzugsweise an dieser

Grenzflache statt, an der die Phosphoratome als Kristallisationskeime wirken [Cse1977]. Bei

36



5.1 Versetzungen und Stapelfehler in festphasenkristallisiertem Silizium

(a) SPC 600 °C
I AR

Abbildung 5.2: Detail-Aufnahmen der Grenzfliche zwischen dem stark Phosphor-dotier-
ten Emitter (,,5i: n+”) und dem schwach Bor-dotierten Absorber (,,Si: p-“). Dargestellt sind
(a) die festphasenkristallisierte (,SPC 600 °C*) und (b) die bei 1050 °C thermisch nachbe-
handelte (,,SPC+TA 1050 °C”) Probe. Gelbe Linien markieren Stapelfehler.

der Entstehung eines Kristalls an der Grenzflache kommt es aufgrund der unterschiedlichen
kovalenten Radien des Phosphor-dotierten und des Bor-dotierten Siliziums zu vermehrtem
Einbau von Stapelfehlern und Versetzungen [Lev1967]. Levine et al. haben dariiber hinaus
gezeigt, dass die hochste Dichte struktureller Defekte in dotiertem Silizium dort zu finden
ist, wo der Gradient der Dotierkonzentration am steilsten ist, was in den hier behandelten
Schichtstapeln der Grenzflache zwischen der n+ und der p- Schicht entspricht.

Bei der thermischen Nachbehandlung der SPC-Schichten werden Stapelfehler effektiv aus-
geheilt. Ein Entfernen aller Stapelfehler ist jedoch nicht moglich. Auch beschrénkt sich die
Reduktion der Stapelfehler auf die Absorberschicht. Stapelfehler im n-dotierten Emitter
werden nicht ausgeheilt.

Das Ausheilen von Stapelfehlern in Silizium mit Hochtemperaturprozessen wurde erstmals
in den 1960er Jahren untersucht [Men1964; Jac1965; Boo1966]. Suzuki et al. haben den Ein-
fluss der maximalen Temperatur und der Prozessdauer auf das Ausheilen von Stapelfeh-
lern in epitaktisch gewachsenen Siliziumschichten (~ 50 pm) analysiert [Suz1972]. Aus den

Untersuchungen folgt, dass im Temperaturbereich von 700-1250 °C nach wenigen Minuten
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80-90% der Stapelfehler eliminiert sind. Ein Anteil von etwa 10% der Stapelfehler kann aber
nicht ausgeheilt werden. Auch ein mehrstiindiger Prozess bei 1250 °C reicht nicht aus, um
die Dichte dieser Defekte weiter zu reduzieren. Die Autoren zeigen dariiber hinaus, dass
der Eliminationsprozess vorzugsweise an der Siliziumoberfliche beginnt, wo die Atome
leicht verschoben werden kénnen, wenn die dazu nétigen Temperaturen vorherrschen. Bei-
de Beobachtungen decken sich mit den TEM-Analysen an SPC-Siliziumschichten. Eine Ver-
besserung des Eliminationsprozesses von Stapelfehlern durch hhere Temperaturen ist also
nicht zu erwarten. Warum die Stapelfehler im Phosphor-dotierten Emitter nicht ausgeheilt
werden, konnte nicht geklart werden. Mogliche Griinde konnten die nach wie vor schlech-
te Gitteranpassung der hochdotierten n-Schicht oder der groflere Abstand zur Oberfldche
sein, an der nach [Suz1972] das Ausheilen der Stapelfehler startet.

5.1.2 Defektatz-Analyse durch Rasterelektronenmikroskopie

Da es sich bei der Defektanalyse mittels TEM um eine sehr zeitaufwendige Methode han-
delt, wurden nicht alle festphasenkristallisierten Schichten mit dieser Methode untersucht.
Bei der Fliissigphasenkristallisation kommt hinzu, dass es aufgrund der ¢rtlichen Inhomo-
genitdt nicht moglich ist, TEM-Proben zu prédparieren, die reprasentativ fiir das ganze Ma-
terial sind. Eine einfache und schnelle Art, in beiden Materialien Defekte mikroskopisch zu
analysieren, ist mit Hilfe von Defektidtz-Untersuchungen moglich.

Dabei kommt eine Atzlosung zum Einsatz, die nach ihrem Erfinder Secco d’Aragona be-
nannt ist [Aral972]. Die Proben werden 4 Sekunden lang in diese Losung getaucht. Ein
selektiver Atzprozess setzt ein, der zum Materialabtrag an Kristallfehlern fiihrt. Defektfreie
Bereiche werden nicht angegriffen. Dadurch kénnen Defekte fiir mikroskopische Untersu-
chungen sichtbar gemacht werden. Abbildung 5.3 zeigt Rasterelektronenmikroskopie-Auf-
nahmen verschiedener festphasenkristallisierter Proben, die 4 Sekunden lang einer Secco-
Atze ausgesetzt waren. Die Bilder der Siliziumschichten sind nach steigender maximaler
Prozesstemperatur angeordnet. Es sind die SPC-Schicht (a) und die thermisch nachbehan-
delten Schichten, bei 1050 °C (b), 1230 °C (c) und 1400 °C (d) dargestellt.

In allen Proben sind die Korngrenzen deutlich als gedtzte Graben zu erkennen. Auch Defek-
te innerhalb der Korner sind in allen Proben sichtbar. Bei der unbehandelten SPC-Schicht
hat der Atzprozess die gesamte Oberfliche angegriffen (Abbildung 5.3 (a)). Die Dichte an
Defekten ist so hoch, dass kein Bereich der Oberflache ungeitzt bleibt. Die Korngrenzen
sind deutlich als tiefe Graben zu erkennen.

Die SPC-Schichten, die mit Temperaturen bis zu 1050 °C thermisch nachbehandelt wur-
den, zeigen keine signifikante Verbesserung. Représentativ fiir den Temperaturbereich 860-
1050 °C ist in Abbildung 5.3 (b) die bei 1050 °C thermisch nachbehandelte Probe dargestellt.
Auch nach der Hochtemperatur-Prozessierung wird die gesamte Oberflache von der Atz-

16sung angegriffen.
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(a) 600°C (b) 1050°C

800 nm

Abbildung 5.3: REM-Aufnahmen verschiedener poly-Si-Schichten nach nasschemischem
Defektitzen mit einer Secco-Atzlosung. Atzlocher und -graben zeigen defektreiche Ge-
biete wie Versetzungen und Korngrenzen. Dargestellt ist jeweils der Zustand nach Fest-
phasenkristallisation (a) bzw. nach zusétzlicher thermischer Nachbehandlung bei 1050 °C
(b), 1230 °C (c) bzw. 1400 °C (d).

Eine Verdnderung der durch die Atzlosung hervorgerufenen Morphologie ist erst bei Tem-
peraturen iiber 1050 °C zu erkennen. Abbildung 5.3 (c) und (d) zeigen die bei 1230 °C und
1400 °C thermisch nachbehandelten Schichten. Im Vergleich zu (a) und (b) ist eine deutli-
che Verringerung der Dichte der geédtzten Locher sichtbar. Einige Bereiche der Oberfldche
werden gar nicht von der Atzlosung angegriffen. Dariiber hinaus sind auch die Atzgruben
der Korngrenzen weniger stark ausgeprégt, was darauf hindeutet, dass das Volumen der
defektreichen, nicht-kristallinen Korngrenzenbereiche reduziert wird. Diese Verbesserung
der Kristallinitdt bei hohen Temperaturen durch das Ausheilen von strukturellen Defek-
ten und die Verringerung der amorphen Bereiche an Korngrenzen entspricht den Beobach-
tungen der Raman-Untersuchungen (Abbildung 4.2), in denen das FWHM des kristallinen
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Phononsignals mit steigender Temperatur abnimmt und sich der Breite monokristallinen
Siliziums anndhert. Wahrend der Hochtemperaturprozessierung wird das amorphe Mate-
rial der Korngrenzen von den Kérnern vereinnahmt. Die Kérner wachsen und minimieren
so das Korngrenzvolumen, wodurch eine Minimierung der Gesamtenergie erreicht wird
[Kam1998].

Die Reduzierung der in Abbildung 5.3 erkennbaren Atzstrukturen innerhalb der Kérner
(Atzlocher) zeigt, dass die Defekte, die von der Atzlosung angegriffen werden, erst bei Tem-
peraturen oberhalb von 1050 °C ausgeheilt werden. In fritheren Untersuchungen an geétz-
ten Siliziumoberflachen [Pet2005] wurden diese Atzlocher dem Verspannungsfeld von Ver-
setzungen zugeordnet. Es handelt sich dabei um Versetzungen, deren Versetzungslinie die
Siliziumoberfldche durchstoft. Das Verspannungsfeld, das durch die Versetzung hervorge-
rufen wird, nimmt einen Bereich von etwa 100 nm Durchmesser um den Versetzungskern
ein. Dies ist der Bereich, der von der Defektitze abgetragen wird. Nach wenigen Sekunden
des Atzens entstehen Locher, deren Grofie dem verspannten Gebiet um den Versetzungs-
kern entspricht.

Das Ausheilen von Versetzungen in Silizium bei Hochtemperaturprozessen wurde von
Hartman et al. [Har2008] an multikristallinem Material untersucht. Die Autoren fanden her-
aus, dass Temperaturen von iiber 1100 °C nétig sind, um Versetzungen auszuheilen. Thre ex-
perimentellen Ergebnisse stimmen mit dem Modell iberein, das 1951 von Kuhlmann ef al.
[Kuh1951] postuliert und spéater von Nes et al. [Nes1995] weiterentwickelt wurde. Das Mo-
dell besagt, dass Versetzungen wéhrend eines Hochtemperaturprozesses durch den Kristall
wandern. Die Ausheilung einer Versetzung kann dann auf zwei Arten geschehen: Wenn
sie auf eine weitere Versetzung mit entgegengesetztem Vorzeichen trifft, Iosen diese sich
gegenseitig auf. Es kommt zur paarweisen Annihilation. Dieser Vorgang wird dadurch be-
glinstigt, dass sich Versetzungen mit entgegengesetztem Burgersvektor anziehen. Die zwei-
te Moglichkeit ist das Ausdiffundieren der Versetzung. Dabei wandert die Versetzung zur
Oberflache und wichst aus dem Kristall heraus. Stokkan et al. haben kiirzlich gezeigt, dass
die Ausdiffusion den dominierenden Anteil in diesem Relaxationsprozess darstellt, vor
allem im oberflichennahen Bereich (~ 50 um) der von ihnen untersuchten Siliziumwafer
[Sto2012]. Auch dieser Prozess wird durch Kréfte begtinstigt, die das Verspannungsfeld ei-
ner Versetzung auf ihre Umgebung ausiibt: Ahnlich den attraktiven Kréften zwischen zwei
Versetzungen mit entgegengesetztem Vorzeichen wird eine Versetzung, die sich nahe der
Oberfldche befindet, von Spiegelkriften angezogen, die von der Versetzung selbst hervor-
gerufen werden [Hir1992]. In Anbetracht des grofsen Verhiltnisses von Oberfldche zu Volu-
men der diinnen Siliziumschichten (<2 pm) ist zu erwarten, dass es zur Ausdiffusion von
Versetzungen kommt, sobald die dafiir nétigen Temperaturen (>1100 °C) vorherrschen. Je
hoher die Temperatur und je langer die Prozesszeit, desto hoher die Mobilitat der Verset-

zungen und desto wahrscheinlicher ist die Ausdiffusion von Versetzungen [Har2008].
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Wie in Kapitel 3.1.3 beschrieben, wurde bei der thermischen Nachbehandlung mit Hilfe des
RTA-Ofens ein Temperaturbereich von 900 °C bis 1050 °C abgedeckt. Dieser Temperaturbe-
reich hat zu keiner signifikanten Verdnderung der Atzstrukturen gefiihrt (Abbildung 5.3
(a) und (b)). Dies legt nahe, Prozesse bei noch hoheren Ofentemperaturen durchzufiihren.
Allerdings sind bei der Behandlung in einem konventionellen RTA-Ofen sowohl die Sili-
ziumschicht als auch das Glas, dessen Aufweichungspunkt bei 560 °C liegt, diesen hohen
Temperaturen ausgesetzt. Eine Erthohung der Temperatur bzw. der Prozesszeit hat zur Fol-
ge, dass es zur Deformation des Glassubstrates kommt [Rau2009]. Dariiber hinaus nimmt
die Wahrscheinlichkeit zu, dass Verunreinigungen aus dem Glas in die Siliziumschicht dif-
fundieren. Die thermische Nachbehandlung der SPC-Schichten mit Hilfe von Laserstrah-
lung ermoglicht es, lokal sehr hohe Temperaturen zu erreichen ohne das Glas zu zerstoren.
Hierin liegt der Vorteil thermischer Behandlungsschritte, bei denen der Warmeeintrag mit
Hilfe fokussierter Energiequellen (z.B. Laser oder Elektronenstrahl) erfolgt. Die zur Defek-
tausheilung benétigte Energie wird direkt in die Schicht eingebracht. Das Laser Annealing
bei 1230 °C und 1400 °C zeigt eine deutliche Verringerung der Dichte der Atzlocher. Die re-
duzierte Breite der Raman-Signale (Abbildung 4.2) und die hochsten Vpc-Werte nach der
thermischen Behandlung (geschlossene Symbole in Abbildung 4.1) weisen ebenfalls auf ei-
ne verbesserte Materialqualitét hin.

Die Beobachtungen der Defektitz-Untersuchungen deuten also an, dass Versetzungen im
SPC-Material bei der thermischen Nachbehandlung mit Temperaturen grofler als 1050 °C
ausgeheilt werden. Dies widerspricht allerdings den Beobachtungen der TEM-Untersu-
chungen (Kapitel 5.1.1), in denen keine Verringerung der Versetzungsdichte bei 1050 °C
und 1400 °C festgestellt werden konnte. Eine mogliche Erkldrung fiir diesen Widerspruch
ist, dass die Versetzungen auch nach der thermischen Behandlung noch vorhanden sind,
dass das durch sie hervorgerufene Verspannungsfeld jedoch durch den Hochtemperatur-
prozess entspannt wird. Es findet dadurch kein Materialabtrag wihrend des Atzprozesses
statt. In den Elektronenmikroskopaufnahmen sind diese Versetzungen dann nicht sichtbar.
Da das Verspannungsfeld von Versetzungen Energiezustande nahe der Bandkanten hervor-
ruft, die wesentlich an der Rekombination von Ladungstragern beteiligt sind, wird bei der
Diskussion der Rekombinationsmechanismen in Kapitel 6 und Kapitel 7 ndher auf die hier

gemachten Beobachtungen eingegangen.

5.2 Versetzungen in fliissigphasenkristallisiertem Silizium

Die Oberfldche der EBC-Schicht auf SiC nach einem identischen Defektatz-Prozess (Secco-
Atze fiir vier Sekunden) ist in Abbildung 5.4 fiir zwei verschiedene Bereiche dargestellt.
Wihrend die gezeigten Ausschnitte der gedtzten SPC-Schichten (Abbildung 5.3 (a)-(d)) die
Eigenschaften der ganzen Probe sehr gut wiedergeben, ist es bei den grofien Kornstruktu-

ren der Fliissigphasenkristallisation hingegen nicht moglich, einen Bereich auszuwdahlen,
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5um

Abbildung 5.4: REM-Aufnahmen an verschiedenen Stellen der elektronenstrahlkristal-
lisierten Schicht auf SiC nach nasschemischem Defektdtzen mit einer Secco-Atzldsung.
Man beachte, dass diese Aufnahmen in einem anderen Mafistab dargestellt sind als die
Bilder in Abbildung 5.3.

der représentativ fiir das gesamte Material ist. Hier sei anzumerken, dass von sechs zuféllig
ausgewdhlten Bereichen, die mit dem Elektronenmikroskop ndher untersucht wurden, fiinf
dem in Abbildung 5.4 (b) dargestellten Bild entsprechen. Dies deutet darauf hin, dass viele
Gebiete der Probe frei von Versetzungen sind. Als Atzstrukturen treten lediglich die Korn-
grenzen in Erscheinung. Nichtsdestotrotz konnen Bereiche mit punktformigen Atzlochern
gefunden werden (Abbildung 5.4 (a)), die auf die Anwesenheit von Versetzungen hindeu-
ten. Die Dichte der Atzstrukturen in diesen Bereichen ist jedoch weitaus geringer als bei
den SPC-Schichten. Hier ist zu beachten, dass die Abbildungen 5.3 und 5.4 unterschiedli-
che Vergroflerungen aufweisen. Dies ist ein Hinweis darauf, dass die Versetzungsdichten
im EBC-Material deutlich geringer sind.

Mittels TEM-Untersuchungen wurden Versetzungsdichten in den SPC-Proben quantitativ
analysiert. Fiir diese Schichten, mit Korngrofien von rund 1um, stellen die TEM-Quer-
schnitte reprdsentative Messungen fiir das ganze Material dar. Hingegen hangt aufgrund
der Korngrofien des fliissigphasenkristallisierten Materials das Ergebnis einer TEM-Analy-
se stark davon ab, aus welchem Bereich der Probe das TEM-Préaparat stammt. Informatio-
nen iiber Versetzungen in fliissigphasenkristallisiertem Silizium werden daher im Rahmen
dieser Arbeit iiber andere Charakterisierungsmethoden gewonnen. In Kapitel 6.1 werden
Versetzungen indirekt {iber die von ihnen verursachte Photolumineszenz untersucht. Hin-
gegen wird in diesem Kapitel eine raumlich auflosende Methode angewandt, die alle de-
fektinduzierten Rekombinationsmechanismen, sowohl strahlende als auch nicht-strahlen-

de, mit einbezieht: Die Rekombinationsaktivitit des fliissigphasenkristallisierten Materials
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Abbildung 5.5: Ubersichtsaufnahme einer EBIC-Messung an der EBC-Schicht auf SiC.
Der Graustufenkontrast gibt an, wie viele der induzierten Ladungstriger die Kontakte
erreichen und zum EBIC-Strom beitragen. Je dunkler ein Gebiet, desto stdrker sind die
Rekombinationsverluste.

wird {iber die Messung des elektronenstrahlinduzierten Stromes untersucht, mit der Ver-
setzungsstrukturen ortlich aufgelost werden konnen.

In Kapitel 5.2.1 wird die Versetzungsdichte im elektronenstrahlkristallisierten Material auf
SiC bestimmt. Kapitel 5.2.2 ist der Rekombinationsaktivitit dieser Versetzungen gewidmet.
In Kapitel 5.2.3 wird die EBIC-Methode in Kombination mit EBSD-Analysen angewandyt,

um den Ursprung der Versetzung zu erortern.

5.2.1 Bestimmung der Versetzungsdichte

In Abbildung 5.5 ist eine EBIC-Ubersichtsaufnahme der elektronenstrahlkristallisierten Pro-
be auf SiC gezeigt. Dargestellt ist die Sammlungseffizienz C als Graustufenkontrast. Je ho-
her C, desto grofler ist der Anteil der induzierten Ladungstrédger, die an den Kontakten
eingesammelt werden und zum EBIC-Strom beitragen, desto heller ist das entsprechende
Gebiet. Die Sammlungseffizienz C ist definiert als das Verhiltnis von gemessenem EBIC-
Strom zum maximal moglichen Strom. Der maximal mogliche Strom hdngt von der jeweili-
gen Strahlenergie und dem jeweiligen Strahlstrom (Emissionsstrom des Elektronenstrahls)
ab. Zu diesem Zweck wird neben dem EBIC-Strom auch der Strahlstrom gemessen (sie-
he Kapitel 3.2.6). C ist 100%, wenn keine Rekombinationsprozesse stattfinden und alle La-
dungstrager, die durch den Elektronenstrahl induziert wurden, an den Kontakten einge-
sammelt werden.

Eine rdumlich stark unterschiedliche Materialqualitdt wird in Abbildung 5.5 deutlich und
entspricht den Beobachtungen der Defektatz-Analysen in Abbildung 5.4, dass Regionen mit
unterschiedlicher Defektdichte vorliegen: Die Kontrastaufnahmen zeigen Gebiete, in denen

die Ladungssammlung durch Rekombination abgeschwicht wird (dunkle Gebiete), und
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Gebiete, in denen die induzierten Ladungstrdger die Kontakte erreichen und zum EBIC-
Strom beitragen (helle Gebiete). Zudem ist in diesen Aufnahmen auch die Kornstruktur
erkennbar. Die Korngrofien reichen von wenigen Mikrometern bis zu einigen Millimetern,
mit der fiir Zonenschmelzverfahren typischen Ausdehnung entlang der Kristallisations-
richtung.

Die Auflosung der EBIC-Methode reicht aus, um strukturelle Defekte wie Versetzungen
abzubilden. Die schwarzen Linien, die in vielen Bereichen der Schicht zu sehen sind, wer-
den von Versetzungen hervorgerufen. Uber ihre Anzahl kann dquivalent zur TEM-Analyse
eine Versetzungsdichte bestimmt werden: Durch das Abzdhlen der schwarzen Linien bei
ausreichender Vergrofierung kann eine Versetzungsdichte abgeschitzt werden. Die hellen
Bereiche weisen Versetzungsdichten von unter 10° cm~2 auf. In den dunklen Gebieten be-
tragt die Versetzungsdichte tiber 107 cm~2. Dies deckt sich mit fritheren Untersuchungen
an elektronenstrahlkristallisierten Siliziumschichten [Sei2011]. Als Vergleich seien Verset-
zungsdichten in multikristallinen Siliziumwafern herangezogen, die in den defektreichs-
ten Kornern typischerweise 10* bis 10° cm~2 betragen [Rin2002; Har2008]. In diesen Kor-
nern werden die Versetzungen als eine der Hauptursachen fiir Rekombinationsverluste
angesehen [Sop2000; Sto2007]. Dies gilt insbesondere in Verbindung mit Verunreinigun-
gen [Fel1993; Kve2001]. Fiir multikristalline Silizium-Solarzellen wurde gezeigt, dass Ver-
setzungsdichten grofer als 10* cm~2 lokal die Rekombination von Minoritatsladungstra-
gern verstarken [Don1998]. Die Bedeutung von korninneren Versetzungen wird vor allem
auf den grofien Raumbereich zuriickgefiihrt, der von der Versetzung und ihrem Verspan-
nungsfeld beeinflusst wird [Sto2007]. Da elektronenstrahlkristallisiertes Silizium dhnliche
Korngrofien aufweist wie multi-Si, ist zu erwarten, dass die hier beobachteten Versetzungs-

dichten einen signifikanten Einfluss auf die Lebensdauer der Ladungstrager haben.

5.2.2 Rekombinationsaktivitat

Dariiber hinaus sind mit Hilfe der EBIC-Methode Aussagen iiber den Verunreinigungsgrad
der Versetzungen moglich: Kveder et al. haben gezeigt, dass die Rekombinationsaktivitat
einer Versetzung stark von ihrem Verunreinigungsgrad abhédngt und dass temperaturab-
hédngige EBIC-Messungen Aufschluss dariiber geben konnen [Kve2001].

Des Weiteren kann iiber die Energie des Elektronenstrahls dessen Eindringtiefe variiert wer-
den. Eine Abschitzung der Diffusionslange wird dadurch moglich.

Um diese beiden Aspekte zu beleuchten, wird in diesem Kapitel die Rekombinationsak-
tivitdt in Abhédngigkeit der Messtemperatur und der Eindringtiefe des Elektronenstrahls
untersucht.

Die Sammlungseffizienz, die in den EBIC-Ubersichtsaufnahmen als Graustufenkontrast
dargestellt ist, hangt von der Messtemperatur und der Energie des Elektronenstrahls ab.

Die Messtemperatur beeinflusst die Besetzung der Defektniveaus, die Strahlenergie be-
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Abbildung 5.6: Temperatur- und Tiefenabhdngige EBIC-Messungen der elektronenstrahl-
kristallisierten Schicht auf SiC. Links: Die blaue Linie kennzeichnet die Strecke auf der
Probe, die den Messungen in der rechten Graphik entspricht. Rechts: Die Sammlungs-
effizienz C ist iiber dem Ort auf der Probe aufgetragen. Der Vergleich der hellblauen,
durchgezogenen Linie zur schwarzen, gestrichelten Linie zeigt den Einfluss der Mess-
temperatur. Der Vergleich der hellblauen Linie zur dunkelblauen, gepunkteten Linie zeigt
den Einfluss der Eindringtiefe.

stimmt die Eindringtiefe des Elektronenstrahls und damit die Tiefe, in der Ladungstrager
erzeugt werden. Im rechten Teil der Abbildung 5.6 ist die Sammlungseffizienz als Linien-
scan bei verschiedenen Temperaturen und Strahlenergien dargestellt. Die entsprechende,
etwa 1,4mm lange Strecke auf der elektronenstrahlkristallisierten Schicht ist in der EBIC-
Aufnahme (Abbildung 5.6 links) als blaue Linie gekennzeichnet. Die gewéahlte Verfahrstre-
cke schliefst sowohl defektarme Gebiete (0-900 um) als auch stark versetzte Gebiete (900-

1400 pm) ein. Letztere entsprechen dem dunklen Gebiet in der Kontrastaufnahme.

Temperaturabhangigkeit

In der rechten Graphik in Abbildung 5.6 zeigen die schwarze, gestrichelte Linie und die
hellblaue, durchgezogene Linie die Sammlungseffizienz bei fester Strahlenergie (15keV)
und verschiedener Messtemperatur. Im defektfreien Gebiet ist die Sammlungseffizienz
tiir beide Temperaturen identisch. Die Rekombinationsaktivitit im stark versetzten Gebiet
nimmt jedoch bei tiefen Temperaturen ab.

Das temperaturabhédngige Rekombinationsverhalten von Versetzungen wird von Kittler et
al. auf ihre Kontamination mit Verunreinigungen zurtickgefiihrt [Kit1995]. Im Jahr 2001
zeigten Kveder et al., dass der Vergleich der EBIC-Intensitdt bei verschiedenen Tempera-
turen Aufschluss tiber den Verunreinigungsgrad der Versetzungen geben kann [Kve2001].
Nach dem Modell iiber Rekombination an Versetzungen aus Ref. [Kve2001] ist die Abnah-
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me der Rekombinationsaktivitdt im stark versetzten Gebiet bei tiefer Temperatur, wie sie
hier beobachtet wird, ein Hinweis auf einen geringen Kontaminationsgrad der Versetzun-
gen und damit auf eine geringe Dichte tiefer Defektzustidnde, die von Verunreinigungen
hervorgerufen werden.

Um den Verunreinigungsgrad quantitativ zu bestimmen, miissen EBIC-Messungen bei vie-
len verschiedenen Temperaturen durchgefiihrt werden. Der Vergleich der Sammlungseffi-
zienz bei einer tiefen und einer hohen Temperaturen ldsst aber eine grobe Abschitzung zu.
Nach [Kve2001] ist die Liniendichte von Verunreinigungen entlang des Versetzungskerns

kleiner als 107 cm !

, wenn bei niedrigen Messtemperaturen eine grofiere Rekombinations-
aktivitdt gemessen wird als bei hohen Temperaturen, wie es in Abbildung 5.6 fiir die beiden

Messungen bei 15 keV der Fall ist (schwarze und hellblaue Linie).

Eindringtiefe

Die Sammlungseffizienz und damit die Rekombinationsaktivitit eines Gebietes hangt ne-
ben der Messtemperatur auch von der Energie des Elektronenstrahls ab. Der Einfluss der
Strahlenergie wird aus dem Vergleich der beiden Linienscans deutlich, die bei einer Mess-
temperatur von 100 K aufgenommen wurden. Strahlenergien von 15keV (schwarze, gestri-
chelte und hellblaue, durchgezogene Kurve) und 30keV (dunkelblaue, gepunktete Kurve)
wurden gewdhlt. Dies entspricht Eindringtiefen von etwa 2 um bzw. 6,5 um. Die Samm-
lungseffizienz bei einer Strahlenergie von 15 keV betragt in dem defektarmen, hellen Gebiet
in der Mitte der EBIC-Aufnahme (Abbildung 5.6 links) ca. 75% und fallt in dem angren-
zenden, defektreichen Gebiet auf etwa 40% ab (hellblaue Linie). Bei einer Strahlenergie von
30keV betragt die Sammlungseffizienz in den entsprechenden Gebieten ca. 65% bzw. 10%
(dunkelblaue Linie). Sowohl in den rekombinationsschwachen als auch -starken Gebieten
ist die Ladungssammlung bei 30 keV deutlich geringer als bei 15 keV. Bei grofierer Eindring-
tiefe gelangen weniger Ladungstrdager zu den an der Oberfldache befindlichen Kontakten.
Dass die Sammlungseffizienz auch in den defektarmen, hellen Bereichen mit steigender
Eindringtiefe abnimmt, lasst auf Diffusionsldngen schliefien, die kleiner oder gleich der
Schichtdicke von 10 pm sind. In den stark versetzten Gebieten kann die Diffusionsldnge auf
kleiner als 1um abgeschitzt werden, in Ubereinstimmung mit fritheren Untersuchungen
an EBC-Schichten [Sei2011].

Eine weitere mogliche Ursache fiir die reduzierte Sammlungseffizienz bei htherer Eindring-
tiefe ist eine starke Rekombinationsaktivitdt der riickseitigen Grenzfliche. Mit der EBIC-
Methode lasst sich jedoch nicht ermitteln, welchen Anteil die beiden Ursachen, Volumen-
diffusionsldange und Grenzflaichenrekombination, an dem beobachteten Effekt haben.
Alberi et al. haben an 2 um dicken, epitaktisch gewachsenen c-Si-Schichten mit variierender
Versetzungsdichte gezeigt, dass zwischen der Diffusionslinge und der Versetzungsdich-

te ein direkter Zusammenhang besteht [Alb2010]. Temperaturabhéngige EBIC-Messungen,
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die an diesen epitaktisch gewachsenen Si-Schichten durchgefiihrt wurden, zeigen sehr ge-
ringe Kontaminationsgrade der Versetzungen. Fiir diese Schichten mit Rekombination an
sauberen Versetzungen finden die Autoren einen linearen Zusammenhang zwischen der
Diffusionsldnge Lqg und dem mittleren Abstand zwischen den Versetzungen /4. Der mitt-
lere Abstand zwischen den Versetzungen wird dabei mit ﬁ abgeschitzt, wobei Ny die
Versetzungsdichte ist. Die Diffusionsldnge kann dann mit

1 1
L :—l = — ¢ — .

abgeschitzt werden. Nach diesem Modell betrdgt die Diffusionsldnge in den stark versetz-
ten Gebieten der hier untersuchten EBC-Schicht auf SiC mit Ny > 107 cm 2 weniger als
1,6 pum. In den defektarmen Bereichen mit Versetzungsdichten kleiner als 10* cm =2 sollte
die Diffusionsldnge L grofier als 50 um sein.

Aus den EBIC-Analysen folgt jedoch, dass die Diffusionsldnge auch in den defektarmen
Gebieten kleiner als 10 pm (die Schichtdicke) ist. Die Abweichung von den in [Alb2010]
bestimmten Diffusionsldngen weist darauf hin, dass neben den Versetzungen zusatzliche
Verlustkanile existieren, die von dem Modell nicht betrachtet werden. Dies konnten Re-
kombinationsverluste an anderen Defektsorten oder an der riickseitigen Grenzfldche sein.
Auf den Einfluss anderer Defekte wird in den Kapiteln 7 und 8.3 ndher eingegangen. Die

Grenzflache zum Substrat wird in Kapitel 5.3.2 untersucht.

5.2.3 Ursprung der Versetzungen

Aus den Secco-Atz- und EBIC-Untersuchungen des fliissigphasenkristallisierten Materials
geht hervor, dass in dem Material sehr unterschiedliche Versetzungsdichten vorliegen kon-
nen. Die Frage, warum manche Gebiete eine hohe, andere eine geringe Versetzungsdichte
aufweisen, beinhaltet die Frage nach der physikalischen Ursache der Versetzungen. Eine
Diskussion iiber die Generation von Versetzungen im fliissigphasenkristallisierten Material
soll nun gefiihrt werden.

Die Untersuchungen in diesem Kapitel haben gezeigt, dass die Lebensdauer bzw. Diffu-
sionsldnge der Ladungstrager lokal stark herabgesetzt wird, wenn eine hohe Versetzungs-
dichte vorliegt. Die Versetzungen haben also direkten Einfluss auf die elektronische Mate-
rialqualitat. In Kapitel 5.1.1 wurde dariiber hinaus gezeigt, dass ein Ausheilen von Verset-
zungen durch Nachbehandlungsprozesse nicht moglich ist. Aus diesem Grund sollte bei
der Weiterentwicklung der Fliissigphasenkristallisation das Ziel verfolgt werden, die Ent-
stehung hoher Versetzungsdichten schon wihrend der Kristallisation zu verhindern.

Dazu muss zundchst verstanden werden, was die Ursachen fiir die Entstehung von Ver-

setzungen wihrend des Kristallisationsprozesses sind und wie diese vermieden werden
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konnen. Im Folgenden wird auf mogliche Ursachen der Versetzungsgeneration wahrend
der Elektronenstrahlkristallisation eingegangen.

Da die Siliziumschichten bei der Prozessierung mit dem fokussierten Elektronenstrahl in
sehr kurzer Zeit lokal auf Temperaturen oberhalb der Schmelztemperatur gebracht wer-
den und wieder abkiihlen, ist davon auszugehen, dass thermisch induzierte Spannung sehr
wahrscheinlich ein Grund fiir das Entstehen von Versetzungen ist. Temperatur- und damit

auch Spannungsgradienten existieren in allen drei Raumrichtungen:

(1) Die Unterseite des Glases wird auf einer Temperatur von 600 °C gehalten, wahrend die
Siliziumschicht Temperaturen tiber 1400 °C aufweist.

(2) Ein Temperaturgradient in Verfahrrichtung besteht wahrend der Kristallisation sowohl
vor der Schmelze als auch hinter der Fokuslinie, wo das fliissige Material in der neuen
kristallinen Phase erstarrt.

(3) Entlang der Fokuslinie kommt es aufgrund der Inhomogenitdt des Emissionsstromes

entlang der Kathode zu lokalen Leistungsschwankungen von bis zu 10%.

Wie aus den Graustufenkontrastaufnahmen der EBIC-Untersuchungen hervorgeht, scheint
die ortliche Verteilung der Gebiete mit hoher bzw. niedriger Versetzungsdichte willkiirlich
zu sein. Eine Korrelation zwischen einer bestimmten Position auf der Probe (Mitte oder
Rand) und seiner Versetzungsdichte wird nicht beobachtet.

In der EBIC-Aufnahme der auf SiC kristallisierten Schicht in Abbildung 5.7 (a) ist zu sehen,
dass defektarme und stark versetzte Gebiete direkt nebeneinander liegen. Die Versetzun-
gen scheinen oft auf ein Korn begrenzt zu sein und enden an der Korngrenze. Dies kann
damit erkldrt werden, dass aufgrund der unterschiedlichen Kornorientierungen verschie-
dene Gleitsysteme in benachbarten Kérnern existieren: Versetzungen des einen Korns kon-
nen sich nicht im angrenzenden Korn fortsetzen, wenn das Gleitsystem der Versetzung dort
nicht existiert. Ebenfalls zu erkennen ist, dass die Versetzungsdichte auch innerhalb eines
Korns stark variiert. So weist das Korn in der Mitte der Abbildung 5.7 (a) eine hohe Verset-
zungsdichte in der oberen Bildhélfte auf, am unteren Bildrand wird eine deutlich geringere
Versetzungsdichte beobachtet. Im Solarzellenbetrieb beeintrdachtigen die stark versetzten
Gebiete auch die angrenzenden Bereiche. Zum einen wird in den schlechten Gebieten ein
stark reduzierter Kurzschlussstrom erzeugt. Hinzu kommt, dass die Sattigungsstromdichte
der Diode in den versetzten Gebieten wahrscheinlich stark erhoht ist und dadurch auch die
offene Klemmspannung herabgesetzt wird [Bud2013].

Gebiete hoher Versetzungsdichte sind oft auf einzelne Korner beschrankt. Da aber auch
innerhalb eines Korns sowohl Gebiete mit hoher Versetzungsdichte als auch versetzungs-
freie Gebiete existieren, kann die Anwesenheit von Versetzungen nicht allein durch die
vorherrschende Kristallorientierung erklart werden. Nichtsdestotrotz laufen die meisten

Versetzungen innerhalb eines Korns von Korngrenze zu Korngrenze. Da an Korngrenzen
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5.2 Versetzungen in fliissigphasenkristallisiertem Silizium
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Abbildung 5.7: Korngrenzenanalyse der EBC-Schicht auf SiC. In den drei Abbildungen
ist jeweils dieselbe Region der Probe gezeigt. (a) zeigt die ortsaufgeloste Messung des
EBIC-Signals, (b) die zugehorige EBSD-Aufnahme. In (c) sind die Korngrenzen farblich
dargestellt: Gelb, griin und blau zeigen die Zwillingskorngrenzen 3, 9 und 27. Lila-
farbene Linien zeigen Grofiwinkelkorngrenzen (Rotationswinkeln >15°), die keine CSL-

Korngrenzen sind.

zwangslaufig Gitterfehlanpassungen vorliegen, liegt die Vermutung nahe, dass diese Korn-
grenzenbereiche als Ursprung fiir die Entstehung von Versetzungen dienen kénnen. EBSD-
Untersuchungen werden durchgefiihrt, um herauszufinden, ob ein Zusammenhang zwi-
schen der Orientierung benachbarter Kérner, dem Korngrenzentyp und der Versetzungs-
dichte besteht.

Mit Hilfe der EBSD-Methode wird die Kornstruktur sichtbar gemacht und die Orientierung

der Korner bestimmt. Dariiber hinaus wird die Methode genutzt um den jeweiligen Typ
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der Korngrenze zu ermitteln. In Abbildung 5.7 (b) ist ein Ausschnitt der EBSD-Messung
der elektronenstrahlkristallisierten Schicht auf SiC gezeigt. In (a) ist die zugehorige EBIC-
Aufnahme dargestellt. Abbildung 5.7 (c) zeigt den Verlauf und den Typ der Korngrenzen:
In gelb sind die X3-Zwillingskorngrenzen dargestellt. Griine Linien entsprechen >9-Korn-
grenzen, blaue Linien stellen >27-Korngrenzen dar. 2-Korngrenzen sind Grofiwinkelkorn-
grenzen, die eine bestimmte Zahl von gemeinsamen Gitterpldtzen iiber beide Halbkristalle
hinweg besitzen. Die gemeinsamen Gitterpldtze stellen ein Koinzidenzgitter (CSL) dar. Der
~-Wert entspricht dem Kehrwert des Bruchteils gemeinsamer Plétze.

Die CSL-Korngrenzen X3, X9 und X27 machen zusammen iiber 70% der Korngrenzen aus.
Fast 60% aller Korngrenzen sind niederenergetische X3-Zwillingskorngrenzen, die elek-
trisch inaktiv sind. In Ubereinstimmung mit der Literatur zeigen die 3-Korngrenzen keine
Rekombinationsaktivitdat [Che2004; Sei2011]. Sie tragen also nicht signifikant zur Ladungs-
tragerrekombination bei.

Grof8winkelkorngrenzen mit Rotationswinkeln >15 °, die keine CSL-Korngrenzen sind, sind
in Abbildung 5.7 (c) als lilafarbene Linien gekennzeichnet. Diese hochenergetischen Korn-
grenzen weisen, zusammen mit den >27-Korngrenzen, die hochste Rekombinationsaktivi-
tat auf und sind in Abbildung 5.7 (a) als dunkle Korngrenzen zu erkennen.

Dass Versetzungen praferiert an einer bestimmten Korngrenzenart, z.B. nur an hoherener-
getischen Korngrenzen entstehen, kann nicht beobachtet werden. Die Generation von Ver-
setzungen scheint von der Kristallorientierung und dem Korngrenzentyp unabhédngig zu

sein.

5.3 Kiristallinitat

Wie in Kapitel 4.2 erlautert, lasst die Breite des TO-Phonons bei 520 cm ™! Riickschliisse
auf die kristalline Qualitdt der Siliziumschicht zu. Kristallographische Defekte wie Verset-
zungen, Stapelfehler und Korngrenzen storen die Periodizitidt des Gitters. Je mehr solcher
Defekte die Gitterstruktur storen, desto hoher die Wahrscheinlichkeit, dass die Wellenzahl
der Phononen, die zur Anti-Stokes-Linie beitragen, von der des perfekten Kristalls abweicht
und das FWHM zunimmt. Ein schmales Raman-Signal weist also auf wenige Gitterfehler
und eine gute Kristallinitdt hin. Das FWHM kann dabei als Mittelung tiber alle Kristallfeh-
ler verstanden werden. Eine Aussage tiber bestimmte Defektsorten ist durch die Breite des
Raman-Signals demnach nicht moglich.

In Kapitel 5.3.1 wird die Korrelation zwischen der kristallinen Qualitdt der poly-Si-
Schichten und ihrer elektronischen Materialqualitdt untersucht. Kapitel 5.3.2 betrachtet die

Grenzflache des elektronenstrahlkristallisierten Materials zum Substrat.
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Abbildung 5.8: Offene Klemmspannung in Abhidngigkeit des FWHM des TO-Raman-
Signals bei 520 cm~! nach Festphasenkristallisation (,,SPC”), nach thermischer Nachbe-
handlung (,,SPC+TA”) und nach Elektronenstrahlkristallisation (,,EBC auf SiC”). Die ent-
sprechenden Ergebnisse nach der Wasserstoffpassivierung sind mit offenen Symbolen
dargestellt.

5.3.1 Die kristalline Qualitat des Volumenmaterials

In Kapitel 4.2 wurde gezeigt, dass sich das FWHM des Raman-Signals mit steigender Pro-
zesstemperatur verringert (Abbildung 4.2). Durch die thermische Nachbehandlung der
SPC-Schichten wird demnach die Kristallinitdt der Siliziumschichten verbessert. Gleichzei-
tig wird eine Zunahme der offenen Klemmspannung beobachtet (Abbildung 4.1). Inwiefern
sich die strukturellen Eigenschaften in der elektronischen Qualitédt des Siliziums widerspie-
geln und worauf das Ausheilen struktureller Defekte zuriickgefiihrt werden kann, soll in
diesem Kapitel ndher untersucht werden.

In Abbildung 5.8 ist die offene Klemmspannung Voc gegen das FWHM des TO-Raman-Si-
gnals aufgetragen. Dargestellt sind die Ergebnisse vor (ausgefiillte Symbole) und nach (of-
fene Symbole) der Wasserstoffpassivierung. Schwarze Quadrate zeigen die SPC-Schichten,
blaue Punkte die thermisch nachbehandelten Schichten. Die EBC-Schicht auf SiC ist als grii-
nes Dreieck dargestellt.

Aus der Abbildung wird deutlich, dass die strukturellen Eigenschaften einen direkten Ein-
fluss auf die elektronische Qualitdt haben. Fiir den Fall der festphasenkristallisierten und
thermisch nachbehandelten Schichten besteht eine Korrelation zwischen dem FWHM des

Raman-Signals und der offenen Klemmspannung Voc. Die hochsten Spannungen werden
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in den Schichten mit den schmalsten Signalbreiten erreicht. Ein solcher Zusammenhang ist
sowohl vor als auch nach der Wasserstoffpassivierung zu erkennen. Die offenen Symbo-
le (,SPC+HP“und ,SPC+TA+HP") zeigen ebenfalls eine Abhédngigkeit des Vpc-Werts von
der Raman-Signalbreite. Allerdings sind die Datenpunkte im Vergleich zu den Werten vor
der Wasserstoffpassivierung verschoben, und zwar zu hoheren Voc-Werten, sowie hohe-
ren Signalbreiten. Die Verbesserung der elektronischen Qualitdt durch die Wasserstoffpas-
sivierung wurde bereits in den Kapiteln 4.1 und 4.3 deutlich: Die Erh6hung der offenen
Klemmspannung Voc (Abbildung 4.1) geht einher mit einer Verringerung der Dichte unge-
paarter Elektronenspins (Abbildung 4.3). Dies kann auf die Abséttigung offener Silizium-
bindungen durch atomaren Wasserstoff zuriickgefiihrt werden [Joh1982]. Die Passivierung
dieser Defekte durch einen Wasserstoffplasmaprozess fiihrt zu einem starken Anstieg der
offenen Klemmspannung. Aus Abbildung 5.8 wird deutlich, dass das Raman-Signal der Si-
liziumschichten durch die Wasserstoffpassivierung verbreitert und damit die Kristallinitat
gestort wird. Trotz der passivierenden Eigenschaften des Wasserstoffs stellen die H-Ato-
me eine Verunreinigung im Siliziumgitter dar. Das Einbringen von Wasserstoffatomen in
die Kristallstruktur und die Anlagerung an offenen Siliziumbindungen fiihrt dazu, dass
sich die Bindungswinkel und -lingen dndern [Kit2011]. Die chemische Umgebung der Si-
liziumatome verandert sich und die Periodizitédt des Gitters wird gestort. Wasserstoff kann
sogar imperfekte Si-Si-Bindungen aufbrechen [Kit2011] und neue Defekte im Material er-
zeugen [Nic1995; Lei1999; Nic2000]. Nichtdestotrotz hat die Wasserstoffpassivierung einen
positiven Einfluss auf die Materialqualitédt des Siliziums. Die passivierenden Eigenschaften
des Wasserstoffs iiberwiegen die strukturellen Veranderungen, die durch die eingebauten
Fremdatome hervorgerufen werden.

Doch auch nach der Wasserstoffpassivierung hdngt der Voc-Wert noch von den struktu-
rellen Defekten ab. Wie aus der Abbildung 4.1, in der die offene Klemmspannung gegen
die maximale Prozesstemperatur aufgetragen ist, hervorgeht, besteht die Korrelation zwi-
schen der TA-Temperatur und dem Vpc-Wert auch nach der Wasserstoffpassivierung. Die
Tatsache, dass es nicht zu einer Séttigung des Vpoc-Werts kommt, zeigt, dass die Defek-
te, die durch die thermische Nachbehandlung bei niedrigen Temperaturen nicht ausgeheilt
werden konnten, auch nach der Passivierung noch einen Einfluss auf die Materialqualitét
haben. Sie konnen also auch mit der Wasserstoffplasma-Behandlung nicht vollstindig pas-
siviert werden. Die Prozesstemperatur hat durch ihren Einfluss auf die kristallographische
Struktur wesentlichen Einfluss auf die elektronische Qualitit der Siliziumschichten.

Dies wird auch im Fall der Fliissigphasenkristallisation deutlich. Die Breite des Raman-
Signals kommt der Referenzmessung an monokristallinem Silizium am néchsten. Dies ist
zum einen auf die im Vergleich zum SPC-Material grofseren Kornstrukturen, zum anderen
auf eine reduzierte Dichte von korninneren, strukturellen Defekten wie Versetzungen zu-
riickzufiihren. Ersteres wird direkt aus den EBSD-Messungen (Abbildung 3.3) deutlich. Das

Material kristallisiert mit Korngrofien von bis zu einigen Zentimetern. Je grofier die Korner,
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poly-Si
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Abbildung 5.9: Links: Schematische Zeichnung der Raman-Messung an selektiv gedtztem
poly-Si. Rechts: Mikroskopaufnahme der verbliebenen Siliziumschicht. Der weifSe Pfeil
gibt die Verfahrstrecke des Lasers wieder, die von der dicksten Stelle des Siliziums zur

Glasoberfliche (schwarz) verlauft.

desto kleiner der raumliche Anteil an defektreichem Korngrenzenmaterial. Die reduzier-
te Dichte von korninneren, strukturellen Defekten wird direkt aus den TEM-, EBIC- und
Defektdtzuntersuchungen der Kapitel 5.1 und 5.2 deutlich.

Vergleicht man in Abbildung 5.8 die Datenpunkte der festphasenkristallisierten Schichten
vor der Wasserstoffpassivierung (ausgefiillte Symbole) mit der fliissigphasenkristallisier-
ten Schicht, fallt auf, dass das FWHM allein nicht als absolutes Maf3 fiir die Evaluierung
der Qualitdt polykristalliner Solarzellen dienen kann. So weist die SPC-Schicht mit dem
schmalsten FWHM von 3,83cm ! eine offene Klemmspannung Voc von 241 mV auf, wah-
rend im fliissigphasenkristallisierten Material mit dhnlicher Signalbreite Voc-Werte tiber
500mV erreicht werden. Auch aus der Verbreiterung des Raman-Signals bei gleichzeitiger
Vergroflerung des Vpoc-Werts durch die Wasserstoffpassivierung wird deutlich, dass das
FWHM und damit die Kristallinitit kein absolutes Maf$ fiir die elektronische Qualitat dar-
stellt. Relative Vergleiche von poly-Si-Schichten vor bzw. nach der Wasserstoffbehandlung

sind jedoch moglich und korrelieren mit den elektronischen Eigenschaften.

5.3.2 Die Grenzflache des elektronenstrahlkristallisierten Siliziums zum Substrat

Aus den tiefenabhdngigen EBIC-Messungen in Kapitel 5.2.2 geht hervor, dass die Rekombi-
nationsverluste auch in den versetzungsfreien Gebieten mit grofierer Eindringtiefe zuneh-
men. Dies ist entweder auf Volumendiffusionsldngen kleiner als die Schichtdicke oder auf
starke Rekombinationsverluste an der Grenzflache zum Substrat zurtickzufiithren. Um die
Qualitdt der Grenzfliche zu untersuchen, wird das elektronenstrahlkristallisierte Si-Mate-
rial nahe der Grenzfliche zum Substrat analysiert.

Zu diesem Zweck wird das polykristalline Silizium mittels der in Kapitel 3.2.1 beschriebe-

nen poly-Si-Atze abgetragen. Der Atzprozess wird gestoppt, wenn die Schicht stellenweise

53



5 Strukturelle Defekte

komplett entfernt wurde aber noch Gebiete existieren, in denen Silizium als sehr diinner
Film (einige 100 nm) vorliegt. Eine solche Probe wird mit der in Abbildung 5.9 skizzier-
ten Verfahrensweise mittels Raman-Spektroskopie untersucht. Auf der Probe werden Stel-
len gesucht, an denen ein Ubergang von der Siliziumschicht zum freigelegten Glassubstrat
vorliegt. Eine Verfahrstrecke des anregenden, griinen Lasers (A = 500 nm, Eindringtiefe
~ 550 nm) wird gewdhlt, die von der mit Silizium bedeckten Stelle zum Glassubstrat fiihrt.
Mit einer Schrittweite von 1 um wird eine Strecke von 40 pm durchfahren, die im rechten
Bild der Abbildung 5.9 als weifler Pfeil dargestellt ist. In dieser Mikroskopaufnahme ist
das freigelegte Glas als schwarze Flache zu sehen. Der Bereich mit den Interferenzmustern
stellt den mit Silizium beschichteten Teil der Probe dar. An den Mustern ist zu erkennen,
dass die Verfahrstrecke in etwa entlang des Schichtdickengradienten der verbliebenen Sili-
ziumschicht verlduft. Mit zunehmender Verfahrstrecke nimmt die Schichtdicke und damit
der Abstand zur darunterliegenden Grenzfliche ab. An jedem Punkt der Verfahrstrecke
wird ein Raman-Spektrum aufgenommen, aus dem die Linienposition und das FWHM des
TO-Phonons kristallinen Siliziums bestimmt werden. Fiir die in dieser Arbeit untersuchten
EBC-Schichten auf SiC bzw. SiOy ist eine solche Messung in Abbildung 5.10 (a) bzw. (b)
dargestellt.

Schwarze Punkte zeigen die Breite des Raman-Signals (linke Achse), blaue Quadrate die
jeweilige Linienposition (rechte Achse). Mit dunkelgrauer und hellgrauer Fldche sind die
SiC- bzw. SiOx-Zwischenschicht skizziert. Aufgrund der inhomogenen Atzgeschwindigkeit
kann auf der x-Achse in Abbildung 5.10 keine Schichtdicke bzw. Entfernung zum Substrat
angegeben werden. Die maximale Schichtdicke, die am linken Datenpunkt vorliegt, wird
mit Hilfe von Profilometermessungen auf etwa 1,5um abgeschitzt. Uber die Verfahrstre-
cke des Lasers werden demnach die letzten 1,5 pm der urspriinglich 10 pm dicken Schicht
analysiert. Mit steigender Verfahrstrecke nimmt die Schichtdicke ab, bis der Laser nur noch
das Substrat bestrahlt und kein Raman-Signal mehr detektiert wird. Graphik 5.10 (a) zeigt
die Schicht auf SiC. Die Linienposition des Phonons (blaue Quadrate) betragt im linken Teil
der Graphik 519,9 cm !, wie sie auch fiir die monokristalline Referenzprobe bestimmt wird.
Mit abnehmender Schichtdicke ist keine signifikante Verschiebung der Signalposition zu be-
obachten, was darauf hindeutet, dass weder das Volumenmaterial noch der Grenzbereich
zum Substrat Verspannungen aufweist. Daraus folgt jedoch nicht, dass thermische Verspan-
nungen als Ursache fiir die Versetzungen ausgeschlossen werden konnen. Vielmehr konnte
die Abwesenheit von Verspannungen auf die Entstehung von Versetzungen zuriickgefiihrt
werden, die den bestehenden Stress abbauen.

Das FWHM des Raman-Signals gibt Aufschluss dartiiber, ob die kristalline Ordnung des
Siliziums durch Defekte gestort wird. Die schwarzen Punkte in Abbildung 5.10 (a) zeigen,
dass die Signalbreite nahe der Grenzflache zum SiC zunimmt. Im Volumen betrédgt die Sig-

1

nalbreite 3,8cm™", wie sie auch aus der Oberflichenmessung (Abbildung 4.2) bestimmt

wurde. Die Breite steigt mit abnehmender Schichtdicke an, was durch die orangefarbene
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Abbildung 5.10: Tiefenabhidngige Raman-Messung der elektronenstrahlkristallisierten
Schichten auf der SiC-Zwischenschicht (a) und auf der SiOx-Zwischenschicht (b). Signal-
breite (linke Achse) und Linienposition (rechte Achse) des TO-Phonons sind aufgetragen

iiber der Verfahrstrecke des Laserstrahls.

Linie verdeutlicht wird. Die Zunahme des FWHM konnte neben einer erh6hten Dichte von
kristallographischen Defekten auch auf die Verringerung der Korngrofie durch den Atz-
prozess zuriickgefiihrt werden. In vertikaler Richtung wird die Grofie des Kristallits durch
die reduzierte Schichtdicke beschrankt. Wenn die Verringerung der Schichtdicke jedoch die
Erklarung fiir die ansteigende Signalbreite ist, sollte derselbe Effekt auch in der poly-Si-
Schicht auf SiOx zu beobachten sein. In Abbildung 5.10 (b) ist die entsprechende Messung
tir die EBC-Schicht auf der SiOx-Zwischenschicht dargestellt. In diesem Fall wird keine
Vergroflerung der Signalbreite mit abnehmender Schichtdicke beobachtet, sodass davon
auszugehen ist, dass das Material nahe der SiC-Grenzfldche tatsdchlich eine verminderte
Kristallinitdat aufweist. Aus der Abschadtzung der Schichtdicke auf etwa 1,5 pm folgt, dass
sich ein Bereich von einigen hundert Nanometern von der SiC-Grenzfldache durch eine er-
hohte Dichte struktureller Defekte auszeichnet, die das Raman-Signal verbreitern.

Wie an dem horizontalen Verlauf der FWHM-Messpunkte in Abbildung 5.10 (b) zu erken-
nen ist, liegt im Fall der Kristallisation auf SiOx keine solche defektreiche Grenzschicht vor.
Die Breite der Phononlinie liegt im Mittel bei etwa 3,7 cm 1. Ebenso zeigt die Linienposition
des Raman-Signals keine Abhdngigkeit von der Entfernung zur Zwischenschicht. Die Ab-
wesenheit von Verspannungen und die hohe Kristallinitdt des Siliziums an der Grenzflache
zum SiOy deuten auf eine im Vergleich zur Si-SiC-Grenzfldche verbesserte Materialqualitat
hin.

Durch die Modifikation des Herstellungsprozesses (Vermeidung der SiC-Benetzungs-
schicht durch die Verwendung einer SiOy-Deckschicht) kann daher die Ausbildung eines
defektreichen Gebiets nahe der Grenzfliche verhindert werden. Frithere Untersuchungen
an elektronenstrahlkristallisierten Schichten auf SiC-beschichteten Substraten zeigen an-
hand von Querschnitts-EDX-Messungen, dass die Kohlenstoffkonzentration in der SiC-

Schicht zur Silizium-Grenzflache abnimmt [Amk2011b]. Es muss davon ausgegangen wer-
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Abbildung 5.11: PDS-Spektren der elektronenstrahlkristallisierten poly-Si-Schichten auf
SiC (schwarze, gestrichelte Linie) und SiOx (blaue, durchgezogene Linie). Der Absorpti-
onskoeffizient ist logarithmisch tiber der Photonenenergie aufgetragen, die den Spektral-
bereich unterhalb und nahe der Bandliicke abdeckt.

den, dass ein betrdchtlicher Teil der im SiC vorhandenen Verunreinigungen bei der Kristalli-
sation in den Absorber diffundiert. Diese stochiometrischen Verdnderungen konnten eine
Ursache fiir die Zunahme des FWHM sein. Aber auch ausgedehnte, strukturelle Defekte
wie Versetzungen und Stapelfehler, hervorgerufen durch eine schlechte Gitteranpassung
und thermische Verspannungen an der Grenzfldache, konnten die Ursache fiir die Signal-
verbreiterung sein. Unabhingig davon, ob die Beobachtung auf kristallographische Defek-
te oder Verunreinigungen zuriickzufiihren ist, deutet die verschlechterte Kristallinitat auf
die Anwesenheit von Defekten hin. Im Hinblick auf die tiefenabhangigen EBIC-Messungen
(Abbildung 5.6) ist dies ein Indiz fiir erhohte Rekombinationsverluste an der Grenzflache
zum SiC.

Die tiefenabhdngigen Raman-Untersuchungen weisen darauf hin, dass das kristalline Ab-
sorbermaterial nahe der Si-SiO4-Grenzfliche weniger stark von Defekten gestort wird als
im Fall der SiC-Zwischenschicht. Nun soll untersucht werden, ob sich die neue Grenzfla-
che auch auf die Volumendefektdichte niederschldgt, sprich, ob sie einen Einfluss auf die
Generation von Defekten wihrend des Kristallisationsprozesses hat. Die defektinduzier-
te Absorption wird mittels Photothermischer Defelexionsspektroskopie (PDS) untersucht
[Jac1981; Jac1983].

Abbildung 5.11 zeigt die PDS-Messungen der EBC-Schichten auf SiC (schwarze, gestrichel-
te Linie) bzw. SiOyx (blaue, durchgezogene Linie). Aufgetragen ist der Logarithmus des
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Absorptionskoeffizienten tiber der Energie der anregenden Photonen. Die Absorption im
Spektralbereich unterhalb der Bandliickenenergie von 1,12eV wird von Defektzustanden
in der Bandliicke hervorgerufen. Sie ist im Fall der SiC-Grenzschicht um fast eine Gro-
Benordnung hoher als bei der Kristallisation auf SiOy. Da das infrarote Licht in diesem
Spektralbereich die ganze Probe durchdringt, stellt die Messmethode eine Mittelung tiber
das gesamte Volumen der diinnen Schichten dar. Eine Aussage dariiber, wo das Licht ab-
sorbiert wird, ist nicht moglich. Der signifikante Unterschied zwischen den beiden Proben
zeigt aber, dass weniger Defektabsorption im polykristallinen Material auf SiOy auftritt.
Diese Beobachtung deckt sich mit den Ergebnissen der ESR-Untersuchungen (Kapitel 4.3),
bei denen im Fall der Kristallisation auf SiOy eine niedrigere Defektkonzentration detektiert
wurde als in dem Material, das auf der SiC-Grenzfliache kristallisiert wurde.

5.4 Zusammenfassung des Kapitels

In diesem Kapitel wurden die kristallographischen Defekte der poly-Si-Schichten mit-
tels Raman-Spektroskopie, Transmissionselektronenmikroskopie, Defektdtz-Untersuchun-
gen und elektronenstrahlinduzierter Strommessungen analysiert. Die Raman-Signalbreite
der SPC-Schichten nimmt mit steigender Nachbehandlungstemperatur ab. Diese Verbes-
serung der kristallinen Qualitat kann auf das Ausheilen struktureller Defekte wie Stapel-
fehler (Abbildung 5.1) und die Verringerung des Volumens defektreicher Gebiete entlang
der Korngrenzen (Abbildung 5.3) zuriickgefiihrt werden. Das Ausheilen der kristallogra-
phischen Defekte korreliert mit einer Zunahme der offenen Klemmspannung. Der Wasser-
stoffpassivierungsprozess bewirkt eine Verbreiterung des Raman-Signals, was auf Verande-
rungen der kristallinen Struktur zurtickgefiihrt werden kann. Der Einbau von H-Atomen in
das Si-Gitter fiihrt aber durch seine defektpassivierende Wirkung insgesamt zu einer Ver-
besserung der elektronischen Eigenschaften. Im Fall der Fliissigphasenkristallisation zeigt
das Material Raman-Signalbreiten dhnlich denen einkristallinen Siliziums.

Die Versetzungsdichte im SPC-Material betragt etwa 101 cm 2. Versetzungen werden bei
der thermischen Nachbehandlung nicht ausgeheilt. Bei der Kristallisation mittels Elektro-
nenstrahl liegt eine 6rtlich inhomogene Versetzungsdichte vor. In stark versetzten Gebieten
werden lokal Versetzungsdichten groSer als 107 cm ™2 beobachtet. In defektarmen Gebieten
kann die Versetzungsdichte auf unter 10° cm 2 abgeschétzt werden. Bei Defektitz-Unter-
suchungen bleiben grofie Teile der Oberfliche unangetastet.

Mittels ortsaufgeloster EBIC-Messungen wird die Rekombinationsaktivitat der Versetzun-
gen im EBC-Material untersucht. Aus der Temperaturabhingigkeit der Rekombinations-
aktivitat wird auf eine geringe Kontamination der Versetzungen mit Liniendichten unter
107 cm~! geschlossen. EBIC-Untersuchungen bei verschiedenen Energien (und damit Ein-
dringtiefen) des Elektronenstrahls deuten auf Diffusionslangen kleiner als die Schichtdicke

bzw. starke Rekombinationsverluste an der Grenzfliche zum Substrat hin. EBSD-Analysen
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zeigen, dass knapp 60% der Korngrenzen elektrisch inaktive ¥~3-Korngrenzen sind. Hohe
Rekombinationsaktivitét liegt an GrofSwinkelkorngrenzen vor, denen kein Koinzidenzgitter
zugewiesen werden kann. Eine Korrelation zwischen der Kornorientierung, der Korngren-
zenart oder der Position auf der Probe und der Entstehung von Versetzungen wird nicht
beobachtet.

Durch die Kristallisation auf SiO statt auf SiC wird eine Verbesserung der kristallinen Qua-
litdt des elektronenstrahlkristallisierten Absorbermaterials nahe der Grenzfliche zum SiOy

erreicht. Ebenso kann in diesen Schichten eine Verringerung der Defektabsorption und der
DB-Dichte beobachtet werden.
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6 Analyse der strahlenden Rekombinationsprozesse an

Versetzungen

Nachdem im vorangegangenen Kapitel gezeigt wurde, dass hohe Versetzungsdichten so-
wohl im fest- als auch im fliissigphasenkristallisierten Material vorliegen, ist dieses Kapitel
den strahlenden Rekombinationsprozessen an Versetzungsstrukturen im poly-Si gewidmet.
In Kapitel 6.1 werden die Photolumineszenzspektren der verschiedenen Silizium-Absorber-
schichten analysiert. Die Kapitel 6.2 und 6.3 untersuchen den Ursprung der Defektlumines-
zenz im SPC-Material. Fiir die Simulationen in Kapitel 8 wird die energetische Lage der

beteiligten Defektzustande bestimmt.

6.1 Photolumineszenzuntersuchungen

Obwohl atomistische Modelle fiir Versetzungen in Kristallgittern der Diamantstruktur (Ge,
Si, GaAs etc.) seit den 1950er Jahre existieren [Seil1952], werden die Rekombinationsmecha-
nismen an Versetzungen noch immer kontrovers diskutiert. Im Jahr 2000 fasste R. Jones
dies in dem Artikel , Do we really understand dislocations” zusammen und schliefdt mit
der Aussage: it is clear that dislocations in Si, in spite of almost 50 years of effort, still
possess many unexplained features” [Jon2000]. Dies gilt insbesondere auch fiir die strah-
lende Rekombination, die in Materialien hervorgerufen wird, in denen Versetzungen vor-
handen sind. So weisen Savchouk ef al. die Lumineszenz im Spektralbereich unterhalb der
Bandliicke des Siliziums strahlenden Ubergéngen zwischen Bandauslduferzustinden zu
[Sav1995]. Die Autoren nutzen das Modell von Dunstan und Boulitrop fiir Bandausldu-
ferzustdande in amorphem Silizium [Dun1982; Bou1983; Dun1984], um die Photolumines-
zenz von polykristallinem Silizium zu erkldren. Untersuchungen an plastisch deformier-
tem Silizium lassen Drozdov et al. darauf schliefSen, dass die Lumineszenz von Versetzun-
gen hervorgerufen wird, die vier Energiebdander zwischen 0,81 eV und 1,00 eV induzieren,
die sogenannten D-Linien D1-D4 [Dro1976]. Von diesen sind die hoherenergetischen Linien
D3 und D4 sehr gut verstanden, wihrend die Ursachen der D1- und D2-Linie noch immer
nicht vollstandig geklart sind [Kve2008]. Lelikov et al. und Sekiguchi et al. gehen davon aus,
dass die Lumineszenzlinien bestimmten Versetzungstypen zugeordnet werden kénnen. Die
energetische Lage der Energiebander, die von den Versetzungen hervorgerufen werden, ist
abhdngig von der Art der Versetzung [Lel1992; Sek1994]. Anders als Lelikov et al. fithren Ta-
jima et al. die Linien D1 und D2 auf Sauerstoffverunreinigungen zurtick [Dro1981; Taj1992;
Taj1994; Taj1995].

Da der spektrale Verlauf der von Savchouk postulierten Bandausldufer-Lumineszenz nicht
mit den in dieser Arbeit beobachteten Spektren iibereinstimmt, wird diese Erkldrung als

Ursache fiir die hier gemessene Lumineszenz ausgeschlossen.
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Ein Grund fiir die andauernde Diskussion, ob es sich bei den Lumineszenzlinien um von
Versetzungen hervorgerufene Energiebander oder durch Sauerstoff induzierte Defekte han-
delt, liegt nicht zuletzt darin, dass fiir beide Ursachen sehr dhnliche Linienpositionen ge-
funden werden. Die Linienposition aber hdngt von vielen Faktoren wie Messtemperatur,
Verspannungen, inneren elektrischen Feldern, Verunreinigungen und Wechselwirkungen
zwischen Versetzungen ab. Eine eindeutige Interpretation wird zudem erschwert, da sich
Versetzungen und Sauerstoff-Verunreinigungen gegenseitig bedingen. So ist bekannt, dass
die Anwesenheit von Sauerstoff die Bildung von kristallographischen Defekten wie Ver-
setzungen und Stapelfehlern begiinstigt [Pet1975; Koc1975; Tan1976; Jac1966]. Die gestorte
Kristallstruktur entlang einer Versetzung fithrt wiederum dazu, dass sich Sauerstoff an Ver-
setzungen anlagern kann [Cav1993].

Hier sei betont, dass die detaillierten Untersuchungen tiber Versetzungen oder Sauerstoff-
verunreinigungen in der Literatur fast ausschliefslich an mono- und multikristallinem Sili-
zium durchgefiihrt wurden. Da bereits in diesem Material eine klare Unterscheidung nicht
moglich ist und die in der vorliegenden Arbeit untersuchten poly-Si-Diinnschichten so-
wohl hohe Versetzungsdichten (Kapitel 5.1.1) als auch hohe Sauerstoffkonzentrationen (Ab-
bildung 6.10) aufweisen, kann nicht ausgeschlossen werden, dass beide Ursachen an den
strahlenden Rekombinationsmechanismen der polykristallinen Siliziumschichten beteiligt

sind.

6.1.1 Defektlumineszenz in festphasenkristallisiertem Silizium

In Abbildung 6.1 sind die normierten Photolumineszenzspektren dreier festphasenkristal-
lisierter Schichten mit unterschiedlichen maximalen Prozesstemperaturen dargestellt. Die
Messungen wurden bei einer Temperatur von 80K durchgefiihrt. Alle Schichten wurden
zuvor wasserstoffpassiviert. Aufgetragen ist die normierte Intensitdt des PL-Signals tiber
der Photonenenergie. Charakteristisch fiir die SPC-Proben ist, dass keine Band-Band-Lu-
mineszenzlinie in den Spektren enthalten ist. Aus diesem Grund ist hier nur der Spektral-
bereich von 0,75eV bis 1,00eV abgebildet, der die defektinduzierte Lumineszenz, die von
Zustanden unterhalb der Bandliicke des Siliziums hervorgerufen wird, umfasst. Die nor-
mierte Darstellung wird gewéhlt, um den spektralen Verlauf der verschiedenen Messungen
unabhédngig von Intensitdtsunterschieden vergleichen zu kénnen.

Strahlende Rekombination findet in den SPC-Schichten nur von elektronischen Zustanden
in der Bandliicke aus statt, was auf eine hohe Defektdichte und niedrige Lebensdauern der
optisch erzeugten Ladungstréager hinweist: Die Abwesenheit der Band-Band-Lumineszenz
bedeutet, dass die mit der Band-Band-Rekombination konkurrierenden (strahlenden und
nicht-strahlenden) Rekombinationsprozesse tiber Defektniveaus innerhalb der Bandliicke

den bevorzugten Rekombinationspfad der optisch generierten Ladungstrager darstellen.
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Abbildung 6.1: Normierte PL-Intensitédt der festphasenkristallisierten Schichten im Spek-
tralbereich der defektinduzierten Lumineszenz bei einer Messtemperatur von 80K. Die
schwarze, durchgezogene Linie zeigt das Spektrum der kristallisierten Schicht (,,SPC
600°C”), die blauen, gestrichelten Linien zeigen die bei 1050°C (kurze Striche) und
1400 °C (lange Striche) thermisch nachbehandelten Schichten. Die senkrechten Linien ge-
ben die spektrale Position der aus [Dro1976] bekannten D1- und D2-Linien an.

Die Spektren werden von zwei Lumineszenzlinien bei etwa 0,8 eV und 0,85eV dominiert.
Die relative Intensitdt dieser Linien dndert sich in Abhédngigkeit der maximalen Prozess-
temperatur. Wahrend die nicht thermisch nachbehandelte Probe fast ausschlieslich D1-Lu-
mineszenz zeigt, nimmt die D2-Lumineszenz mit steigender Temperatur an Bedeutung zu.
Die senkrechten Linien in Abbildung 6.1 zeigen die spektralen Positionen der Lumineszenz-
linien D1 und D2, wie sie von Drozdov et al. fiir deformationsinduzierte Versetzungen be-
stimmt wurden [Dro1976]. Der Vergleich zu den hier detektierten Lumineszenzlinien zeigt

zweil deutliche Unterschiede:

(1) Die Linienbreite in den hier untersuchten Spektren ist deutlich grofer als in [Dro1976].
(2) Die Positionen weichen von den Literaturwerten 0,812 eV (D1) und 0,875V (D2) ab.

Zu (1): Die Halbwertsbreiten der Lumineszenzlinien in den Untersuchungen von Drozdov
et al. betragen nur wenige meV [Dro1976]. Die Spektren der hier untersuchten polykris-
tallinen Schichten weisen hingegen viel breitere Signale auf. Dies liegt zum einen an der
hoheren Messtemperatur von 80 K im Vergleich zu 4,2 K in Ref. [Dro1976]. Dadurch nimmt
die Wechselwirkung von Gitterschwingungen mit den Elektronen zu, was zu einer Ver-

breiterung der Linien fiithrt [Sue1983a]. Zum anderen beeinflusst die Dichte der Versetzun-
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gen die Linienbreite: Sauer et al. haben gezeigt, dass die Linien stark verbreitert werden,
wenn eine hohe Dichte an Versetzungen (>108 cm~2) im Material vorliegt [Saul985]. Diese
Linienverbreiterung wird auf Wechselwirkungen zwischen benachbarten Versetzungen zu-
riickgefiihrt. Im Hinblick auf die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen in Kapitel 5.1.1, bei
denen Versetzungsdichten von 10 em 2 fiir das SPC-Silizium gefunden wurden, ist von
einer starken Wechselwirkung der Versetzungen untereinander auszugehen.

Zu (2): Abweichungen der Linienpositionen lassen vermuten, dass der Ursprung der De-
fektlumineszenz in festphasenkristallisiertem Silizium nicht allein auf Versetzungen zu-
riickgefiihrt werden kann. Die Beteiligung anderer Defektarten an der strahlenden Rekom-
bination kann nicht ausgeschlossen werden. Trotz der spektralen Abweichung werden die
Linien in dieser Arbeit als D1- und D2-Linie bezeichnet. In Kapitel 6.2 wird die physikali-
sche Ursache der Defektlumineszenz im SPC-Material eingehend untersucht.

Der spektrale Verlauf der festphasenkristallisierten Schicht (schwarze, durchgezogene Li-
nie) und der bei 1050 °C thermisch nachbehandelten Schichten (dunkelblaue, kurze Stri-
che) entspricht fritheren Beobachtungen, die an diesem Material durchgefiihrt wurden
[Mch2011; Sch2013a]. Vergleichsspektren fiir polykristalline Diinnschichten, die bei Tem-
peraturen bis 1400 °C thermisch nachbehandelt wurden, konnten in der Literatur nicht ge-
funden werden. Der Einfluss der Hochtemperaturprozessierung auf die Defektlumineszenz
in den Siliziumschichten wird aus Abbildung 6.1 direkt ersichtlich. Wahrend die Spektren
der festphasenkristallisierten und der bei 1050 °C nachbehandelten Schicht von der D1-Lu-
mineszenz dominiert werden und D2 nur als Schulter bei 0,87 €V auftritt, nimmt bei der mit
1400 °C behandelten Schicht der Anteil der D1-Lumineszenz ab und die D2-Lumineszenz
tritt stdrker in Erscheinung.

Der Einfluss der thermischen Nachbehandlung auf die Defektlumineszenzlinien wird in
Kapitel 6.2.1 diskutiert. Zuvor jedoch werden die Photolumineszenzspektren des fliissig-
phasenkristallisierten Materials analysiert.

6.1.2 Defekt- und Band-Band-Lumineszenz in fliissigphasenkristallisiertem
Silizium

Anders als bei den SPC-Schichten ist die Lebensdauer der Ladungstréger in vielen Berei-

chen der fliissigphasenkristallisierten Schichten so hoch, dass auch Band-Band-Lumines-

zenz detektiert wird. Die Intensitdt der Band-Band-Linie bei 1,1 eV korreliert positiv mit der

Diffusionsldnge der Minoritidtsladungstrager [Kos1999; Kit2002]. Ihre Detektion ermoglicht

daher, die Materialqualitat ortlich aufgelost darzustellen.

Fliissigphasenkristallisation auf SiC

Wie in den EBIC-Messungen des vorangegangenen Kapitels zu sehen, ist das elektronen-

strahlkristallisierte Material ortlich sehr inhomogen (Abbildung 5.5). Dies spiegelt sich auch
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Abbildung 6.2: Links: Photolumineszenzspektiren der elektronenstrahlkristallisierten
Schicht auf SiC bei einer Temperatur von 80 K gemessen an zwei unterschiedlichen Posi-
tionen auf der Probe. Zusitzlich sind die Positionen der Linien D1 bis D4 und des Band-
Band-Ubergangs eingezeichnet. Rechts: Ortlich aufgeloste Band-Band-Lumineszenz. Je
heller die Graustufe, desto stiarker die Band-Band-Intensitit. Die Punkte ,A” und ,,B”
zeigen die Positionen, an denen die dargestellten Spektren aufgenommen wurden.

in der Photolumineszenz der Schicht wider. In Abbildung 6.2 rechts ist eine Ubersichtsauf-
nahme des EBC-Materials auf SiC gezeigt, die die Band-Band-Intensitét als Graustufenkon-
trast darstellt.

Da die Schichten nicht kontaktiert sind, miissen die optisch generierten Ladungstréager re-
kombinieren. Wenn keine Rekombination an Defektzentren stattfindet, rekombinieren alle
Ladungstriger unter Emission eines Photons mit der Energie der Bandliicke. Die Intensitét
der Band-Band-Linie ist dann maximal. Helle Bereiche markieren Gebiete mit einer im Ver-
gleich zur Umgebung relativ starken Band-Band-Lumineszenz. In dunklen Gebieten nimmt
der Anteil an defektinduzierter Lumineszenz und nicht-strahlender Rekombination zu.
Der zweite, signifikante Unterschied zur Lumineszenz in den festphasenkristallisierten
Schichten ist das Auftreten der Linien D3 und D4. Im linken Teil der Abbildung 6.2 sind
zwei Spektren ,A” und ,B” gezeigt, die an unterschiedlichen Positionen der elektronen-
strahlkristallisierten Probe auf SiC aufgenommen wurden. Der dargestellte, spektrale Be-
reich von 0,7 eV bis 1,25 eV schlief3t sowohl die Band-Band-Linie bei 1,1 eV als auch die de-
tektinduzierte Lumineszenz ein. Die entsprechenden Positionen ,,A” und , B” sind in dem
rechts dargestellten Band-Band-Ubersichtsbild eingezeichnet.

Der Vergleich der beiden Spektren macht die 6rtliche Inhomogenitit des fliissigphasenkris-
tallisierten Materials deutlich. Spektrum ,, A” wird von Defektlumineszenz dominiert, vor

allem im Bereich der tiefen Defektzustinde D1 und D2, was auf eine hohe Versetzungsdich-
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te hinweist [Kit2002]. In diesem Gebiet reicht die Lebensdauer der Ladungstrdger im Lei-
tungs- und Valenzband nicht aus, um strahlende Band-Band-Rekombination hervorzuru-
fen. Das im hellen Gebiet aufgezeichnete Spektrum ,B“ hingegen zeigt eine abgeschwich-
te Defektlumineszenz mit verdanderter spektraler Verteilung und einen signifikanten An-
teil strahlender Band-Band-Rekombination. Die erh6hte Band-Band-Lumineszenz weist auf
grofiere Lebensdauern hin.

Die reduzierte D1- und D2-Lumineszenz im Spektrum ,B“ kann auf eine geringere Verset-
zungsdichte im hellen Bereich der Band-Band-Aufnahme zuriickgefiihrt werden, da relati-
ve Intensititen der Lumineszenzlinien D1-D4 sehr stark von der Dichte der Versetzungen
und ihrer Verteilung im Material abhdngen: Wahrend bei niedrigen Defektdichten die Lini-
en D3 und D4 im Spektrum vertreten sind, tauchen sie bei hohen Defektdichten nicht auf
und die D1-Linie dominiert das Lumineszenzspektrum [Kve2008]. Dieser Zusammenhang
wird auch in den hier untersuchten polykristallinen Siliziumschichten beobachtet. In den
SPC-Schichten dominieren die energetisch tiefer liegenden Linien, wihrend D3 und D4 gar
nicht zu sehen sind.

Wie in der Einleitung zu diesem Kapitel erwéahnt, ist die Theorie fiir die physikalische Ursa-
che der Lumineszenzlinien D3 und D4 allgemein akzeptiert: Durch das Verspannungsfeld
einer Versetzung entstehen eindimensionale Energiebander knapp unterhalb der Leitungs-
und knapp oberhalb der Valenzbandkante [Lel1992]. Der direkte, strahlende Ubergang zwi-
schen diesen beiden Bandern wird als die Ursache der D4-Linie bei etwa 1eV angesehen
[Sau1985; Sau1986]. D3 stellt hochstwahrscheinlich ein Replikat dieses Ubergangs dar, an
dem ein zusatzliches TO-Phonon beteiligt ist [Web1990; Ste1994; Kvel995]. Die strahlen-
de Rekombination, die zur Emission von D3- und D4-Photonen fiihrt, tritt nur auf, wenn
die Lebensdauer in diesen flachen Bandern grofs genug ist. Die Anwesenheit von tiefer lie-
genden Zustanden fiihrt dazu, dass die Ladungstrédger auf die niedrigsten freien Zustiande
relaxieren bevor sie rekombinieren. Die Relaxation der Ladungstrédger, die von flachen Zu-
stinden eingefangen wurden, in einen benachbarten Zustand niedriger Energie ist umso
wahrscheinlicher, je mehr Defektzustdnde vorhanden sind. Bei hohen Versetzungsdichten,
wie sie in den SPC-Schichten vorliegen, nimmt die Wahrscheinlichkeit fiir den Ubergang
zu einem tiefer liegenden Energieniveau zu. Die Abwesenheit der D3- und D4-Linie in
den Spektren der festphasenkristallisierten Schichten bedeutet also nicht, dass die an der
D3- und D4-Lumineszenz beteiligten Energiezustiande nicht vorhanden sind, sondern, dass
eine hohe Dichte tiefer liegender Zustdnde existiert, iiber die die Ladungstragerrekombi-
nation stattfindet. Umgekehrt heifdt dies fiir das fliissigphasenkristallisierte Material, dass
das Auftreten der D3/D4-Lumineszenz auf eine geringere Dichte tiefer Energiezustinde
zuriickgefiihrt werden kann.

Zur Analyse der Linienpositionen der vier defektinduzierten Lumineszenzsignale wird die
in Abbildung 6.2 mit ,,A” gekennzeichnete Stelle gewéhlt, an der nur Defektlumineszenz

detektiert wird. Das zugehorige Spektrum ist in Abbildung 6.3 gezeigt und in die entspre-
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Abbildung 6.3: Entfaltung eines Lumineszenzspektrums der elektronenstrahlkristalli-
sierten Schicht auf SiC, in der alle vier D-Lumineszenzlinien vertreten sind. Die Daten
(schwarze, gepunktete Linie) lassen sich mit vier Signalen anpassen (durchgezogene Lini-
en). Die angegebenen Linienpositionen stimmen sehr gut mit den aus [Dro1976] bekann-
ten Werten tiberein.

chenden vier Beitrdge entfaltet. Die spektralen Positionen der Defektlumineszenzlinien im
elektronenstrahlkristallisierten Silizium sind in Abbildung 6.3 eingezeichnet und stimmen
sehr gut mit den Literaturwerten 0,812eV (D1), 0,875eV (D2), 0,934eV (D3) und 1,000 eV
(D4) fiir Versetzungen in Silizium {iberein [Dro1976]. Es ist deswegen davon auszugehen,
dass die Ursache der Lumineszenzlinien im fliissigphasenkristallisierten Material auf Ver-
setzungen zuriickzufiihren ist.

Die grofiere Breite der hier detektierten Linien kann, wie zuvor, auf die hohere Messtem-
peratur von 80K und die hohen Versetzungsdichten zuriickgefiihrt werden. Die EBIC-Un-
tersuchungen in Kapitel 5.2 haben gezeigt, dass Versetzungsdichten groler als 107 cm =2 in
den defektreichen Gebieten der EBC-Schicht auf SiC vorliegen. Die Interpretation der Sig-
nale als verbreiterte D1- bis D4-Linien scheint aufgrund der guten Ubereinstimmung ihrer
spektralen Lage und der hohen Versetzungsdichten, die in den hier untersuchten Schichten

vorliegen, gerechtfertigt.

Fliissigphasenkristallisation auf SiOy

Strahlende Rekombinationsmechanismen im EBC-Material auf SiOx werden ebenfalls mit
orstaufgeloster Photolumineszenz untersucht. In Abbildung 6.4 sind die PL-Intensitdten

des Band-Band-Ubergangs (a), des D1-Ubergangs (b) und des D3-Ubergangs (griine Fla-
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Abbildung 6.4: Ortsaufgeloste PL-Messungen der elektronenstrahlkristallisierten Schicht
auf SiOy. Als Stufenkontrast sind die Intensitdten der Band-Band-Lumineszenz (a), der
D1-Limuneszenz (b) und einer farblichen Uberlagerung der D3-Lumineszenz (griin) und
D1-Limuneszenz (rot) (c) dargestellt.

che in (c)) als Stufenkontrast dargestellt. Zunichst fillt auf, dass das Verhéltnis von ver-
setzungsfreien Kornern (helle Bereiche in (a)) und Kérnern mit hoher Versetzungsdichte
(dunkle Gebiete) vergleichbar ist mit den Beobachtungen am poly-Si auf SiC. In den ver-
setzungsfreien Gebieten werden jedoch deutlich hohere Band-Band-Intensitdten detektiert
als bei den zuvor untersuchten Proben auf SiC, was auf hohere Lebensdauern der optisch
generierten Ladungstrager hinweist.

Wie zu erwarten wird in der rdumlichen Verteilung der verschiedenen Beitrdge in Abbil-
dung 6.4 (a), (b) und (c) eine Antikorrelation zwischen BB und defektinduzierter Lumines-
zenz beobachtet. Die schwarzen Flichen in (a) decken sich mit den hellen Flichen in (c),
und umgekehrt. Starkes Auftreten der D1-Linie (b) korreliert mit den dunkelsten Stellen in
der BB-Lumineszenz (a).

PL-Spektren fiir verschiedene Positionen auf der Probe sind in Abbildung 6.5 in der linken
Graphik dargestellt. Die Positionen, an denen die drei Spektren A-C aufgenommen wur-
den, sind in der BB-Ubersicht (rechts) markiert. Spektrum C zeigt die Lumineszenz, die fiir
die guten Bereiche reprasentativ ist. Eine starke BB-Linie wird detektiert. Defektinduzier-
te Lumineszenz wird in diesen Bereichen nicht beobachtet. Die Abwesenheit der D-Linien
deutet auf niedrige Versetzungsdichten in diesen Bereichen hin.

In den meisten Gebieten, in denen Defektlumineszenz auftritt, dominiert die strahlende
Rekombination von den Zustdnden D3 und D4 das Lumineszenzspektrum (Spektrum B).
Dies ist ein Hinweis auf relativ einfache Versetzungsstrukturen (kaum Wechselwirkungen
der Versetzungen untereinander) und vor allem niedrige Kontaminationsgrade.

Dort, wo die Versetzungsdichte sehr hoch ist, sprich Wechselwirkungen zwischen den Ver-
setzungen stattfinden, treten auch die tieferen Defektzustdande D1 und D2 starker in Er-

scheinung (Spektrum A). Es ist jedoch sehr selten, dass die D1- und D2-Lumineszenz das
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Abbildung 6.5: Typische PL-Spektren fiir verschiedene Positionen der auf SiOy kristalli-
sierten Probe. Links: Normierte PL-Intensitdt im Spektralbereich von 0,75eV bis 1,18 eV.
Rechts: Die Positionen A-C markieren die Orte, an denen die links dargestellten Spektren
aufgenommen wurden.

Spektrum dominieren. Dies weist auf geringere Versetzungsdichten und Kontaminations-
grade der Versetzungen hin.

Die Untersuchungen mittels tiefenabhdngiger Raman-Spektroskopie, PDS- und ESR-Mes-
sungen und ortsaufgeldster Photolumineszenz deuten ausnahmslos darauf hin, dass die
elektronische Qualitit des Absorbers durch die Kristallisation auf Si-SiOy anstatt auf SiC
verbessert wird. Die Einfithrung einer SiOx-Deckschicht wéahrend der Kristallisation ent-
koppelt also die Elektronenstrahlkristallisation von der Notwendigkeit einer SiC-Benet-
zungsschicht und ermoglicht die Vermeidung eines defektreichen Gebietes nahe der Grenz-
flache zur Zwischenschicht. Neben der Verbesserung des Grenzflichen-Bereichs deuten die
niedrigeren Defektdichten (ESR, PDS) und hoheren Lebensdauern (BB-Lumineszenz) auch

auf eine Verbesserung des Volumenmaterials hin.

6.2 Ursprung der Lumineszenz in festphasenkristallisiertem
Silizium

Der Ursprung der defektinduzierten Lumineszenzlinien im EBC-Material kann Versetzun-

gen zugeordnet werden. Im SPC-Material deutet die Abweichung der Linienpositionen von

den Literaturwerten darauf hin, dass der Ursprung der Lumineszenz nicht allein auf Ver-

setzungen zurtiickgefiihrt werden kann. Die PL-Spektren der SPC-Schichten zeigen aus-
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schliefslich D1- und D2-Lumineszenz. Anders als bei den Linien D3 und D4 gibt es bei
der Interpretation der D1- und D2-Linie in der Literatur keinen allgemeinen Konsens. Ver-
unreinigungen im Versetzungskern [Hig1993], Cluster von Leerstellen und Selbstintersti-
tielle (zusatzliches Siliziumatom auf Zwischengitterplatz) [Jon2000] und Versetzungs-Jogs
[Wat1998; She2005] sind typische Defektsorten, die in der Literatur als Ursprung der D1-
und D2-Linien diskutiert werden.

Ziel dieses Kapitels ist es, die Ursache der defektinduzierten Lumineszenz in festphasen-
kristallisiertem Silizium zu ergriinden. Dabei liegt der Fokus auf der D1-Linie. Als Referenz
werden die jeweiligen Messdaten der EBC-Schicht auf SiC dargestellt. In Kapitel 6.2.1 wird
die spektrale Position der D1-Lumineszenz analysiert. Im anschlieffenden Kapitel 6.2.2 wird
die Intensitdt der Lumineszenz untersucht. Den Abschluss bildet ein Kapitel iiber die ener-
getische Lage der Defektniveaus (6.3).

6.2.1 Linienposition: Die Temperaturabhdngigkeit der Lumineszenz

Die spektrale Position der D1-Linie ist in Abbildung 6.6 fiir die bei 860 °C (schwarze Qua-
drate), 1230 °C (blaue Kreise) und 1400 °C (hellblaue Dreiecke) thermisch nachbehandelten

Schichten dargestellt. Drei Beobachtungen konnen gemacht werden:

(1) Bei Raumtemperatur werden Linienpositionen von etwa 0,776 eV detektiert.

(2) Mit abnehmender Messtemperatur kommt es zu einer Verschiebung der Linienposition
zu hoheren Energien.

(3) Diese Verschiebung fillt starker aus, je hoher die maximale Prozesstemperatur ist, mit
der die Probe behandelt wurde.

(1) und (2) entsprechen dem Verhalten, wie es typischerweise fiir Sauerstoffverunreini-
gungen beobachtet wird [Taj1995]. Dies weist darauf hin, dass Verunreinigungen mit Sauer-
stoff an der D1-Defektlumineszenz beteiligt sind. Auf die Rolle des Sauerstoffs wird im
folgenden Unterkapitel ndher eingegangen.

Zu (2): Generell kann eine solche Verschiebung zu hoheren Energien auf die Vergrofierung
der Bandliicke bei niedrigen Messtemperaturen zurtickgefiihrt werden. Auffillig ist jedoch,
dass sie unterschiedlich stark ausgeprégt ist (3). Dies bedeutet, dass die Spektren der ver-
schiedenen Schichten bei tiefen Messtemperaturen unterschiedliche D1-Positionen zeigen.
Die exakte Linienposition bei einer Messtemperatur von 80 K ist in Abbildung 6.7 gegen die
maximale Prozesstemperatur aufgetragen.

Es ist eine klare Abhédngigkeit der D1-Linienposition von der maximalen Prozesstempe-
ratur zu erkennen, mit der die Schichten behandelt wurden. Die SPC-Schicht weist eine
Linienposition von 0,789 eV auf. Die thermische Nachbehandlung fiihrt zu einer Blauver-
schiebung dieser Position. Je hoher die Temperatur, desto hoher die Energie des strahlenden

Ubergangs. Der Festphasenprozess mit der hochsten Temperatur von 1400 °C zeigt die D1-
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Abbildung 6.6: Spektrale Position der D1-Lumineszenzlinie in Abhédngigkeit der Mess-
temperatur (80K bis 300 K). Die temperaturabhingige Linienverschiebung der bei 860 °C
(schwarze Quadrate), 1230 °C (blaue Kreise) und 1400 °C (hellblaue Dreiecke) thermisch
nachbehandelten Schichten ist dargestellt.

Lumineszenzlinie bei 0,805 eV. Fliissigphasenkristallisation bei Temperaturen tiber 1414 °C
tiihrt zu einer Linienposition von 0,812 eV. Verschiebungen der Signalposition in PL-Spek-
tren, die bei einer festen Messtemperatur aufgenommen werden, konnen unterschiedlichen

Ursprungs sein. Im Folgenden sollen zwei prominente Ursachen erortert werden:

Stark-Effekt

Interne elektrische Felder konnen die energetische Lage der Defektniveaus beeinflussen,
hervorgerufen durch den Stark-Effekt. In Ref. [Mch2007] beobachten die Autoren eine Lini-
enverschiebung der D1-Lumineszenz zwischen 0,8 eV und 0,77 eV. Die Stdrke der Verschie-
bung ist mit der in dieser Arbeit beobachteten Linienverschiebung vergleichbar. Die Au-
toren fiihren die Linienverschiebung auf starke elektrische Felder an der p-n-Grenzflache
zuriick. Da es sich bei den in dieser Arbeit untersuchten PL-Proben um reine p-Schichten
handelt und kein p-n-Ubergang vorliegt, ist davon auszugehen, dass die Verdnderungen
der Linienposition nicht von elektrischen Feldern hervorgerufen werden. Zwar sind inne-
re elektrische Felder auch an geladenen Versetzungen moglich, die dort hervorgerufenen

Feldstédrken sind jedoch zu klein, um die hier beobachteten Verschiebungen zu erklaren.

69



6 Analyse der strahlenden Rekombinationsprozesse an Versetzungen

0.82 - |
0.81 - % -
— I i
% 0 EBC auf SiC |
— I
_5 0.80 - Q -
= Xz
2 ;o
o 079 - % hi -
o ] SPC+TA+HP
078 SPC+HP |
077 --—>b—

L | L | L |
600 800 1000 1200 1400 T>1414°C
Temperatur [°C]

Abbildung 6.7: Spektrale Position der D1 Lumineszenzlinie in Abhédngigkeit der maxi-
malen Prozesstemperatur. Dargestellt sind die Linienpositionen bei einer Messtemperatur
von 80K.

Verspannungen

Eine weitere mogliche Ursache fiir Verschiebungen der Lumineszenzlinien sind Verspan-
nungen [Dro1977]. Die Tatsache, dass die Temperatur den entscheidenden Parameter fiir
die PL-Linienposition darstellt, legt nahe, dass die hier beobachtete Varianz der Linienpo-
sition mit Stress, der in den diinnen Schichten vorliegt, zusammenhéngen konnte.
Mechanischer Stress spiegelt sich ebenso in der Linienposition des TO-Phononsignals wi-
der, die mit Hilfe der Raman-Spektroskopie bestimmt werden kann. Das Ergebnis dieser
komplementdren Messmethode ist in Abbildung 6.8 gezeigt, in der die Wellenzahl, bei der
das Raman-Signal detektiert wird, in Abhédngigkeit der maximalen Prozesstemperatur dar-
gestellt ist.

Das c-Si-Phononsignal der SPC-Schicht (schwarzes Quadrat) liegt bei einer Wellenzahl
von 518,8cm™!. Mit steigender Temperatur des Defektausheilungsprozesses verschiebt
sich die Linienposition zu hoheren Wellenzahlen (blaue Kreise). Die gestrichelte Linie bei
519,9cm~! gibt die Referenzmessung eines monokristallinen Wafers wieder. Eine Rotver-
schiebung der Linienposition (zu kleineren Wellenzahlen) weist auf tensilen Stress hin, eine
Blauverschiebung auf kompressiven Stress [Eng1980; Piv1999]. Die kristalline Phase des
Siliziums ist dichter als die amorphe, daher ist nach der Kristallisation tensiler Stress im
Material vorhanden. Zudem entstehen mechanische Zugspannungen, da das Glassubstrat

einen von Silizium verschiedenen thermischen Ausdehnungskoeffizienten hat. Dies fiihrt
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Abbildung 6.8: Linienposition des TO-Phonons der polykristallinen Schichten in Abhan-
gigkeit der maximalen Prozesstemperatur. Das schwarze Quadrat zeigt die bei 600 °C fest-
phasenkristallisierte Schicht. Mit steigender Prozesstemperatur des thermischen Nachbe-
handlungsschritts (blaue Kreise) verschiebt sich die Linie zu hoheren Wellenzahlen. Das
griine Dreieck zeigt die Linienposition der elektronenstrahlkristallisierten Schicht auf SiC.
Die graue, gestrichelte Linie gibt die Position der Referenzmessung eines monokristalli-
nen Wafers wieder.

zu einer Rotverschiebung des Raman-Signals: Die entsprechende Linienposition der SPC-
Schicht liegt bei kleineren Wellenzahlen als die Referenz. Dieser Stress wird durch die ther-
mische Nachbehandlung abgebaut (blaue Kreise). Da das Glas bei Temperaturen weit ober-
halb des Aufweichungspunkts entspannt wird kénnen mechanische Spannungen an der
Glassubstrat-Silizium-Grenzfldche relaxiert werden. Sauer et al. haben gezeigt, dass Stress
in Silizium fiir die meisten Kornorientierungen eine Verschiebung der Defektlumineszenzli-
nienposition zu kleineren Energien verursacht [Saul985]. Dies entspricht den hier gemach-
ten Beobachtungen, in denen die festphasenkristallisierte Schicht den grofiten Stress und
gleichzeitig die grofite Verschiebung der Lumineszenzlinie aufweist.

ODb dieser Stress quantitativ die beobachteten Verschiebungen der Photolumineszenzlini-
en erkldren kann, soll im Folgenden abgeschitzt werden. Da induzierter Stress in kom-
plexer Weise von der Kristallorientierung abhingt und bei den Messmethoden Photolumi-
neszenz und Raman-Spektroskopie Laserspot-Grofien verwendet werden, die viele Korner
mit unterschiedlichen Kristallorientierungen einschliefsen (siehe EBSD-Aufnahme in Kapi-
tel 3.3), ist eine genaue Berechnung nicht moglich. Eine Verschiebung des Raman-Signals

von 1,1 cm ™1 entspricht einem uniaxialen Stress von etwa 0,27 GPa [Eng1980] bis 0,4 GPa

71



6 Analyse der strahlenden Rekombinationsprozesse an Versetzungen

[Wol1996]. Sauer et al. haben den Einfluss von Stress auf die Linienpositionen im PL-Spek-
trum untersucht [Sau1985]. Uniaxialer Stress von 0,27-0,4 GPa fiihrt zu Linienverschiebun-
gen von etwa 10-20 meV, was den hier beobachteten Anderungen entspricht. Die Uberein-
stimmung der Groflenordnungen zeigt, dass Stress eine mogliche Erklarung fiir die beob-

achteten Linienverschiebungen darstellt.

6.2.2 Intensitat: Die Rolle des Sauerstoffs und der Kristallinitat

Die Beobachtungen des vorangegangenen Unterkapitels zum Temperaturverhalten der Li-
nienposition weisen darauf hin, dass Sauerstoffverunreinigungen an der D1-Lumineszenz
beteiligt sind. Weiteren Aufschluss iiber den Ursprung der Defektlumineszenz liefert die
Analyse der Intensitit dieser Linien.

In Abbildung 6.9 ist die absolute Defektlumineszenz gegen die maximale Prozesstempera-
tur aufgetragen. Die absolute Defektlumineszenz ist das Integral iiber das nicht-normierte
Emissionsspektrum der Proben, also im Fall der SPC-Schichten die Summe aus D1- und D2-
Lumineszenz. Ein Vergleich absoluter Intensititen zwischen den einzelnen SPC-Schichten
ist moglich, da das Absorptions- und Emissionsverhalten (Material, Schichtdicke, Lichtein-
und Auskopplung etc.) der Schichten identisch ist. Die Messungen werden bei 5K durch-
gefiihrt. Abgebildet sind die nicht thermisch nachbehandelte Probe (schwarzes Quadrat)
und die bei 860 °C, 1050 °C, 1230 °C und 1400 °C thermisch nachbehandelten Proben (blaue
Kreise).

Mit steigender Prozesstemperatur nimmt die Lumineszenz ab (Abbildung 6.9). Der Riick-
gang der totalen Lumineszenz ist dabei vor allem auf den Riickgang der D1-Intensitit zu-
riickzufiihren, wihrend die D2-Intensitit sich kaum verdndert, was auch dadurch deut-
lich wird, dass bei hohen Prozesstemperaturen der relative Anteil der D2-Lumineszenz zu-
nimmt (siehe Abbildung 6.1).

Da zudem keine Band-Band-Lumineszenz emittiert wird, rekombinieren alle Ladungstra-
ger entweder strahlend tiber Defektzustande innerhalb der Bandliicke oder nicht-strahlend.
Aufgrund der konkurrierenden Rekombinationspfade bedeutet der beobachtete Zusam-
menhang in Abbildung 6.9 entweder eine Abnahme der Wahrscheinlichkeit der strahlen-
den Ubergénge oder eine Zunahme der nicht-strahlenden Uberginge. Fiir nicht-strahlende
Ubergénge in polykristallinem Silizium ist vor allem die Shockley-Read-Hall Rekombina-
tion an tiefen DB-Zustdnden verantwortlich [Joh1982]. Wie aus den ESR-Messungen deut-
lich wird, nimmt die Dichte der DB-Zustdnde durch den thermischen Nachbehandlungs-
schritt ab (Kapitel 4.3, Abbildung 4.3). Der Vpoc-Wert steigt (4.1). Dass die Reduzierung der
Defektlumineszenz auf eine Erhthung der Anzahl nicht-strahlender Rekombinationszen-
tren zurtickgeht, scheint daher nicht der Fall zu sein. Dies bedeutet, dass die Abnahme der
D1-Defektlumineszenz sehr wahrscheinlich auf eine Verringerung der strahlenden Rekom-

binationsaktivitdt der Versetzungen zuriickzufiihren ist. Dies kann zwei Griinde haben:
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Abbildung 6.9: Integral der unnormierten Lumineszenzspektren (Messtemperatur 5K)
aufgetragen gegen die maximale Prozesstemperatur. Das Integral entspricht der Summe
aus D1- und D2-Lumineszenz. Die SPC-Schicht ist als schwarzes Quadrat bei 600 °C, die
thermisch nachbehandelten Schichten als blaue Kreise dargestellt.

(1) Weniger Ladungstrager werden von den flachen Zustidnden der Versetzungen einge-
fangen.

(2) Es existieren weniger D1-Zustdnde, die eine strahlende Rekombination der Ladungs-
trager verursachen.

Diese Ursachen schliefSen sich gegenseitig nicht aus und konnen somit beide an dem be-
obachteten Effekt beteiligt sein. Inwiefern sie als Erkldarung fiir die reduzierte Lumineszenz

infrage kommen, soll im Folgenden diskutiert werden.

Reduzierter Einfangquerschnitt

Die erste Erklarung bedeutet, dass durch die Hochtemperaturbehandlung der Einfangquer-
schnitt der Versetzungen verringert wird. Die Theorie der Versetzungen geht davon aus,
dass die flachen Einfangzustdnde vom Verspannungsfeld einer Versetzung hervorgerufen
werden. Das heifst, dass ein reduzierter Ladungstragereinfang dann erreicht wird, wenn die
thermische Nachbehandlung bei sehr hohen Temperaturen das Verspannungsfeld schwicht
und damit das Einfangpotenzial der Versetzungen mindert. Die Vermutung, dass das Ver-
spannungsfeld durch die Hochtemperaturprozesse relaxiert werden kann, wird gestiitzt
durch die Beobachtungen an den Defektitz-Untersuchungen (Kapitel 5.1.2): Atzldcher ent-

stehen, wenn das verspannte Material, das eine Versetzung umgibt, durch die Secco-Atze
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6 Analyse der strahlenden Rekombinationsprozesse an Versetzungen

abgetragen wird. Die Dichte der Atzlécher nimmt mit steigender Prozesstemperatur ab,
obwohl die Dichte der Versetzungen, die in TEM-Untersuchungen bestimmt wurde, unver-
andert bleibt. Die Abschwichung des Einfangpotenzials der Versetzungen ist wahrschein-
lich an der Verringerung der strahlenden Rekombinationsaktivitit beteiligt. Eine eindeutige

Aussage tiber den Einfangquerschnitt der Versetzungen ist jedoch nicht moglich.

Reduzierung der D1-Defekte

Die zweite Erkldarung fiir die Abnahme der Lumineszenz ist eine geringere Dichte an tie-
fen D1-Zustanden. Wie bereits erwdhnt, ist die Identifikation einer eindeutigen Ursache
dieser Lumineszenzlinie selten moglich und in dem hier untersuchten, festphasenkristal-
lisierten poly-Si-Material durch hohe Versetzungsdichten zusétzlich erschwert. Im voran-
gegangenen Unterkapitel wurde beobachtet, dass sich die Linienposition mit steigender
Messtemperatur hin zu kleineren Energien verschiebt (Abbildung 6.6). Die Position der D1-
Linie ndhert sich bei Raumtemperatur einem Wert von 0,77 eV an. Ein Verhalten, wie es
tiir Sauerstoffverunreinigungen typisch ist [Taj1995]. Kitagawara et al. haben gezeigt, dass
die Intensitit der 0,77 eV Linie positiv mit der Sauerstoffkonzentration korreliert [Kit1992].
Ob Sauerstoff in den poly-Si-Schichten vorliegt, wurde mit TOF-SIMS (time-of-flight Se-
kundarionenmassenspektrometrie) Messungen untersucht. Sauerstoftkonzentrationen im
Bereich von 10'8 cm =3 bis 10'° cm 3 wurden in den SPC-Schichten bestimmt (sieche Abbil-
dung 6.10). Die hohe Konzentration an Sauerstoff und das Temperaturverhalten der Lumi-
neszenzspektren deuten darauf hin, dass die Defektlumineszenz von Sauerstoffverunreini-
gungen beeinflusst wird.

Wihrend die experimentellen Daten eine gute Ubereinstimmung mit sauerstoffinduzierter
Lumineszenz zeigen, sei daran erinnert, dass die Versetzungsdichten im SPC-Material um
Grofsenordnungen hoher sind als im EBC-Material, in dem die Ursache der Defektlumines-
zenz auf Versetzungen zuriickgefiihrt wurde. Es muss davon ausgegangen werden, dass im
SPC-Material ein Zusammenspiel dieser Defekte fiir die strahlenden Rekombinationspro-
zesse verantwortlich ist. Diese Interpretation wird gestiitzt durch die Beobachtung, dass die
D1-Linienbreite in den Spektren auch bei tiefen Messtemperaturen von bis zu 5K nicht ab-
nehmen, wie es fiir reine Versetzungen zu erwarten wére [Dro1976]. Unter der Annahme,
dass Sauerstoff an der Emission der D1-Lumineszenzlinine beteiligt ist, sollte sich die Lu-
mineszenzintensitit wie in [Kit1992] mit der Sauerstoffkonzentration dndern. Tatsidchlich
wird in der SPC-Schicht ohne thermische Nachbehandlung die hochste Sauerstoffkonzen-
tration detektiert. Mit steigender Temperatur des Defektausheilungsprozesses nimmt die
Sauerstoffkonzentration ab.

Sauerstoff und andere Fremdatome lagern sich bevorzugt an Kristallfehlern an [Ima1983;
Sum1983; Cav1993]. Daher kann vermutet werden, dass die Verbesserung der kristallinen

Struktur durch die Hochtemperaturprozessierung dazu fiihrt, dass sich weniger Sauerstoff
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Abbildung 6.10: Sauerstoffkonzentration in Abhéngigkeit der Signalbreite (FWHM) des
TO-Phonons. Die bei 600 °C SPC-Schicht ist als schwarzes Quadrat, die thermisch nach-
behandelten Schichten sind als blaue Kreise dargestellt. Das griine Dreieck zeigt die EBC-
Probe auf SiC. Mit abnehmender Signalbreite sinkt die Sauerstoffkonzentration in den
Schichten.

anlagern kann. Das Volumen der vergleichsweise porosen Korngrenzengebiete wird redu-
ziert und Defekte werden ausgeheilt. Ob die Verbesserung der Kristallinitdt die Ursache fiir
die reduzierte Sauerstoffkonzentration darstellt, zeigt der Vergleich der Signalbreite des TO-
Phonons aus der Raman-Spektroskopie mit der Sauerstoffkonzentration. Die Abhédngigkeit
der Sauerstoffkonzentration von dem FWHM der Silizium-Phononlinie ist in Abbildung
6.10 gezeigt. Die SPC-Schicht, die nicht thermisch nachbehandelt wurde, weist die grofite
Signalbreite auf (schwarzes Quadrat). Dies ist auch die Schicht mit der hochsten Sauer-
stoffkonzentration. Mit abnehmendem FWHM der thermisch nachbehandelten Schichten
nimmt auch die Sauerstoftkonzentration ab (blaue Kreise). Die niedrigste Sauerstoffkon-
zentration korreliert mit der schmalsten Phononlinie. Diese Beobachtung legt nahe, dass
das Ausheilen von Kristallfehlern eine Reduzierung des Sauerstoffgehalts begiinstigt. Die
Ausdiffusion von Sauerstoff durch Hochtemperaturprozesse wurde zuvor an multikristal-
linem Silizium beobachtet [Lee1985].

Die Korrelation zwischen dem Sauerstoffgehalt und der Hochtemperaturprozessierung be-
starkt die Vermutung, dass die D1-Lumineszenzlinie von Sauerstoffverunreinigungen be-
einflusst wird. Die Abnahme der D1-Lumineszenz mit steigender Prozesstemperatur ist auf
eine Reduzierung der Sauerstoffkonzentration zurtickzufiihren. Dadurch nimmt die defek-

tinduzierte Lumineszenz ab, obwohl die Versetzungen selbst nicht ausgeheilt werden (siehe
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6 Analyse der strahlenden Rekombinationsprozesse an Versetzungen

Kapitel 5.1.1). Die Versetzungsdichte bleibt gleich, aber ihre strahlende Rekombinationsak-
tivitat wird durch die Reduzierung des Verunreinigungsgrads mit Sauerstoff abgeschwécht.
Hier sei angemerkt, dass die Linie D2 im festphasenkristallisierten Material, auf die hier
nicht ndher eingegangen wurde, ein dhnliches Temperaturverhalten zeigt wie die D1-Linie.
In der Literatur werden die Linien D1/D2 und die Linien D3/D4 in der Regel zu Gruppen
zusammengefasst, die das gleiche Temperaturverhalten aufweisen [Dro1977; Saul985]. Da
die Lumineszenzlinien D1 und D2 in Silizium zudem héufig gemeinsam auftreten, kann
vermutet werden, dass der Ursprung der D2-Linie ebenfalls auf Sauerstoff zuriickzufiihren
ist. Tatsdchlich werden in der Literatur breite, Sauerstoff induzierte Signale bei 0,85 €V be-
obachtet [Ste1998; Ken2003]. Tajima et al. fiihren diese auf ausgedehnte Sauerstoffkomplexe
zuriick [Taj1994].

Das griine Dreieck in Abbildung 6.10 zeigt die Sauerstoffkonzentration der EBC-Schicht auf
SiC, die um eine Grofsenordnung niedriger ist als die der SPC-Schichten. Dariiber hinaus
zeigen die PL-Spektren des fliissigphasenkristallisierten Materials eine gute Ubereinstim-
mung mit den versetzungsinduzierten Linienpositionen aus der Literatur (Kapitel 6.1.2).
Dies bestarkt die Schlussfolgerung, dass die Ursache der Defektlumineszenz im fliissigpha-
senkristallisierten Material die Versetzungen selbst sind und der Einfluss von Sauerstoff

eine untergeordnete Rolle bei den strahlenden Rekombinationsmechanismen spielt.

6.3 Die Lage der Defektniveaus

Nach der Diskussion iiber den Ursprung der D1- und D2-Lumineszenz im festphasenkris-
tallisierten Material soll nun die energetische Lage der entsprechenden Defektniveaus in
der Bandliicke untersucht werden. Dazu wird die Intensitit der beiden Linien in Abhé&n-
gigkeit der Messtemperatur analysiert.

Die Intensitdt einer Lumineszenzlinie ist proportional zur Besetzung der relevanten Ener-
giezustdnde. Sie nimmt mit steigender Messtemperatur ab, da die Ladungstrager zuneh-
mend thermisch aktiviert werden und nicht mehr zur jeweiligen Lumineszenz beitragen.
Aus der Temperaturabhingigkeit der strahlenden Ubergénge lassen sich Riickschliisse auf
die energetische Lage der beteiligten Energieniveaus relativ zur Bandkante und zu ande-
ren Defekiniveaus ziehen [Suel983a; Saul985]. Zu diesem Zweck wird die integrierte PL-
Intensitdt der einzelnen Linien in einem Arrheniusplot gegen die reziproke Messtempera-
tur aufgetragen (Abbildung 6.11). Im Idealfall ist in dieser Darstellung ein linearer Anstieg
mit einer Sattigung bei tiefen Temperaturen zu sehen. Aus der Steigung erhilt man die
Energie der Barriere zwischen dem Defektniveau und der Leitungsbandkante, die soge-
nannte Deaktivierungsenergie. Wenn mehrere Defektniveaus in der Bandliicke existieren,
kann es mehrere Deaktivierungsmechansimen geben, sodass bei hohen Temperaturen der
Ubergang vom Defekt zum Leitungsband dominiert, bei tieferen Temperaturen aber La-

dungstrager zwischen den Defektniveaus wechseln.
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Abbildung 6.11: Integrierte PL-Intensitdt der Lumineszenzlinien D1 (augefiillte Quadra-
te) und D2 (offene Kreise) der bei 1400 °C thermisch nachbehandelten Schicht in Abhin-
gigkeit der Messtemperatur. Die Energien E; und E, geben die Deaktivierungsenergien
an, die aus den eingezeichneten Fits an die Datenpunkte ermittelt werden.

Eine Auswertung der Daten nach Ref. [Suel983a] ist aufgrund der hohen Defektdichte
der SPC-Schichten nur begrenzt moglich. Stark verschiedene Temperaturabhédngigkeiten in
der Intensitdt deuten komplizierte Defektstrukturen mit mehreren Deaktivierungsprozes-
sen an. Die hohe Dichte strahlender und nicht-strahlender Defektniveaus, die sich sowohl
energetisch als auch raumlich in unmittelbarer Ndhe befinden und miteinander wechselwir-
ken, macht eindeutige Aussagen tiiber die Lage der Defektniveaus unmoglich. Abbildung
6.11 zeigt die integrierte PL-Intensitédt der bei 1400 °C thermisch nachbehandelten Schicht.
Wiéhrend die D1-Lumineszenz (ausgefiillte Quadrate) sich durch einen einzigen Deaktivie-
rungsprozess auszeichnet, sind bei der D2-Lumineszenz (offene Kreise) mindestens zwei
Deaktivierungsmechanismen beteiligt. Im hohen Temperaturbereich ist der bevorzugte De-
aktivierungsmechanismus der Ubergang vom entsprechenden Defektniveau zum Leitungs-
band (E;); bei tiefen Temperaturen scheint der Ubergang zwischen dem Defektniveau D2
und mindestens einem anderen Defektzustand bevorzugt zu sein (Ejp).

Aus den Fits an die Daten werden Deaktivierungsenergien E;, die dem Ubergang zum Lei-
tungsband zugeordnet werden, von 163 meV fiir die D1-Linie und 122 meV fiir die D2-Linie
ermittelt. Die flachere Steigung der Datenpunkte der D2-Intensitit bei niedrigen Tempera-
turen weist auf einen weiteren Deaktivierungsmechanismus mit geringerem energetischen

Abstand hin. Fin Fit in diesem Bereich fiihrt zu einer Deaktivierungsenergie von 33 meV.
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6 Analyse der strahlenden Rekombinationsprozesse an Versetzungen

Dabei konnte es sich um einen zuséatzlichen nicht-strahlenden Defektzustand handeln, der
mit dem D2-Zustand wechselwirkt.

Wie zuvor erwdhnt, werden die energetische Lage der an der D1- und D2-Lumineszenz
beteiligten Defektniveaus und die jeweiligen Rekombinationsprozesse nach wie vor in der
Literatur diskutiert. Zur Einordnung der hier ermittelten Deaktivierungsenergien soll der
Vergleich mit den in [Sue1983a] bestimmten Werten dienen. Die energetischen Abstdnde
zur Bandkante E;(D1) = 0,16eV und E;(D2) = 0,12€V, die aus den Arrheniusplots ge-
wonnen wurden, weichen stark von den 0,35 eV (D1) bzw. 0,29 eV (D2) ab, die in [Sue1983a]
fiir monokristallines Siliziums bestimmt wurden. Es ist zu vermuten, dass sich durch die
hohe Dichte an Defektzustdnden viele Deaktivierungsmechanismen iiberlagern und in den
Arrheniusplots nicht voneinander trennen lassen. Zudem deuten die niedrigen Deakti-
vierungsenergien darauf hin, dass entweder zuséitzliche Defektniveaus existieren, die an
der strahlenden Rekombination beteiligt sind, oder die effektive Bandliickenenergie gerin-
ger ist als 1,12eV. Dies folgt aus der Beobachtung, dass die jeweilige Summe aus Deak-
tivierungsenergie und Energie der Lumineszenzphotonen 0,16 eV + 0,8eV = 0,96eV und
0,12eV 4 0,85eV = 0,97 eV nicht den erwarteten 1,12 eV entspricht.

6.3.1 Verringerte Bandliickenenergie

Zunichst soll erdrtert werden, ob und inwieweit eine verringerte effektive Bandliickenener-
gie als mogliche Erklarung fiir die kleineren Deaktivierungsenergien in Frage kommt. Ei-
ne Verringerung der Bandliicke kann durch verschiedene Ursachen hervorgerufen werden:
eine hohe Dichte von Bandauslduferzustinden, Bandliickenfluktuationen bzw. eine hohe

Dotierung. Diese drei Moglichkeiten werden im Folgenden diskutiert.

1) Bandauslauferzustande

Durch eine hohe Dichte an Bandauslduferzustinden verschieben die Bandkanten weiter
in die Bandliicke und der effektive Abstand zu den Defektniveaus wird verringert. Die-
ses Verhalten wurde von verschiedenen Autoren in polykristallinem Silizium beobachtet
[Wer1985; Jac1983; Ayr1993; Dim1993]. So haben Jackson et al. eine durch Bandauslduferzu-
stande reduzierte Bandliicke von 1,0 eV beobachtet [Jac1983].

2) Bandliickenfluktuationen

Wong et al. fithren an, dass strukturelle Inhomogenitdten wie Versetzungen lokale Fluktua-
tionen in der Bandliicke polykristallinen Siliziums hervorrufen konnen [Won2011]. Ihre Ver-
mutung beruht auf temperaturabhiangigen Voc-Messungen festphasenkristallisierter poly-
Si-Schichten, die sich mit dem 2-Dioden-Modell nicht anpassen lassen. Werner et al. haben
Bandliickenfluktuationen zuvor fiir Cu(Ing_y,Gay)Se; (CIGS) Diinnschichtsolarzellen theo-
retisch behandelt [Wer2005; Gra2005]. Wong et al. nutzen dieses Modell, um die im Tem-

peraturbereich von 250K bis 325K gemessenen offenen Klemmspannungen zu modellie-
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ren. Die Extrapolation des Fits zu 0K ldsst die Autoren auf eine Bandliicke von 1,00-1,05 eV
schliefsen. Die Autoren vermuten, dass das Verspannungsfeld der Versetzungen Fluktuatio-
nen der Bandliickenenergie hervorruft. Aquivalent zu Bandauslduferzustinden kann eine

hohe Dichte dieser flachen Zustiande die effektive Bandliicke verkleinern.

3) Dotierung

Eine Verringerung der Bandliickenenergie kann auch durch die Energieniveaus der Dotier-
atome hervorgerufen werden [Sl0o1976]. Das sogenannte ,,doping-induced band gap narro-
wing” kann die effektive intrinsische Ladungstragerdichte um mehrere Groflenordnungen

andern.

Ob wirklich eine Verringerung der effektiven Bandliicke der in dieser Arbeit untersuchten
festphasenkristallisierten poly-Si-Schichten vorliegt, wird mit Hilfe der Photothermischen
Deflexionsspektroskopie untersucht, die auch Jackson et al. fiir die Bestimmung der Band-
lticke anwandten. Mit dieser Methode wird in Kapitel 7.1.1 die Absorption durch Defektni-
veaus im Spektralbereich unterhalb der Bandliicke untersucht. Hier wird ausgenutzt, dass
der Verlauf des Absorptionsspektrums an der Bandkante die Bestimmung der Bandliicken-
energie nach der Methode von Tauc ermoglicht [Taul968]. Dazu wird der Absorptionsko-
effizient a, der aus den PDS-Messungen bestimmt wird, als v/ahv gegen die Energie der
Photonen hv aufgetragen, wobei h das Planck’sche Wirkungsquantum und v die Frequenz
des anregenden Lichts ist. Aufgrund der wurzelférmigen Zustandsdichte an der Bandkante
folgt ein linearer Verlauf des Spektrums in dieser Darstellung. Aus einem linearen Fit an die-
se Steigung kann die Bandliicke des Materials direkt abgelesen werden. Sie entspricht dem
Schnittpunkt des Fits mit der x-Achse. Fiir die SPC-Schicht, die nicht thermisch nachbehan-
delt wurde, ist dies in Abbildung 6.12 rechts dargestellt. Die so ermittelten Energiewerte
der polykristallinen Schichten variieren zwischen 1,09 eV und 1,12 eV und liegen nur leicht
unter der erwarteten Bandliicke kristallinen Siliziums bei Raumtemperatur von 1,124 eV
[Sze2007; Sin1993; Gre1990].

Zu 1): Die Ergebnisse der Tauc-Analyse widersprechen den PDS-Untersuchungen, die
Jackson et al. an poly-Si-Diinnschichten durchgefiihrt haben [Jac1983]. Mit der Methode
nach Tauc ermitteln die Autoren eine Bandliicke von 1,0€eV. Sie begriinden die geringe
Bandliickenenergie mit Bandauslduferzustinden im Bereich der Korngrenzen. Da das in
[Jac1983] untersuchte Material Korngrofien von wenigen 100 nm aufweist, ist der Anteil
der Korngrenzen am Gesamtvolumen sehr viel grofier als bei den in dieser Arbeit unter-
suchten Schichten. Die hier durchgefiihrten PDS-Untersuchungen zeigen, dass eine durch
Bandauslduferzustdnde verdanderte Energieliicke als Ursache fiir die Abweichung der De-

aktivierungsenergien unwahrscheinlich ist.

Zu 2): Fluktuationen der Bandliicke konnten fiir die leicht niedrigeren Bandliickenenergien

verantwortlich sein. Sie konnen nicht nachgewiesen und daher auch nicht ausgeschlossen
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Abbildung 6.12: Links: Bandliickenenergie aufgetragen gegen die maximale Prozess-
temperatur. Dargestellt sind die Werte fiir die festphasenkristallisierte Schicht (schwar-
zes Quadrat), die thermisch nachbehandelten Schichten (blaue Kreise) und die elektro-
nenstrahlkristallisierte Schicht auf SiC (griines Dreieck). Rechts: Tauc-Darstellung des
Absorptionskoeffizienten zur Bestimmung der Bandliickenenergie. Die Daten (schwarze
Kreuze) zeigen die PDS Messung an der SPC-Schicht ohne thermische Nachbehandlung.

werden. Die in den CIGS-Solarzellen beobachteten Bandliicken-Fluktuationen werden von
Werner et al. in erster Linie auf lokale Schwankungen der Zusammensetzung, vor allem Ab-
weichungen in der In-Ga Zusammensetzung, zurtiickgefiihrt, die in reinen Siliziumschich-
ten keine Rolle spielen. Nach Wong et al. werden Bandliicken-Fluktuationen in poly-Si von
strukturellen Defekten hergerufen [Won2011]. Wenn strukturelle Defekte die Ursache fiir
eine reduzierte Bandliicke sind, sollte eine Abhédngigkeit der Bandliicke mit der Tempera-
tur des Defektausheilungsprozesses bestehen. Denn wie in den vorangegangenen Kapiteln
gezeigt, verbessern sich mit steigender Prozesstemperatur die strukturellen (Abbildung 4.2
und Abbildung 5.1) und elektronischen (Abbildung 4.1 und Abbildung 4.3) Eigenschaften
der festphasenkristallisierten Schichten. Dies ldsst auch die Frage aufkommen, ob die Zu-
nahme der offenen Klemmspannung, die durch die Hochtemperaturprozesse erreicht wird,
teilweise auf die Vergrofierung der Bandliicke zurtickgefiihrt werden kann. Ein Vergleich
der Bandliicke bei verschiedener maximaler Prozesstemperatur (Abbildung 6.12 links) zeigt
jedoch keine Abhéngigkeit der Bandliickenenergie von der thermischen Behandlung.

Zu3): Bei der hier vorliegenden Bor-Dotierung der Absorberschichten von etwa
2 x 10'® cm~3 betrdgt die Verringerung der Bandliicke nur wenige meV [Sch1998]. Signi-
fikante Anderungen der Bandliickenenergie sind jedoch erst bei Bordotierungen grofler als

10 em—23 zu erwarten.
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Abbildung 6.13: Schemazeichnung der Lage der Energieniveaus. E; bezeichnet den ener-
getischen Abstand zwischen den Defektniveaus D1 bzw. D2 und der Leitungsbandkante
Ec. E; ist der energetische Abstand von D2 zu einem zusétzlichen Defektniveau, das nicht
in den PL-Spektren auftaucht.

6.3.2 Zusatzliche Energieniveaus

Die Diskrepanz zwischen der Summe aus Deaktivierungsenergie und Energie der Lumi-
neszenzphotonen und der c-Si-Bandliickenenergie von 1,12 €V, kann nicht durch eine ver-
ringerte Bandliickenenergie erkldrt werden. Dies deutet darauf hin, dass zusétzliche De-
fektniveaus in der Bandliicke existieren miissen, die an den strahlenden Rekombinationen
beteiligt sind. Dies konnten die vom Verspannungsfeld der Versetzungen hervorgerufenen
flachen Bander nahe der Bandkanten sein.

Aus diesen Beobachtungen kann ein Schema der Energiezustdande skizziert werden, wie es
in Abbildung 6.13 dargestellt ist. Die schwarzen Pfeile E1(D1) und E;(D2) geben den Deak-
tivierungsprozess von den Defektniveaus D1 und D2 ins Leitungsband wieder. Die Rekom-
bination von diesen Defektniveaus in das flache Band oberhalb der Valenzbandkante Ev
unter Aussendung eines Lumineszenzphotons ist durch die orangenen Pfeile dargestellt.
Hier sei angemerkt, dass eindeutige Aussagen {iber solch komplexe Bandstrukturen, wie
sie im festphasenkristallisierten Silizium vorliegen, allein aus PL-Messungen nicht moglich
sind. Temperaturabhédngige Kapazititstransientenmessungen (DLTS - deep level transient
spectroscopy) waren eine Moglichkeit, die energetische Lage der Defektniveaus genauer zu
bestimmen. Nichtsdestotrotz liefert die Analyse der temperaturabhéngigen Photolumines-
zenz einen Anhaltspunkt fiir die Lage der Defektniveaus in der Bandliicke. Ein Vergleich
mit der Literatur zeigt, dass der energetische Abstand des D1-Niveaus von der Leitungs-
bandkante mit den Werten zwischen E-c  0,16eV und Ec 0,18 eV tibereinstimmt, die fiir
Sauerstoffverunreinigungen in Silizium gefunden werden [Che1980; Ant1998; Sze2007]. In
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Anbetracht der Erkenntnisse aus den PL-Untersuchungen dieses Kapitels und insbesonde-
re der Analyse des Ursprungs der D1-Lumineszenz scheint es sehr wahrscheinlich, dass
die Deaktivierungsenergie E1(D1) = 0,16 €V der energetischen Lage des D1-Lumineszenz-
niveaus entspricht. Die hier ermittelten Abstinde zur Bandkante von E;(D1) = 0,16eV
und E;(D2) = 0,12V flieBen deshalb in Kapitel 8 in die Simulation der Vpc-limiterenden

Rekombinationsprozesse ein.

6.4 Zusammenfassung des Kapitels

Photolumineszenzmessungen wurden durchgefiihrt, die die fiir Versetzungen charakteris-
tischen Lumineszenzsignale aufweisen. Wahrend die festphasenkristallisierten Schichten
ausschliefilich Defektlumineszenz zeigen, wird in den Spektren der fliissigphasenkristal-
lisierten Schichten auch Band-Band-Lumineszenz detektiert. Die hohen Defektdichten im
SPC-Material sind fiir die Abwesenheit der D3/D4- und Band-Band-Lumineszenz verant-
wortlich, da die Ladungstrdger in benachbarte, tiefer liegende Energieniveaus relaxieren
bevor sie rekombinieren.

Im fliissigphasenkristallisierten Material werden die defektinduzierten Lumineszenzsigna-
le auf die strahlende Rekombination an Versetzungen zuriickgefiihrt. In diesem Material
ist die Lebensdauer der Ladungstrager grofs genug, um strahlende Band-Band-Rekombina-
tion zu detektieren. Da die Intensitit dieser Lumineszenz von der Position auf den elektro-
nenstrahlkristallisierten Proben abhingt, werden ortsaufgeloste Ubersichtsaufnahmen ge-
macht, die die Inhomogenitidt der Materialqualitidt verdeutlichen. Die starke BB-Lumines-
zenz der EBC-Schicht auf SiOx zeigt, dass hohere Lebensdauern im Vergleich zum Material,
das auf SiC kristallisiert wurde, erreicht werden. Eine schwiachere D1- und D2-Lumines-
zenz im EBC-Material auf SiOy weist dariiberhinaus auf geringere Versetzungsdichten und
Kontaminationsgrade der Versetzungen hin.

Im festphasenkristallisierten Material wird eine Korrelation zwischen der D1-Rekombina-
tion und der Sauerstoffkonzentration beobachtet.

Die Analyse der Lumineszenz des festphasenkristallisierten Materials in Abhdngigkeit der
Messtemperatur deutet darauf hin, dass Sauerstoffverunreinigungen an der D1-Rekombi-
nation beteiligt sind. Mit steigender Nachbehandlungstemperatur nimmt die Defektlumi-
neszenz ab. Die reduzierte strahlende Rekombination wird auf zwei Ursachen zuriickge-
tihrt: Der Einfangquerschnitt der Versetzungen wird durch die Hochtemperaturprozessie-
rung verringert indem das Verspannungsfeld relaxiert wird. Die Sauerstoffkonzentration
wird durch die verbesserte kristallographische Struktur reduziert. Mittels temperaturab-
hédngiger PL wird die energetische Lage der D1- und D2-Defektniveaus in der Bandliicke
bestimmt. Die Deaktivierungsenergien betragen 163 meV (D1) und 122 meV (D2).
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7 Analyse der offenen Siliziumbindungen

Die Analyse der Versetzungen in den beiden vorangegangenen Kapitel hat gezeigt, dass ne-
ben der Rekombination an Versetzungen noch andere defektinduzierte Verlustkanile exis-
tieren. Nicht-strahlende Rekombination im poly-Si-Material wird hauptsachlich von offe-
nen Siliziumbindungen hervorgerufen. Ungepaarte Valenzelektronen ohne Bindungspart-
ner stellen aktive Rekombinationszentren dar.

In Kapitel 7.1 wird die Dichte der offenen Bindungen (DB-Defekte) im poly-Si untersucht
und die Abhéngigkeit des Voc-Werts von der DB-Dichte diskutiert. Kapitel 7.2 ist dem phy-
sikalischen Ursprung der DB-Defekte gewidmet. Abschlieffend werden in Kapitel 7.3 und

7.4 die experimentellen Ergebnisse dieser Arbeit mit Modellen aus der Literatur verglichen.

7.1 DB-Defekte in polykristallinem Silizium

Nicht-strahlende Shockley-Read-Hall Rekombination wird in poly-Si hauptsichlich von
DB-Defekten hervorgerufen [Joh1982; Nic1997]. Die energetische Lage der entsprechenden
Defektzustinde wird nahe der Bandliickenmitte vermutet [Hir1979; Jac1983]. Sie stellen De-
fektzentren mit einer hohen Rekombinationsaktivitdt dar. Das Ausheilen dieser Defekte ist
ein essentieller Schritt fiir die Herstellung effizienter poly-Si-Solarzellen [Kee2005; Ter2007;
Gor2010]. Nicht passivierte DB-Defekte zeichnen sich dadurch aus, dass ungepaarte Elek-
tronenspins vorliegen. Ihr paramagnetisches Verhalten ermoglicht die Detektion und Quan-
tifizierung mit Hilfe der Elektronenspinresonanz (ESR) [Eat2010]. Die Dichte paramagne-
tischer Spins in den hier untersuchten p-dotierten poly-Si-Schichten entspricht dabei der
Dichte ungepaarter Elektronenspins an offenen Siliziumbindungen. Andere Defektsorten,
die vergleichbar hohe Dichten paramagnetischer Spins hervorrufen, sind nur in n-dotier-
tem Silizium bei sehr tiefen Temperaturen zu beobachten [Kon1998; Kan1998; Kan2000;
Miil1998]. Letztere sind auf flache Einfangzustiande zuriickzufiihren, die bei tiefen Tempe-
raturen besetzt werden. Bei Raumtemperatur-ESR-Messungen an den leicht Bor-dotierten
Schichten dieser Arbeit konnen diese paramagnetischen Beitrdge ausgeschlossen werden.
Die hier beobachteten Spinkonzentrationen konnen somit mit der Dichte ungepaarter DB-
Elektronen gleichgesetzt werden.

Hier sei aber angemerkt, dass die mittels ESR ermittelten Defektkonzentrationen nicht der
absoluten Anzahl der offenen Siliziumbindungen entsprechen. Abhdngig von der Lage des
Ferminiveaus Ep konnen die DB-Defekte paramagnetisch oder diamagnetisch sein. Die re-
lative Position der Fermienergie zu den Defektzustinden bestimmt, ob die DB-Defekte
einfach besetzt und damit ESR-aktiv (paramagnetisch) oder unbesetzt bzw. doppelt be-
setzt (diamagnetisch) sind. Aufgrund dieses amphoteren Verhaltens hangt das Ergebnis der
quantitativen ESR-Messungen von der Dotierung ab. Brendel et al. haben jedoch fiir pc-Si

3

gezeigt, dass erst Dotierungen {iber 10! cm 2 zu einer signifikanten Verringerung der DB-
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Abbildung 7.1: Offene Klemmspannung Voc der kompletten Solarzellenstapel aufgetra-
gen gegen den Logarithmus der Dichte paramagnetischer Spins in den jeweiligen ESR-
Proben (Absorberschichten). Dargestellt sind die festphasenkristallisierte (schwarzes Qua-
drat) und die thermisch nachbehandelten Schichten (blaue Kreise), sowohl vor (geschlos-
sene Symbole) als auch nach (offene Symbole) der Wasserstoffpassivierung. Das griine
Dreieck zeigt die elektronenstrahlkristallisierte Schicht auf SiC. Das graue Rechteck spie-
gelt die bisher an EBC-Schichten gemessenen Vpc- bzw. ESR-Daten wider.

Dichte fiihren [Bre2004]. Eine p-Dotierung der ESR-Proben von 2-4 x 10 cm ™3 wird ge-
wahlt, da dies der Dotierung der Absorberschichten der kompletten Solarzellen entspricht.
Da zudem die nominelle Dotierung aller poly-Si-Schichten, sowohl die der fest- als auch
die der fliissigphasenkristallisierten, gleich ist, konnen die hier bestimmten Defektkonzen-
trationen herangezogen werden, um relative Unterschiede der DB-Dichten zu analysieren.
Die p-Dotierung hat dartiber hinaus den Vorteil, dass keine unkontrollierte Dotierung durch
Verunreinigungen auftritt und dadurch das Ferminiveau verschoben wird.

In Kapitel 4.3 wurde gezeigt, dass die Dichte der paramagnetischen Spins im festphasen-
kristallisierten Material sowohl durch die thermische Nachbehandlung als auch durch die
Wasserstoffpassivierung reduziert werden kann (Abbildung 4.3). Ebenso wurde gezeigt,
dass dabei auch die offene Klemmspannung Voc vergrofiert wird (Abbildung 4.1). Inwie-
weit die Ausheilung der paramagnetischen Defekte mit der Erh6hung der offenen Klemm-
spannung zusammenhangt, ist in Abbildung 7.1 dargestellt. Aufgetragen ist der Voc-Wert
tiber der Dichte der ungepaarten Elektronenspins.

Aus der Graphik wird deutlich, dass zwischen dem Vpc-Wert und der Dichte der ungepaar-
ten Elektronenspins ein direkter Zusammenhang besteht. Mit abnehmender Defektdichte
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7.1 DB-Defekte in polykristallinem Silizium

steigt der Voc-Wert. Die Schicht unmittelbar nach der Festphasenkristallisation (schwarzes,
ausgefiilltes Quadrat) weist mit {iber 107 cm~3 die hochste DB-Defektkonzentration und
mit 105mV den niedrigsten Voc-Wert auf. Durch Wasserstoffpassivierung (offene Symbo-
le) und thermisches Nachbehandeln (blaue Kreise) wird die Dichte der ungepaarten Spins
um bis zu zwei Grofienordnungen reduziert. Diese Reduktion wird in Kapitel 7.1.1 und
7.1.2 detailliert analysiert.

Die EBC-Schicht auf SiC (griines Dreieck) weist eine DB-Defektkonzentration von
3 x 10" cm~2 auf und ist damit vergleichbar zu den besten SPC-Schichten. Trotz vergleich-
barer ESR-Defektdichte werden in diesem Material hohere Voc-Werte erreicht: Die in die-
ser Arbeit mittels ESR untersuchte Absorberschicht auf SiC hat einen Voc-Wert von 534 mV.
EBC-Solarzellen, an denen jedoch keine ESR-Untersuchungen durchgefiihrt wurden, zeigen
Voc-Werte von bis zu 582 mV [Has2013]. ESR-Defektkonzentrationen von 7,7 x 104 cm™3
bis 7 x 10 cm 3 wurden detektiert. Dieser Bereich wird durch das schraffierte Rechteck
in Abbildung 7.1 widergespiegelt. Es gibt den Bereich der Voc- bzw. ESR-Werte an, die
bisher fiir elektronenstrahlkristallisierte Schichten gemessen wurden. Die Korrelation zwi-
schen diesen beiden Grofsen kann nicht in Form von Datenpunkten dargestellt werden, da
die beiden Messmethoden nicht an identischen Proben durchgefiihrt wurden, wie im Fall
der in dieser Arbeit untersuchten Absorberschicht auf SiC (griines Dreieck). Hier sei dar-
auf hingewiesen, dass der in der elektronenstrahlkristallisierten Schicht auf SiOy ermittelte
Wert fiir die ESR-Defektkonzentration den linken Rand des Rechtecks definiert.

7.1.1 Einfluss der Wasserstoffpassivierung

Der Einfluss der Wasserstoffpassivierung auf das SPC-Material wird aus dem Vergleich der
offenen mit den ausgefiillten Symbolen deutlich. Die Defektdichte nimmt um rund eine
Grofsenordnung ab. Der Voc-Wert steigt um 100-200 mV. Bei der Wasserstoffpassivierung
dringt atomarer Wasserstoff in die Schichten ein. Aufgrund ihrer geringen Grofie diffun-
dieren die Wasserstoffatome leicht durch das Siliziumgitter und kénnen sich an den offe-
nen Siliziumbindungen anlagern [Joh1982]. Das Elektron des Wasserstoffatoms bildet mit
dem Elektron der offenen Bindung ein antiparalleles Spinpaar. Dadurch wird der Defekt
diamagnetisch und verliert seine Rekombinationsaktivitdt. Die paramagnetische Resonanz
der Probe wird abgeschwicht, die Intensitdt des ESR-Signals nimmt ab. Die Reduktion die-
ser tiefen Defektzustande geht einher mit einer Vergroflerung der offenen Klemmspannung.
Weniger Ladungstrager gehen durch nicht-strahlende Rekombination an diesen Defektzen-
tren verloren. Die Erhohung des Voc-Werts konnte demnach auf eine gestiegene Lebens-
dauer der Ladungstrdger zurtickgefiihrt werden.

Das Ausheilen der nicht-strahlenden DB-Defekte durch die Wasserstoffpassivierung zeigt
sich auch in der Defektabsorption, die mittels Photothermischer Deflexionsspektroskopie
bestimmt wird [Jac1981; Jac1983]. Fiir den Spektralbereich von 0,65V bis 1,25€V ist in Ab-
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Abbildung 7.2: Absorptionskoeffizient tiber der Photonenenergie des anregenden Lichts.
Dargestellt sind die festphasenkristallisierte Schicht vor (durchgezogene Linie) und nach
(gestrichelte Linie) der Wasserstoffpassivierung.

bildung 7.2 der Absorptionskoeffizient der SPC-Schicht ohne (durchgezogene Linie) und
mit (gestrichelte Linie) Wasserstoffpassivierung eingezeichnet. Die wasserstoffpassivierte
Schicht besitzt einen deutlich geringeren Absorptionskoeffizienten im dargestellten Ener-
giebereich, was auf eine geringere Anzahl nicht-strahlender Defektzustdnde in der Band-
liicke hinweist. Dass es sich dabei um nicht-strahlende Defekte handelt, wird aus dem
Messprinzip der PDS-Methode klar: Die Absorption im Energiebereich unterhalb der Band-
liicke wird von Defektzustinden hervorgerufen. Die Stirke der Absorption wird aus der
Erwédrmung der Probe bestimmt (siehe Kapitel 3.2.3). Die Absorption an strahlenden De-
tektzustanden fiihrt jedoch nicht zur Erwdrmung der Probe, da es zur Reemission des ab-
sorbierten Photons kommt. Die Ubergénge an nicht-strahlenden Defektzentren wie den DB-
Defekten geben bei der Rekombination Energie an das Kristallgitter ab und tragen so zum
PDS-Signal bei.

Neben der Passivierung der DB-Defekte durch die Anlagerung atomaren Wasserstoffs ist
bekannt, dass durch die Wasserstoffbehandlung auch Defekte induziert werden konnen
[Nic1995; Nic2000]. In den hier untersuchten Schichten iiberwiegt jedoch der positive Ein-

fluss der Wasserstoffpassivierung auf die Materialqualitat.

7.1.2 Einfluss der thermischen Nachbehandlung

Ein Vergleich der wasserstoffpassivierten Schicht, die nicht thermisch nachbehandelt wur-
de (offenes Quadrat in Abbildung 7.1), mit den vollstindig prozessierten Schichten (offene
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Kreise) zeigt, dass die Vergrofserung des Vpoc-Werts mit einer relativ kleinen Reduktion der
DB-Defektkonzentration einhergeht. Daraus folgt zum einen, dass eine Wasserstoffpassi-
vierung alleine die DB-Defekte sehr effektiv ausheilt, und zum andern, dass die thermische
Nachbehandlung eine Verbesserung des Materials bewirkt, indem Defekte ausgeheilt wer-
den, die mit der Wasserstoffbehandlung nicht passiviert werden konnen und die nicht in
den ESR-Messungen sichtbar sind.

Nichtsdestotrotz ist auch eine Reduktion der DB-Defektkonzentration bei der thermischen
Nachbehandlung zu beobachten. Die Anzahl ungepaarter Elektronenspins nimmt um einen
Faktor 2-3 ab, wie es schon friiher in poly-Si beobachtet wurde [Hir1979]. Dies kann auf
Umstrukturierungen der defektreichen Korngrenzenbereiche und das Ausheilen struktu-
reller Defekte wie Versetzungen und Stapelfehler zurtickgefiihrt werden. Diese ausgedehn-
ten, kristallographischen Defekte weisen eine hohe Dichte offener Siliziumbindungen auf.
So kann der Kern einer Versetzung aus einer Reihe von offenen Siliziumbindungen ent-
lang der Versetzungslinie bestehen [Sho1953; Hir1985; Duel991]. Alexander et al. fanden ein
ESR-Signal in Silizium, das durch plastische Verformung hervorgerufen wird und propor-
tional zur Versetzungsdichte ist [Ale1965]. Sie schreiben dieses Signal offenen Siliziumbin-
dungen im Versetzungskern zu. Wohler et al. zeigten, dass die Intensitdt dieses ESR-Signals
durch eine thermische Nachbehandlung reduziert wird [W6h1970]. Die Energie, die durch
die Hochtemperaturprozesse zur Verfligung gestellt wird, begtinstigt die Bildung von soge-
nannten rekonstruierten Bindungen im Versetzungskern, d.h. Bindungen zwischen benach-
barten DB-Defekten entlang der Versetzungslinie [Web1983; Mar1983; Due1991; Nun1998].
Rekonstruierte Bindungen tragen nicht mehr zum ESR-Signal bei, da sie die Vierfachkoor-
dination der Siliziumatome gewédhrleisten [Web1983]. Die ermittelte Defektkonzentration
sinkt [Hir1985]. In gleicher Weise sind strukturelle Verbesserungen im Bereich der Korn-
grenze denkbar. Die thermische Energie ermdglicht die Umstrukturierung des ungeordne-
ten Materials und die Ausbildung von Si-Si-Bindungen. Die so erreichte Verbesserung der
kristallinen Struktur spiegelt sich auch in den Ergebnissen der Raman-Spektroskopie (Ka-
pitel 4.2) und Defektatz-Untersuchungen (Kapitel 5.1.2) wider.

Hier sei angemerkt, dass rekonstruierte Versetzungskerne nicht als defektfrei anzusehen
sind. Rekonstruierte Bindungen kénnen nach wie vor Defektzustinde in der Bandliicke
generieren, da die Ordnung des Kristalls durch sie gestort ist. Zudem konnen auch in re-
konstruierten Versetzungen Singularitdten des Versetzungskerns (Kinke, Jogs) lokalisierte
Defektzustdande hervorrufen [Suel983b; Wat1998]. In Anbetracht der experimentellen Er-
gebnisse kann aber vermutet werden, dass die thermische Behandlung zu einer Reduktion
der offenen Bindungen fiithrt und dass dadurch die Kristallinitdt verbessert und der Vpc-

Wert vergrofiert wird.
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Abbildung 7.3: Links: Graphische Darstellung der energetischen Aufspaltung der Spin-
zustdnde durch das dufiere Magnetfeld. Wenn der Abstand E der Energie der Photonen
h entspricht, tritt das Resonanzsignal in den ESR-Spektren auf. Rechts: ESR-Signale der
festphasenkristallisierten (schwarz) und elektronenstrahlkristallisierten Schicht auf SiC
(griin). Der jeweilige Nulldurchgang der Spektren entspricht dem g-Wert, der in Abbil-
dung 7.4 in Abhingigkeit der Prozesstemperatur aufgetragen ist.

7.2 Ursprung der DB-Defekte

Neben der quantitativen Auswertung der Defektdichte ermdoglicht die Analyse der ESR-
Spektren es auch, Aussagen iiber die mikroskopische Umgebung der Defekte zu treffen.
Dazu soll nun die energetische Lage der Spinresonanz diskutiert werden. Resonanz liegt
vor, wenn die Energie der Photonen der Zeeman-Aufspaltung der beiden Spinzustdande
entspricht. Die Frequenz ~ der Photonen ist konstant. Das dufsere, magnetische Feld, das
die Spinzustdnde aufspaltet, wird variiert. Die Position der Resonanz wird in der Regel in
Form des Landé-Faktors ¢ angegeben, der die Relation zwischen dem Magnetfeld B und

dem energetischen Abstand E der aufgespaltenen Zustiande angibt:

E=g o BB. (7.1)

Dabei sind p das Bohrsche Magneton und ( die magnetische Feldkonstante. Wenn

E = h ist, konnen die Elektronen, angeregt durch die Photonen, zwischen den Zustianden
wechseln. Diese Zusammenhiénge sind in Abbildung 7.3 (links) graphisch skizziert. Die La-
ge der Resonanz erlaubt Riickschliisse auf die magnetische Umgebung des Spinzustands.
So werden beispielsweise die aus amorphem Silizium bekannten g-Werte von 2,0052-2,0055

auch in polykristallinem Silizium gefunden und tiefen Defektzustinden an Korngrenzen
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zugeschrieben, die von DB-Defekten hervorgerufen werden [Tan1980; Has1982; Joh1982;
Nic1997]. Dieser Bereich ist in Abbildung 7.4 als graue Flache dargestellt. Die g-Werte der
polykristallinen Schichten sind in dieser Grafik in Abhingigkeit der maximalen Prozess-
temperatur aufgetragen. Sie entsprechen dem Nulldurchgang der Spektren (siehe Abbil-
dung 7.3 rechts). Hier sei angemerkt, dass die ESR-Spektren eine Uberlagerung von vie-
len paramagnetischen Defekte in unterschiedlichen, energetischen Umgebungen darstellen.
Zudem ist in polykristallinem Material die Orientierung der Spins nicht kollektiv gerichtet,
da alle moglichen Kristallorientierungen vorliegen. Demnach kénnen Unterschiede in den
g-Werten nur auf relative Verdnderungen der Intensitdt der einzelnen Beitrdge zurtickge-
tiihrt werden. Eine Zuordnung der verschiedenen Spektren zu einer bestimmten Defekt-
spezies ist aufgrund der breiten Signale nicht moglich. Hinzu kommt, dass fiir poly-Si im
Bereich von 1,999 und 2,006 zahlreiche paramagnetische Defekte in der Literatur zu finden
sind ([Ale1965; Tan1980; Web1983] und Referenzen darin).

Die gemessenen Werte reichen von 2,0052 bis 2,0031. Die meisten Resonanzsignale liegen
deutlich unter dem eingezeichneten grauen Bereich der DB-Defekte an Korngrenzen. Dies
weist darauf hin, dass noch andere Defektzustdnde zur ESR-Resonanz beitragen. Vor al-
lem nach der Wasserstoffpassivierung (offene Symbole) werden niedrigere g-Werte detek-
tiert als in den unpassivierten Schichten. Bei der Wasserstoffpassivierung nimmt auch die
Gesamtintensitdt des ESR-Signals ab, wie aus den Defektdichte-Untersuchungen (Abbil-
dung 7.1) hervorgeht. Dies deutet darauf hin, dass der Beitrag der Korngrenzen-DB-Defekte
durch die Wasserstoffpassivierung abgeschwiacht wird. Dadurch nimmt der relative Anteil
von Defekten mit anderen g-Werten zu.

In mikrokristallinem Silizium existieren zwei Resonanzen bei ¢ = 2,0052 und g = 2,0043,
die DB-Defekten mit unterschiedlichem Ursprung zugeordnet werden [Stul987; Fin1998].
In deformiertem c-Si, in dem keine Korngrenzen vorliegen, detektierten Alexander et al.
ESR-Signale, die proportional zur Versetzungsdichte waren und die sie offenen Silizium-
bindungen im Versetzungskern zuschrieben [Ale1965]. Diese von Versetzungen hervorge-
rufenen Signale liegen bei g-Werten zwischen 2,0034 und 2,0052 [Ale1965]. Der entspre-
chende Bereich ist in Abbildung 7.4 als gestreifte Fliche eingezeichnet. Die in dieser Arbeit
beobachteten g-Werte liegen fast ausschliefSlich in diesem Bereich, was auf einen signifikan-
ten Einfluss der offenen Siliziumbindungen an Versetzungen hindeutet. Die Abweichung
der Daten von den erwarteten 2,0052-2,0055, die vor allem bei den passivierten Schich-
ten (offene Symbole) deutlich wird, kann unter diesem Aspekt als eine Uberlagerung der
DB-Defekte an Korngrenzen und Versetzungskernen verstanden werden. Nach der Wasser-
stoffpassivierung lasst der Beitrag der Korngrenzendefekte nach, da diese durch H-Atome
abgesattigt werden. Der relative Anteil der versetzungsinduzierten DB-Defekte nimmt zu.
Die effektive g-Position verschiebt sich dadurch zu kleineren Werten.

Diese Interpretation entspricht den Ergebnissen von ESR-Untersuchungen an polykristal-

linen Siliziumschichten mit variierender Korngrofle, in denen eine Verschiebung zu klei-
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Abbildung 7.4: Landé-Faktor ¢ der polykristallinen Schichten in Abhédngigkeit der ma-
ximalen Prozesstemperatur vor (geschlossene Symbole) und nach (offene Symbole) der
Wasserstoffpassivierung. Als graue bzw. gestreifte Flache sind die Bereiche eingezeichnet,
die typischerweise DB-Defekten an Korngrenzen [Tan1980] bzw. Versetzungen [Ale1965]

zugeordnet werden.

neren g-Positionen mit steigender Korngrofse beobachtet wird [Son2013]. Die Autoren fiih-
ren dies auf das reduzierte Volumen des Korngrenzenbereichs und damit auf einen redu-
zierten Beitrag der DB-Defekte an Korngrenzen zuriick. Betrachtet man die Ergebnisse der
SPC-Schichten nach der Wasserstoffpassivierung (offene Symbole) ist ebenfalls ein Trend
zu niedrigeren g-Werten mit steigender Prozesstemperatur zu beobachten. Bei der hochsten
Nachbehandlungstemperatur von 1400 °C weist das Spektrum eine Position von 2,0031 auf.
Da es bei diesen Prozessen nicht zu einer Rekristallisation des Materials kommt, ist die mitt-
lere Korngrofse in allen SPC-Proben identisch. Trotzdem werden g-Werte erreicht, die den
DB-Defekten im EBC-Material bei einem g-Wert von 2,0032 entsprechen. Eine Erklarung da-
fiir konnte die Reduzierung des defektreichen Korngrenzenvolumens durch die thermische
Nachbehandlung sein, die in den REM-Aufnahmen der Defektitz-Untersuchungen (Abbil-
dung 5.1.2) beobachtet wurde und zu einer Verbesserung der Kristallinitat fiihrt, die mittels

Raman-Messungen gezeigt wurde (Abbildung 4.2).

7.3 Modell der DB-Defekte

Im SPC-Material fithren beide Defektausheilungsprozesse, die Hochtemperaturbehand-
lung und die Wasserstoffpassivierung, dazu, dass die Dichte paramagnetischer Defekte ab-
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7.3 Modell der DB-Defekte

nimmt. Dadurch werden hohere offene Klemmspannungen erreicht. In der gewihlten Auf-
tragung des Vpoc-Werts gegen den Logarithmus der DB-Defektkonzentration ist ein linearer
Trend der Datenpunkte zu erkennen. Aus Gleichung (2.2) und (2.3) folgt, dass

Voc « In(T). (7.2)

Danach hingt die offene Klemmspannung Voc logarithmisch von der Lebensdauer 7
der Minoritdtsladungstrager ab. Der lineare Zusammenhang der festphasenkristallisierten
Schichten in Abbildung 7.1 deutet darauf hin, dass die paramagnetischen Defekte einen we-
sentlichen Einfluss auf die Lebensdauer T der Minoritdtsladungstrager haben und dadurch
unmittelbar den Voc-Wert bestimmen.

Ein Modell, das den Einfluss der DB-Dichte auf die offene Klemmspannung Vpc angibt,
wurde 2012 von Fehr et al. vorgestellt [Feh2012]. Fiir die numerische Berechnung des Voc-
Werts aus der Defektdichte wurde hierbei das Simulationsprogramm AFORS-HET benutzt
[Sta2011]. Das amphotere Verhalten der DB-Defekte wird dadurch simuliert, dass fiir die
zwei Ladungszustinde (ungeladen/geladen) verschiedene Einfangquerschnitte angenom-
men werden: So bezeichnet ¢; den Einfangquerschnitt der ungeladenen DB-Zusténde, die
nur mit einem Elektron besetzt und daher in den ESR-Messungen sichtbar sind (ESR-aktiv),
und 0, den Einfangquerschnitt der geladenen DB-Zustdnde, die mit keinem oder zwei Elek-
tronen besetzt und daher in den ESR-Messungen nicht sichtbar sind (ESR-inaktiv). Da die
in der Literatur diskutierten Werte des Einfangquerschnitts der DB-Defekte von 10~ 14 cm?
bis 10717 cm? reichen [Str1982; Str1983; Mea2002; Mea2004], werden Simulationen durch-
gefiihrt, die als Wertepaar fiir die Einfangquerschnitte o5/07 10~ cm?/107 % cm? (a),
107 em?/107 % em? (b) und 107 cm?/107 cm? (c) annehmen. Fiir die Minorititsla-
dungstrager ist der Einfangquerschnitt der geladenen Zustiande grofier als der der unge-
ladenen, da das Coulombfeld die Rekombinationswahrscheinlichkeit erhéht. In Abbildung
7.5 sind die simulierten Kurven fiir (a), (b) und (c) zusammen mit den Datenpunkten der in
dieser Arbeit untersuchten Schichten dargestellt.

Der Trend der Datenpunkte wird durch die Simulation widergespiegelt. Dies zeigt, dass die
DB-Dichte ein wichtiger Faktor bei der Limitierung der offenen Klemmspannung ist. Auf-
tallig ist aber, dass die Steigung der berechneten Kurven nicht zu der Steigung der Daten
passt. Eine Abweichung der Steigung ist auch fiir die in [Feh2012] experimentell ermittel-
ten Daten zu sehen. Anders als in [Feh2012] werden in der hier vorliegenden Arbeit Voc-
Werte iiber 400 mV und niedrigere Defektdichten erreicht. Die Diskrepanz in der logarith-
mischen Abhdngigkeit wird dadurch noch deutlicher. Vor allem im Fall der Fliissigpha-
senkristallisation wird die Abweichung deutlich. Das elektronenstrahlkristallisierte Mate-
rial auf SiC (griines Dreieck) weist Defektdichten vergleichbar den komplett prozessierten
SPC-Schichten, aber eine deutlich hohere Spannung auf.
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Abbildung 7.5: Vergleich der experimentellen Ergebnisse mit den Simulationen aus
[Feh2o12]. Die berechneten Kurven entsprechen unterschiedlichen Wertepaaren fiir den
Einfangquerschnitt der ungeladenen/geladenen DB-Zustdnde: 10~1* cm? /10~ cm? (a),
107 em?/10~ 1 cm? (b) und 1071% cm? /10717 cm? (c)

Die groflere Steigung der Datenpunkte konnte dadurch erklart werden, dass

(1) sich der Einfangquerschnitt der DB-Defekte durch die Nachbehandlungsschritte in den
verschiedenen Schichten dndert bzw.
(2) zusitzliche Rekombinationsmechanismen existieren, die fiir die ESR-Methode nicht

sichtbar sind.

Zu (1): Ein veranderter Einfangquerschnitt konnte die Abweichungen von der Simulati-
on erkldren. So konnte beispielsweise das fliissigphasenkristallisierte Material mit einem
Einfangquerschnitt ¢ = 107 cm?/107 cm? angepasst werden, die festphasenkristalli-
sierten ohne thermische Nachbehandlung mit ¢ = 10~ cm?/10~!* cm?. Dies wiirde im-
plizieren, dass die Defektausheilungsprozesse der SPC-Schichten den Einfangquerschnitt
der DB-Defekte andern. Meaudre et al. beobachteten an Si-Ge-Verbindungen, dass sich der
Einfangquerschnitt von DB-Defekte mit ihrer Dichte vergrofiert [Mea2005]: Wenn die DB-
Defekte in grofier Dichte auftreten, konnen sie Defekt-Cluster bilden, wodurch ihr mittlerer
Einfangquerschnitt steigt [Kou1995]. So konnte eine Reduktion des Einfangquerschnitts auf
die verringerte Dichte der DB-Defekte durch die Defektausheilung und -passivierung zu-

riickgefiihrt werden. Da der Einfangquerschnitt der DB-Defekte in den hier behandelten

92



7.4 Modelle fiir Versetzungen

Schichten nicht bekannt ist, kann diese Interpretation weder verifiziert noch ausgeschlos-

sen werden.

Zu (2): Eine weitere Erkldrung fiir die Abweichung der Simulation von den Daten beruht
auf den in den Kapiteln 5.1 und 6 gemachten Beobachtungen: In Anbetracht der PL-, TEM-
und EBIC-Messungen an den polykristallinen Schichten liegt nahe, dass auch die Rekom-
bination an Versetzungen einen wichtigen Faktor bei der Limitierung der offenen Klemm-
spannung darstellt. Die Simulationen in Abbildung 7.5 zeigen die Abhéingigkeit alleine von
der DB-Dichte. Nicht-paramagnetische Defekte werden darin nicht erfasst. Sie haben eben-
falls keinen Einfluss auf die auf der x-Achse abgebildete DB-Defektkonzentration. Aber sie
haben einen Einfluss auf den Vpc-Wert und fithren zu niedrigeren Werten als von der Si-
mulation vorhergesagt. Daraus folgt, dass die Abweichung von der Simulation, die nur
DB-Zustédnde betrachtet, auf Defekte zuriickgefiihrt werden kann, die von der ESR-Metho-
de nicht erfasst werden, aber trotzdem Einfluss auf den Vpc-Wert haben. Unter diesem
Aspekt wire die Interpretation moglich, dass der Einfangquerschnitt tatsachlich fiir alle
poly-Si-Schichten vergleichbar ist. Die simulierte Kurve kann dann als oberes Limit ver-
standen werden fiir den Extremfall, dass die Lebensdauer der Minorititen nur durch DB-
Zustande bestimmt wird. Die Diskrepanz der gemessenen Vpoc-Werte, die vor allem fiir die
SPC-Schichten auffillig ist, kann auf den Einfluss anderer Defektsorten zuriickgefiihrt wer-
den. Je effektiver nicht-paramagnetische Defekte ausgeheilt werden, desto ndher riicken die

Voc-Werte an die berechnete Kurve.

7.4 Modelle fiir Versetzungen

Simulationen, die den Einfluss von Versetzungen auf die offene Klemmspannung V¢ be-
rechnen, wurden vor allem im Bereich des mono- und multikristallinen Siliziums durch-
gefiihrt. Dies sind Materialien, in denen Korngrenzen und DB-Defekte eine untergeordne-
te Rolle spielen. Aufbauend auf den Arbeiten von Opdorp et al. [Opd1977] und Ghitani
et al. [Ghi1989] entwickelt Donolato ein Versetzungsmodell, das eine parallele Anordnung
von senkrecht zur Oberfliche verlaufenden Versetzungen mit dquidistantem Abstand an-
nimmt [Don1998]. Korngrenzen gibt es in diesem Modell nicht. Kieliba et al. erweitern die-
ses Modell fiir diinne Siliziumschichten durch die Einfithrung einer finiten Oberfldchen-
rekombinationsgeschwindigkeit [Kie2006]. Schlieilich berechnen Wong et al. den Einfluss
von versetzungsinduzierten, flachen Defektzustanden fiir festphasenkristallisierte poly-Si-
Diinnschichtsolarzellen [Won2010].

Tiefe DB-Zustdnde werden in diesen Modellen nicht betrachtet. Die logarithmische Abhan-
gigkeit in Abbildung 7.1 zeigt jedoch, dass sie fiir die hier untersuchten poly-Si-Schichten
von Bedeutung sind. Fehr et al. betrachten in ihrem Modell allein den Einfluss der DB-
Defekte. Wong et al. gehen davon aus, dass allein die von Versetzungen hervorgerufenen,

flachen Zustdande die elektronische Qualitét festphasenkristallisierter Schichten limitieren.
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7 Analyse der offenen Siliziumbindungen

Die Behauptung von Wong et al. steht dabei in scheinbarem Widerspruch zu der logarithmi-
schen Abhingigkeit des Voc-Werts von der DB-Dichte, die in [Feh2012] und in der vorlie-
genden Arbeit experimentell beobachtet wird. Dieser scheinbare Widerspruch wird durch
die im Rahmen dieser Arbeit an fliissigphasenkristallisiertem poly-Si erstmalig durchge-
tithrten ESR-Untersuchungen relativiert: Die experimentellen Ergebnisse an diesem Mate-
rial zeigen, dass die Dichte der tiefen DB-Zustdnde vergleichbar sein kann mit der in de-
fektpassivierten SPC-Schichten, jedoch werden unterschiedliche Spannungen erreicht. Dies
weist darauf hin, dass es sich um ein Zusammenspiel von DB-Defekten und mindestens
einer weiteren Defektsorte handelt. In Anbetracht der Arbeiten von Wong et al. und den Er-
gebnissen der Versetzungsanalysen in Kapitel 6 liegt es nahe, die von Versetzungen hervor-
gerufenen Bandliickenzustande als zweite Defektsorte neben den DB-Defekten anzusehen.

7.5 Zusammenfassung des Kapitels

In diesem Kapitel wurde der Einfluss der DB-Dichte auf die elektronische Qualitédt der po-
lykristallinen Schichten diskutiert. Die hochsten Vpoc-Werte werden in den Schichten mit
den niedrigsten DB-Dichten erreicht. Der Vergleich der experimentellen Daten mit einem
Modell der DB-Defekte zeigt, dass die Analyse einer einzigen Defektart nicht ausreicht, um
die Voc-limitierenden Rekombinationsmechanismen zu beschreiben. Aufgrund der hohen
Versetzungsdichten, die im polykristallinen Material vorliegen, werden in den Simulatio-

nen im folgenden Kapitel sowohl DB-Defekten als auch Versetzungen berticksichtigt.
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8 Modellierung der Rekombinationsprozesse an

Versetzungen und DB-Defekten

Aufbauend auf den Ergebnissen der ESR-Untersuchungen (Kapitel 7) und den Erkenntnis-
sen der Kapitel 5 und 6 zu Versetzungsstrukturen im poly-Si wird ein Simulationsmodell
entwickelt, das den Vpc-Wert des festphasenkristallisierten Materials in Abhédngigkeit der
Dichten zweier verschiedener Defektsorten — Versetzungen und DB-Defekte — berechnet
(Kapitel 8.1). Bisherige Modelle, die entweder nur DB-Defekte [Feh2012] oder Versetzungen
[Won2010] betrachten, reichen nicht aus, um die experimentellen Ergebnisse vollstindig zu
beschreiben.

In die Simulationen fliefsen die experimentell bestimmten Versetzungsdichten und DB-
Dichten der vorangegangenen Kapitel ein. Wahrend fiir die DB-Defekte Energieniveaus in
der Mitte der Bandliicke angenommen werden, dienen die energetischen Abstinde der Zu-
stainde D1 und D2, die mittels temperaturabhdngiger PL-Untersuchungen bestimmt wur-
den, zur Beschreibung der zusétzlichen Rekombinationsverluste an Versetzungen. In die-
sem Kapitel werden die Zustdnde D1 und D2 als flache und die von DB-Defekten hervorge-
rufenen Energieniveaus als tiefe Zustande bezeichnet. Ziel der numerischen Berechnungen
ist es, zu ermitteln, welche der beiden Defektsorten in welchem Maf3 fiir die Limitierung

der offenen Klemmspannung verantwortlich ist.

8.1 Simulationsmodell

Zur gemessenen ESR-Defektkonzentration tragen nur paramagnetische Defekte bei. An-
dere Defektsorten werden von der ESR-Methode nicht erfasst. Sie haben keinen Einfluss
auf die DB-Defektkonzentration, wohl aber auf den Voc-Wert. So fiihrt, wie zuvor gezeigt,
die thermische Nachbehandlung zu einer Vergroflerung der offenen Klemmspannung Voc
bei vergleichsweise geringer Reduzierung der DB-Dichte. Die Verbesserung des Voc-Werts
kann auf die Ausheilung von zusétzlichen Defekten zuriickgefiihrt werden, die nicht zum
ESR-Signal beitragen. Des Weiteren werden mit der Elektronenstrahlkristallisation auf SiC
hohere Voc-Werte erreicht als mit den besten festphasenkristallisierten Schichten, obwohl
die DB-Dichte vergleichbar ist. Diese beiden Beobachtungen weisen darauf hin, dass der
Voc-Wert der polykristallinen Schichten nicht allein von der DB-Dichte bestimmt wird. Die
hoheren Vpoc-Werte bei gleicher DB-Dichte kénnen auf eine geringere Anzahl nicht ESR-
aktiver Defekte zuriickgefiihrt werden. Die Ergebnisse aus Kapitel 6 lassen darauf schlie-
3en, dass die Rekombination an Versetzungen ebenfalls einen erheblichen Einfluss auf die
Lebensdauer der Minoritdtsladungstrager hat und fiir die hier gemachten Beobachtungen
verantwortlich sein kénnte.

010

Wihrend die Versetzungsdichte in den festphasenkristallisierten Schichten 10!Y cm =3 be-

tragt (Kapitel 5.1.1), werden im fliissigphasenkristallisierten Material ortsabhédngige Verset-



8 Modellierung der Rekombinationsprozesse an Versetzungen und DB-Defekten

zungsdichten beobachtet, die um mehrere Grofienordnungen geringer sind (Kapitel 5.2).
Unterschiedlich starke Rekombinationsverluste durch Versetzungen konnten eine Erkla-
rung fiir verschiedene Vpoc-Werte bei dhnlicher DB-Dichte sein.

Die Betrachtung einer einzelnen Defektart reicht fiir die Beschreibung der in Abbildung
7.1 dargestellten Beobachtungen also nicht aus. Aus diesem Grund soll im Folgenden ein
Modell vorgestellt werden, das sowohl den Einfluss der tiefen DB-Zustdnde als auch die
Rekombination iiber versetzungsinduzierte flachere Zustdnde beinhaltet. Die in dieser Ar-
beit experimentell bestimmten Defektdichten flieflen in die Simulationen ein. Die daraus
resultierende Abhdngigkeit der offenen Klemmspannung Voc von der Defektdichte, in der
also die beiden Aspekte aus [Feh2012] und [Won2010] zusammenfliefsen, wird genutzt, um
die ESR-Ergebnisse erneut zu diskutieren. Fiir verschiedene DB-Konzentrationen und Ver-

setzungsdichten soll die Vpc-limitierende Defaktart identifiziert werden.

8.1.1 Beschreibung des Simulationsprogramms

Fiir die Berechnungen wird das Simulationsprogramm Sentaurus TCAD (Technology Com-
puter-Aided Design) von SYNOPSIS benutzt. Das Programm 16st ein System von drei gekop-
pelten Differentialgleichungen, bestehend aus der Poisson-Gleichung (8.1) und den Konti-
nuitdtsgleichungen fiir Elektronen (8.2) und Locher (8.3). Die numerische Berechnung mit
Hilfe der Finite-Elemente-Methode 16st die drei Gleichungen fiir jedes dieser Elemente
(Mesh-Punkte) [Syn2010]. Differenzen zwischen den einzelnen Mesh-Punkten werden li-
near interpoliert.

Die drei Unbekannten, die aus dem Gleichungssystem bestimmt werden, sind das elektro-
statische Potenzial ¢, die Elektronendichte n und die Locherdichte p. Das elektrostatische
Potenzial ist die Losung der Poission-Gleichung

V(eVep+P) = —q(p—n+ Np— Na) — prrap- (8.1)

Hier sind

— ¢ die elektrische Permittivitat,

P die Polarisation,

g die Elementarladung,

n und p die Elektronen- und Locherdichten,

Np die Konzentration der ionisierten Donatoren,

Ny die Konzentration der ionisierten Akzeptoren und

— puap die Ladungsdichte lokalisierter Ladungen.
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8.1 Simulationsmodell

Die Stromdichten fiir Elektronen J;, und Locher fp ergeben sich aus den Kontinuitétsglei-

chungen

an = qRnetto + q(0n/0t) (8.2)
und

~VJo = qRnetto + q(3p/3t). (8.3)

Die Netto-Rekombinationsrate Rpetto in der Absorberschicht ist die Differenz aus Rekom-
binations- und Generationsrate. Eine konstante Generationsrate von 102 cm3s~! wird an-
genommen. Die Werte fiir die Parameter der Absorberschicht, die in die Netto-Rekombina-
tionsrate [Syn2010]

2
Nov 0P ooy (1p — tiess”)

Rnetto =

. ” (8-4)
Uth"0n <ﬂ + 1) + venPop <P + gl>
P

n

Etrap - EC)

Eyv — E
ny = Ne exp< - th)

p1 = NV exp < KT

einflieffen, sind in Tabelle 8.1 zusammengefasst.

Beschreibung Wert
Ny Defektdichte variiert
v, omF therm. Geschwindigkeit der Ladungstréager 1,5 x 107 ecm/s, 1,2 x 107 cm/s
Fin s Pp Mobilitat der Ladungstrager 1076 cm?/Vs , 400 cm?/Vs
On, Op Einfangquerschnitt 1016 cm?
ieff effektive, intrinsische Ladungstragerdichte ~ 100 ¢em—3
Sn, 8p Entartungsfaktor 1,1
Nc, Ny Leitungs- und Valenzbandzustandsdichte | 2,8 x 10 em—3, 1,83 x 101 cm 3
Egap = Ec — Ev Bandliickenenergie 1,1238 eV
Etrap Energieposition des Defektniveaus variiert
ni, p1 SRH Dichte variiert mit Erap
T Temperatur 300K

Tabelle 8.1: Parameter der Absorberschicht.
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50nm p*10'° ecm® Ec
— 0,12eV
0,16 eV
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1,6 ym p 2-10"°cm 0.55 eV
30nm n*10®cem? E
\%

(a) (b)

Abbildung 8.1: (a) Schematische Zeichnung der Simulationszellstruktur mit den jewei-
ligen Schichtdicken und Dotierkonzentrationen. (b) Verteilung der drei Defektenergieni-
veaus Eirap in der Bandliicke. Der energetische Abstand zum Leitungsband Ec ist ange-
geben.

Bei den in Tabelle 8.1 dargestellten Parametern handelt sich um typische Werte fiir kristalli-
nes Silizium. N¢ , Ny, n, p und Egap = Ec  Ey sind dabei abhidngig von der Dotierkon-
zentration [Mas1983]. Die Dotierung ist in Kapitel 8.1.2 angegeben.

Rpetto wird fiir jeden der drei Defektzustdnde berechnet. Die gesamte Rekombinationsrate
ist die Summe aus diesen drei Raten. Fiir die flachen Zustande ist Eyap(D1) = Ec 0,16eV
und Etrap(DZ) = Ec 0,12eV, wihrend fiir die tiefen DB-Defekte eine Gaufiverteilung
angenommen wird, deren Maximum in der Mitte der Bandliicke liegt und dessen Integral
der jeweiligen Defektdichte entspricht (Abbildung 8.1 (b)).

8.1.2 Struktur des Modells

Als Struktur dient der n+/p-/p+ Stapel, der in Abbildung 8.1 (a) dargestellt ist und dem So-
larzellenstapel des festphasenkristallisierten Materials entspricht. Mit grofsiflichigen Kon-
takten auf den hochdotierten Schichten stellt die Struktur eine quasi-eindimensionale Si-
mulation dar. Aufgrund der hohen Dotierung der Emitter- und BSF-Schicht von 10?0 cm 3
bzw. 10! cm 3 wird die Oberflachenrekombination vernachlassigt: Sowohl fiir die Vorder-
als auch fiir die Riickseite wird eine geringe Oberflichenrekombinationsgeschwindigkeit

von 100 cm/s angenommen. Weitere Annahmen des Modells sind:

(1) Die flachen Zustiande liegen 122 meV und 163 meV unterhalb des Leitungsbandes.
(2) Die DB-Defektniveaus liegen gaufsverteilt in der Mitte der Bandliicke.
(3) Uberginge von Defektzustand zu Defektzustand sind nicht moglich.
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8.2 Ergebnis der Simulation

Zu (1): Dies sind die Deaktivierungsenergien, die in Kapitel 6.3 mittels temperaturabhangi-

ger PL ermittelt wurden.

Zu (2): Fiir die tiefen Zustdnde wird eine Gaufiverteilung angenommen, deren Zentrum
in der Mitte der Bandliicke liegt. Die Standardabweichung der GaufSverteilung betragt
180 meV. Da der Einfangquerschnitt, wie in Kapitel 7.3 erwéhnt, in der Literatur diskutiert
wird [Str1982; Str1983; Mea2002; Mea2004] und fiir das vorliegende Material nicht bekannt
ist, wird ein durchschnittlicher Wert von 1016 cm? gewdhlt. Die Annahme, dass sich die
Energieniveaus in der Mitte der Bandliicke befinden beruht auf experimentellen Untersu-

chungen an poly-Si in der Literatur [Hir1979; Jac1983].

Zu (3): Elektronische Ubergénge laufen ausschliellich zwischen Bandkante und Defektni-
veau ab. Dadurch ist es nicht moglich, den Ubergang von den D1- und D2-Defektniveaus
zum flachen Band (grauer Streifen in Abbildung 6.13) oberhalb der Valenzbandkante, das

vom Verspannungsfeld der Versetzung hervorgerufen wird, zu simulieren.

8.2 Ergebnis der Simulation

Die Simulation berechnet fiir jeden Mesh-Punkt der Modellstruktur (Abbildung 8.1) die
drei Parameter ¢, n und p und integriert diese schliefSlich zur Gesamtdichte der Elektronen
und Locher und dem elektrostatischen Potenzial. Diese Berechnung wird fiir verschiede-
ne Kombinationen der Defektdichten durchgefiihrt, wobei der Einfangquerschnitt konstant
gehalten wird. Fiir jede Kombination wird die I-U-Kennlinie simuliert. Der aus den Berech-
nungen gewonnene Voc-Wert ist in Abbildung 8.2 gegen die Defektdichte der tiefen De-
tekte aufgetragen. Die verschiedenen Kurven entsprechen unterschiedlichen Defektdichten
der flachen Zusténde.

Zur Berechnung der Kurven mit Hilfe der Simulation miissen fiir die flachen Defektzu-
stinde Volumendefektdichten der Form 1/cm® angegeben werden. In Abbildung 8.2 sind
diese bereits in Versetzungsdichten (1/cm?) umgerechnet, um sie mit den experimentellen
Ergebnissen aus den TEM- und EBIC-Untersuchungen vergleichen zu konnen. Die Umrech-
nung erfolgt durch eine effektive-Masse-Approximation nach Rebane et al., bei der den La-
dungstragern in den flachen Bandern eine effektive Masse mp zugeordnet wird [Reb1993a;
Reb1993b]. Fiir die Liniendefektdichte Nj entlang einer Versetzung gilt [Kve2001]

1
N, = E\/g -mp - AE, (8.5)

wobei h das Planck’sche Wirkungsquantum und AE der energetische Abstand des Defekt-
niveaus von der Bandkante ist. Fiir die hier verwendeten Energieniveaus bei 122 meV und
163 meV ergeben sich Liniendefektdichten zwischen 10° cm~! und 10’ cm~!. In Abbildung
8.2 wurde der Faktor (106 Cmfl) ! gewdhlt, um die Volumendefektdichten von 1083 em—3

bis 10! cm~3 in die dargestellten Versetzungsdichten von 10’ cm~2 bis 103 cm 2 umzu-
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Abbildung 8.2: Offene Klemmspannung Vo in Abhdngigkeit der Defektdichten von Ver-
setzungen und DB-Defekten. Die Datenpunkte geben die experimentellen Ergebnisse der
ESR-Untersuchungen wieder. Die Kurven entsprechen Simulationen bei verschiedenen
Versetzungsdichten.

rechnen. Die Volumendefektdichte wird dabei nicht auf beide flachen Zustdnde verteilt
sondern fiir jeden der beiden Zustinde angenommen.

Die numerisch berechneten Kurven der einzelnen Versetzungsdichten sind in Abbildung
8.2 in verschiedenen Farben dargestellt. Aus Griinden der Ubersicht wird in dieser Abbil-
dung auf eine farbliche Unterscheidung der experimentell bestimmten Datenpunkte ver-
zichtet.

8.3 Diskussion der Simulation

07 ecm~—3 haben die Linien der verschiedenen

Fiir DB-Defektkonzentrationen grofSer als 1
Versetzungsdichten denselben Verlauf. Mit abnehmender Konzentration der tiefen Defekte
spalten die verschiedenen Kurven auf. Dabei kommt es zu einer Séttigung des Voc-Werts:
Eine Verringerung der DB-Defektdichte fiihrt nicht mehr zu einer Vergrofierung des V-
Werts. Das Limit fiir die maximal erreichbare offene Klemmspannung ist dabei umso gerin-
ger, je hoher die Versetzungsdichte ist. Mit geringerer Versetzungsdichte sind also hohere
Voc-Werte bei gleicher DB-Defektdichte moglich. Fiir die niedrigste Versetzungsdichte von
107 cm~2 ist im dargestellten Bereich noch keine Sittigung des Voc-Werts zu erkennen. Fi-
ne Verringerung der DB-Defektkonzentration fiihrt in diesem Fall nach wie vor zu einer

Steigerung der offenen Klemmspannung.
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8.3 Diskussion der Simulation

Der Vergleich mit den experimentellen Daten in Abbildung 8.2 zeigt, dass sich der Ein-
fluss der flachen Zustinde erst bei DB-Dichten kleiner als 4 x 10'® cm ™3 zeigt. Vor der Was-
serstoffpassivierung (ausgefiillte Kreise und Quadrat) sind die SPC-Schichten durch die
tiefen DB-Zustédnde limitiert. Nach der Absattigung der offenen Siliziumbindungen durch
atomaren Wasserstoff (offene Symbole) tritt die Abhidngigkeit von anderen Defekten in Er-
scheinung. Das Ausheilen der DB-Defekte mit Hilfe der Wasserstoffpassivierung ist effektiv
genug, um das festphasenkristallisierte Material in ein Regime zu bringen, in dem die ver-
schiedenen Simulationskurven einen waagerechten Verlauf annehmen, sprich in dem die
tiefen Zustdnde nicht mehr der limitierende Faktor sind. Aus dieser Interpretation folgt,
dass die thermisch nachbehandelten und wasserstoffpassivierten SPC-Schichten durch Ver-
setzungen limitiert sind. Trotz der viel geringeren Korngrofie im Vergleich zum fliissigpha-
senkristallisierten Material sind die DB-Defekte an Korngrenzen also nicht entscheidend
tiir die elektronische Qualitét (siehe auch [Son2013]). Die Untersuchung des Ursprungs der
DB-Defekte hat zudem gezeigt, dass durch die Nachbehandlung und Passivierung der SPC-
Schichten der Landé-Faktor g zu kleineren Werten verschoben wird, was ebenfalls auf einen
reduzierten Einfluss der DB-Defekte an Korngrenzen hindeutet. Die Hochtemperatur- und
Wasserstoffprozessierung schwichen den negativen Einfluss der Korngrenzen so weit ab,
dass DB-Dichten das Niveau von grofikornigem, fliissigphasenkristallisiertem poly-Si er-
reichen (in Abbildung 8.2 dargestellt als Dreieck). Die Datenpunkte liegen knapp unterhalb
der Grenze, ab der die DB-Defekte relevant werden.

Aus den TEM-Untersuchungen in Kapitel 5.1.1 geht hervor, dass die festphasenkristalli-
sierten Schichten Versetzungsdichten von etwa 10! cm~2 aufweisen. Die fiir diese Verset-
zungsdichte berechnete Kurve ist in griin dargestellt. Die vollstindig prozessierten Pro-
ben (offene Kreise) liegen zwischen der 10'° cm~2 und der 10'! cm~?2 Linie. Die Simulation
zeigt, dass eine weitere Reduzierung der DB-Dichte nicht zu einer signifikanten Verbesse-
rung der offenen Klemmspannung fiihrt, wenn nicht zugleich auch die Versetzungsdichte
verringert wird. Die passivierte Probe, die nicht thermisch nachbehandelt wurde (offenes
Quadrat), liegt bei einem deutlich tieferen Voc-Wert als die komplett prozessierten Pro-
ben (offene Kreise) und entspricht der Simulationskurve mit einer Versetzungsdichte von
1013 cm—2. Wie die TEM-Untersuchungen in Kapitel 5.1.1 aber gezeigt haben, wird durch
die thermische Nachbehandlung der SPC-Schichten keine Verringerung der Versetzungs-
dichte erreicht. Eine mogliche Erkldrung fiir diese Diskrepanz konnte ein grofSerer Einfang-
querschnitt der nicht thermisch nachbehandelten Versetzungen sein, der in den Simulatio-
nen konstant gehalten wurde. Diese Interpretation wird gestiitzt durch die Ergebnisse der
PL-Untersuchungen, in denen eine Abnahme der Defektlumineszenz infolge der Hochtem-
peraturprozessierung beobachtet wurde (Abbildung 6.9). Die Abschwiachung der strahlen-
den Rekombinationsaktivitdt wurde in der anschlieSenden Diskussion teilweise auf die Re-
laxation des Verspannungsfeldes der Versetzungen und den dadurch reduzierten Einfang

ebendieser zurtickgefiihrt.

101



8 Modellierung der Rekombinationsprozesse an Versetzungen und DB-Defekten

Fiir den Fall der wasserstoffpassivierten Schichten (offene Symbole) entspricht die hier
dargelegte Interpretation der Vermutung von Wong et al., dass die tiefen Defekte kei-
nen Einfluss auf die elektronische Qualitdt des festphasenkristallisierten Siliziums haben
[Won2010]. Das Modell von Fehr et al. beschreibt hingegen eine direkte Abhangigkeit des
Voc-Werts von der DB-Defektkonzentration. Dieser vermeintliche Widerspruch zwischen
den beiden Modellen kann im Hinblick auf die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit damit
erklart werden, dass sich durch die Nachbehandlung des kristallisierten Materials die li-
mitierende Defektsorte dndert. Bei der Variation der Nachbehandlungsschritte, wie sie in
[Feh2012] und in dieser Arbeit durchgefiihrt wurden, wird ein Regime untersucht, in dem
die DB-Defekte der entscheidende Faktor bei der Limitierung der offenen Klemmspannung
Voc sind.

Die DB-Dichte, die in der elektronenstrahlkristallisierten Schicht auf SiC gefunden wird
(Dreieck), entspricht denen der vollstandig prozessierten SPC-Schichten (offene Kreise). Die
verbesserte elektronische Qualitét, die sich in den grofleren Vpc-Werten zeigt, ist demnach
nicht in erster Linie auf die Verringerung des Korngrenzenvolumens, und damit einer ge-
ringeren DB-Konzentration, sondern auf die niedrigeren Versetzungsdichten zurtickzufiih-
ren: Aus den EBIC-Untersuchungen in Kapitel 5.2 geht hervor, dass Versetzungsdichten
von unter 10° cm~2 in grolen Teilen der Probe vorliegen und in wenigen Gebieten Verset-
zungsdichten von iiber 107 cm 2 gefunden werden. Damit zeichnet sich das fliissigphasen-
kristallisierte Material durch Versetzungsdichten aus, die um Groflenordnungen geringer
sind als im festphasenkristallisierten Material. Der Simulation zufolge ist dieses Materi-
al nicht mehr versetzungslimitiert und eine Steigerung des Voc-Werts ist moglich, indem
die DB-Defektdichte weiter reduziert wird. Die erste ESR-Messung an einer elektronen-
strahlkristallisierten Schicht auf SiOy deutet auf eine im Vergleich zur Kristallisation auf SiC
niedrigere DB-Defektdichte hin. Ob das EBC-Material aber wirklich von den DB-Defekten
limitiert wird, kann aus den Ergebnissen nicht geschlossen werden. Beim Vergleich der Si-
mulationen mit den experimentellen Ergebnissen der Elektronenstrahlkristallisation ist zu
beachten, dass sich die Zellstruktur der EBC-Solarzellen (Schichtdicke, Frontseitenkontak-
tierung, a-Si-Emitter) grundsitzlich von der Struktur der festphasenkristallisierten Proben
unterscheidet, die in Abbildung 8.1 dargestellt ist und den Simulationen zugrundeliegt.
Ein wesentlicher Unterschied zu dem Solarzellenaufbau der SPC-Schichten ist die Imple-
mentierung einer Emitterschicht aus amorphem Silizium, die in Wafer-basierten Solarzel-
len sehr gute oberflichenpassivierende Eigenschaften aufweist [Sch2007]: Zum einen wer-
den die Defekte an der poly-Si-Oberfliche durch den Wasserstoff der a-Si:H Schicht passi-
viert. Zum anderen werden Majoritdtsladungstrdager durch die Bandverbiegung des Hete-
ro-Ubergangs von der Grenzfliche ferngehalten (Feldeffektpassivierung). Inwiefern diese
Bandverbiegung zu einer zusétzlichen Aufspaltung der Quasi-Ferminiveaus und damit zu
einer Erhohung der offenen Klemmspannung Vo fiihrt, ist im Fall der EBC-Solarzellen

noch nicht bekannt.
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8.4 Zusammenfassung des Kapitels

Die Lebensdauer T hdangt nach Gleichung (2.5) von den Raten der verschiedenen Rekombi-
nationsmechanismen ab. Eine Rekombinationsrate, die von der Simulation nicht betrachtet
wird, ist die Oberflachenrekombination tsgy. Entscheidend fiir das EBC-Material kénnte
die Oberflichenrekombinationsrate an der Grenzflache zum Substrat sein, die anders als die
SPC-Solarzellen keine hochdotierte BSF-Schicht aufweist. In Kapitel 5.3.2 und 6.1.2 wurde
Grenzflache zwischen dem Siliziumabsorber und der Zwischenschicht untersucht. Ob das
Material von Grenzflichen- oder Volumendefekten limitert ist, kann an dieser Stelle nicht
beantwortet werden. Falls trotz der Verbesserungen im Vergleich zur SiC-Grenzschicht die
Rekombinationsverluste an der Si-SiOy-Grenzfliche das Gesamtrekombinationsverhalten
der Solarzellen dominieren, kdnnte die Einfiihrung eines BSF fiir eine bessere Grenzfla-
chenpassivierung sorgen: Durch die Verwendung hochdotierter SiOy-Zwischenschichten,
kann sich bei der Kristallisation ein Bor-Gradient im Silizium an der Grenzfldche ausbil-
den, der die Rekombinationsgeschwindigkeit senkt und das Erreichen hoherer Vpoc-Werte
ermdglicht [Bre2005].

8.4 Zusammenfassung des Kapitels

Numerische Simulationen fiir das festphasenkristallisierte Material wurden durchgefiihrt,
die die offene Klemmspannung Voc in Abhédngigkeit der DB-Defektkonzentration und der
Versetzungsdichte berechnen. Inputparameter fiir die Simulationen waren die im Laufe der
vorliegenden Arbeit experimentell ermittelten Werte fiir die Defektdichte und die ener-
getische Lage der Defektniveaus. Das angewandte Modell, das anders als vorangegange-
ne Arbeiten sowohl den Einfluss der DB-Defekte als auch der Versetzungen mit einbe-
zieht, ermoglicht es, die Vpc-limitierende Defektart zu identifizieren: Wahrend die Limi-
tierung des Vpoc-Werts vor der Wasserstoffpassivierung (ESR-Defektkonzentration grofser
als 4 x 10'*cm~3) von den DB-Defekten ausgeht, wird die elektronische Materialqualitit
nach der Absittigung der offenen Siliziumbindungen von der Versetzungsdichte bestimmt
(ESR-Defektkonzentration kleiner als 4 x 10'® cm™3). Fiir das SPC-Material bedeutet dies,
dass die thermisch nachbehandelten und wasserstoffpassivierten Solarzellen von Verset-
zungen limitiert werden und eine Verbesserung der offenen Klemmspannung der poly-
Si-Schichten nur durch eine verringerte Versetzungsdichte zu erreichen ist.

Die ersten experimentellen Ergebnisse an elektronenstrahlkristallisierten Schichten, die in
der vorliegenden Arbeit gewonnen wurden, deuten darauf hin, dass der entscheidende
Unterschied zur Festphasenkristallisation nicht die DB-Defekte an Korngrenzen sondern
die Dichte der Versetzungen ist: Die Versetzungsdichten im EBC-Material sind um mehrere
Grofsenordnungen geringer. Es werden hohere Voc-Werte erreicht, obwohl DB-Dichten ver-
gleichbar zu den wasserstoffpassivierten SPC-Schichten vorliegen. Daraus folgt auch, dass

die Verbesserung durch die Fliissigphasenkristallisation nicht in erster Linie auf die grofse-
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8 Modellierung der Rekombinationsprozesse an Versetzungen und DB-Defekten

ren Kornstrukturen und damit auf das geringere Korngrenzenvolumen zuriickzufiihren ist,
sondern auf die Verringerung der Versetzungsdichten.

Fiir die Versetzungsdichten, die im EBC-Material erreicht werden, weisen die Simulationen
auf eine Limitierung durch DB-Defekte hin. Das Simulationsmodell geht allerdings von
der Solarzellenstruktur des SPC-Materials aus. Oberflichenrekombinationsprozesse wer-
den in der Simulation nicht betrachtet. Ob die elektronenstrahlkristallisierten Schichten
durch Volumen- oder Oberflachendefekte limitiert werden, kann aus den Daten nicht ge-

schlossen werden.
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9 Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss verschiedener Defektsorten auf die elektro-
nische Qualitdt fest- und fliissigphasenkristallisierter poly-Si-Diinnschichtsolarzellen un-
tersucht. Das Ziel der Arbeit war es, herauszufinden, welche Defekte in welchem Aus-
maf die Solarzellenleistung limitieren und inwieweit sie ausgeheilt bzw. vermieden wer-
den konnen. Der Fokus der Untersuchungen lag dabei auf den Volumendefekten in der
Absorberschicht. Zur Analyse der Defektstrukturen wurden 1,6 bzw. 10 um diinne poly-
Si-Schichten mit unterschiedlichen Defektkonzentrationen hergestellt. Hierzu kamen ver-
schiedene Kristallisations- und Nachbehandlungsmethoden zum Einsatz (SPC-Ofen, RTA-
Ofen, Laser-Annealing, Elektronenstrahlkristallisation). Es hat sich herausgestellt, dass der
entscheidende Parameter fiir die elektronische Qualitit der Siliziumschichten die maximale
Temperatur ist, die in der Schicht erreicht wird.

Die auf verschiedene Weise prozessierten Schichten wurden mittels Raman-Spektrosko-
pie, Elektronenmikroskopie, Photolumineszenzspektroskopie, elektronenstrahlinduzierten
Strommessungen, Photothermischer Deflexionsspektroskopie und Elektronenspinresonanz
untersucht. Der Einfluss der verschiedenen Defektsorten auf die offene Klemmspannung
Voc als Mats fiir die elektronische Materialqualitdt der Absorberschicht wurde diskutiert.
Zunidchst wurden die Ergebnisse der Suns-Vpc-Messungen, der Raman-Spektroskopie und
der Elektronenspinresonanz in Abhingigkeit der maximalen Prozesstemperatur betrachtet.

Dabei zeigte sich, dass — unabhangig von der Methode — mit steigender Temperatur

(1) der Voc-Wert zunimmt, also die elektronische Materialqualitédt verbessert wird,
(2) das FWHM des Raman-Signals abnimmt, also sich die Kristallinitdt verbessert,
(3) die Dichte der DB-Defekte reduziert wird.

Die verbesserte kristalline Qualitdt der thermisch nachbehandelten Schichten, die sich in
einem reduzierten FWHM des Raman-Signals zeigt (2), konnte auf das Ausheilen struktu-
reller Defekte wie Stapelfehler und die Verringerung des Volumens defektreicher Gebiete
entlang der Korngrenzen zuriickgefiihrt werden. Dadurch wurde auch die elektronische
Qualitdt des Materials verbessert. Demnach besteht eine Korrelation zwischen der Brei-
te des Raman-Signals und der offenen Klemmspannung Voc (1). Die Anwendung eines
Wasserstoffpassivierungsprozesses fiithrte ebenfalls zu einer Vergroflerung des Voc-Werts,
zeitgleich kam es aber, aufgrund des eingebauten Wasserstoffs, zu einer Verbreiterung des
Raman-Signals. Dies zeigt, dass aus der Analyse der Kristallinitdt mittels Raman-Spektro-
skopie nicht unmittelbar auf die elektronische Qualitédt geschlossen werden kann.

TEM-Untersuchungen am festphasenkristallisierten Material zeigten, dass Versetzungen
durch die kurzzeitige, thermische Nachbehandlung unterhalb der Schmelztemperatur des
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Siliziums nicht ausgeheilt werden konnen. Versetzungsdichten von 10! cm~2 wurden so-

wohl vor als auch nach der Hochtemperaturbehandlung gefunden. Im elektronenstrahl-



9 Zusammenfassung

kristallisierten Material wurden hingegen Versetzungsdichten bestimmt, die um mehrere
Grofienordnungen geringer sind: In stark versetzten Gebieten wurden lokal Versetzungs-
dichten grofer als 107 cm 2 beobachtet. In defektarmen Gebieten konnte die Versetzungs-
dichte auf unter 10° cm~?2 abgeschitzt werden.

Die Rekombinationsaktivitit der Versetzungen im fliissigphasenkristallisierten Material
wurde mittels EBIC-Messungen genauer untersucht. Aus der Temperaturabhidngigkeit der
Rekombinationsaktivitat wird auf eine geringe Kontamination der Versetzungen mit Lini-
endichten unter 107 cm~! geschlossen. EBIC-Messungen bei verschiedenen Energien (und
damit Eindringtiefen) des Elektronenstrahls ergaben, dass Diffusionsldngen kleiner als die
Schichtdicke bzw. starke Rekombinationsverluste an der Grenzflache zum Substrat vorlie-
gen. Mit steigender Qualitdt des Volumenmaterials werden Rekombinationsprozesse an
Grenz- und Oberfldchen immer entscheidender. Daher wurde die Grenzfliche des poly-
Si-Absorbers zum Substrat untersucht. Durch die Kristallisation auf einer SiOy-Schicht oh-
ne die Verwendung einer SiC-Benetzungsschicht wurde eine Verbesserung der kristallinen
Qualitdt des Absorbermaterials nahe der Grenzfliche zum SiOy erreicht. Dariiber hinaus
wurde in den poly-Si-Schichten auf der SiOx-Zwischenschicht eine Verringerung der De-
fektabsorption und der DB-Dichte beobachtet.

Fiir eine detaillierte Untersuchung der Versetzungsstrukturen und der an ihnen stattfin-
denden strahlenden Rekombinationsprozesse wurden PL-Messungen durchgefiihrt. Wah-
rend die SPC-Schichten ausschlieslich Defektlumineszenz aufwiesen, wurde in den Spek-
tren der fliissigphasenkristallisierten Schichten auch Band-Band-Lumineszenz detektiert.
Ubersichtsaufnahmen dieser BB-Intensitit zeigten — in Ubereinstimmung mit EBIC- und
Defektatz-Untersuchungen — eine ortlich inhomogene Materialqualitat.

Im EBC-Material konnte die Ursache der Defektlumineszenz auf strahlende Ubergéinge an
Versetzungen zuriickgefiihrt werden. Im Fall der SPC-Schichten wurde eine Abhingigkeit
der strahlenden Defektrekombination von der Sauerstoffkonzentration beobachtet und eine
Korrelation zur Kristallinitit des Materials festgestellt: Mit verbesserter Kristallinitat sank
die Sauerstoffkonzentration und die Defektlumineszenz nahm ab. Die D1- und D2-Defekt-
lumineszenz im SPC-Material wurde Sauerstoffverunreinigungen an Versetzungen zuge-
ordnet. Fiir die numerischen Simulationen wurde die energetische Lage der D1- und D2-De-
fektniveaus in der Bandliicke analysiert. Die Deaktivierungsenergien konnten zu 163 meV
(D1) und 122 meV (D2) bestimmt werden.

Neben den Versetzungen wurden offene Siliziumbindungen (DB-Defekte) im polykristal-
linen Material mittels quantitativer ESR untersucht. Die Dichte dieser paramagnetischen
Defekte im SPC-Silizium konnte durch die thermische Nachbehandlung und die Wasser-
stoffpassivierung reduziert werden. Dabei hat sich gezeigt, dass die elektronische Qualitat
des festphasenkristallisierten Materials wesentlich von den DB-Defekten beeinflusst wird:
Mit abnehmender DB-Defektkonzentration steigt der Voc-Wert. Ein Vergleich der experi-

mentellen Daten mit einem Modell, das die Abhingigkeit der offenen Klemmspannung
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Voc von der DB-Dichte beschreibt, wurde angestellt. Aus dem Vergleich ging hervor, dass
die Analyse einer einzigen Defektart nicht ausreicht, um die Vpc-limitierenden Rekombi-
nationsmechanismen zu beschreiben.

Aus diesem Grund wurden numerische Berechnungen durchgefiihrt, die den Vpoc-Wert in
Abhéngigkeit der DB-Defekte und der Versetzungen simulieren. Die im Laufe der vorlie-
genden Arbeit experimentell bestimmten Defektdichten und Energieniveaus flossen in die
Simulationen ein. Der Vergleich zwischen den Daten und der Simulation ergab, dass zwei
Defektarten den Vpoc-Wert limitieren: Vor der Wasserstoffpassivierung (bzw. DB-Dichten
grofer als etwa 4 x 101 cm—3) wird der Voc-Wert des SPC-Materials von der Dichte der
DB-Defekte bestimmt. Nach der Absittigung der offenen Siliziumbindungen mit Wasser-
stoff ist die Versetzungsdichte entscheidend fiir die maximal erreichbare offene Klemm-
spannung.

Da Versetzungen im polykristallinen Silizium durch thermische Nachbehandlungsprozes-
se, die kompatibel mit der Verwendung von Glassubstraten sind, nicht ausgeheilt werden
konnen, besteht fiir dieses Material eine obere Vpc-Grenze — abhingig von der jeweili-
gen Versetzungsdichte nach der Kristallisation. Typische Versetzungsdichten fiir festpha-
senkristallisiertes poly-Si von 10’ cm~2 bzw. 10° cm~2 fithren demnach zu einem oberen
Limit von 450 mV bzw. 500 mV. Diese Grenze kann nur dadurch tiberwunden werden, dass
schon das kristallisierte Material eine verringerte Versetzungsdichte aufweist.

Erreicht werden kann dies durch die Kristallisation tiber die Fliissigphase, die um Gro-
Benordnungen geringere Versetzungsdichten ermoglicht. Das EBC-Material weist offene
Klemmspannungen von weit iiber 500mV auf, obwohl DB-Dichten vergleichbar zu den
wasserstoffpassivierten SPC-Schichten vorliegen. Die experimentellen Ergebnisse an den
elektronenstrahlkristallisierten Schichten deuten darauf hin, dass der entscheidende Unter-
schied zur Festphasenkristallisation nicht die grofleren Kérner und das dadurch reduzierte

Korngrenzenvolumen, sondern die Dichte der Versetzungen ist.
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Ausblick fiir flussigphasenkristallisiertes poly-Si

Die Fliissigphasenkristallisation stellt einen entscheidenden Schritt der poly-Si-Diinn-
schichttechnologie hin zu Materialqualititen der multi-Si und c-Si-Wafer-Technologie dar.
In dieser Hinsicht wurden in den letzten Monaten grofie Fortschritte gemacht. Dadurch
ndhern sich auch die Herausforderungen an, die an das Material gestellt werden: So wird
beispielsweise die Passivierung der Grenz- und Oberflachen mit steigender Qualitit des Vo-
lumenmaterials relevant. Einige der Herausforderungen, die im Fall der elektronenstrahl-
kristallisierten Solarzellen in zukiinftigen Forschungsarbeiten adressiert werden miissen,
sollen im Folgenden vorgestellt werden. Dies sind im Wesentlichen die Optimierung der
Nachbehandlungsprozesse auf das neue Materialsystem und die fiir Diinnschichtsolarzel-
len unverzichtbaren Lichteinfangstrukturen.

Fiir festphasenkristallisiertes Silizium wurden in den letzten Jahren sehr effektive Metho-
den entwickelt, Rekombinationsprozesse an Korngrenzen und innerhalb der Kérner zu mi-
nimieren. Beim Ubergang von der Festphasenkristallisation zur Fliissigphasenkristallisa-
tion wird eine Verringerung der Rekombinationsverluste an Korngrenzen bereits dadurch
erreicht, dass das elektrisch aktive Korngrenzenvolumen durch die grofieren Koérner redu-
ziert wird. Nichtsdestotrotz existieren in diesem Material defektreiche Gebiete. Daher be-
steht auch fiir die fliissigphasenkristallisierten Schichten Verbesserungspotenzial, das durch
Nachbehandlungsschritte weiter ausgeschopft werden konnte.

Wie aus den Simulationen in Kapitel 8.1 hervorgeht, kann bei geringen Versetzungsdich-
ten der Vpc-Wert weiter erhoht werden, wenn es gelingt, die DB-Dichte noch weiter zu
reduzieren (Abbildung 8.2). Da das elektronenstrahlkristallisierte Material nicht defektfrei
ist, kann davon ausgegangen werden, dass ein effizienter Wasserstoffpassivierungsprozess,
der fiir festphasenkristallisierte poly-Si-Solarzellen von entscheidender Bedeutung ist, auch
tir flisssigphasenkristallisierte Proben relevant sein wird.

Kim et al. haben den Einfluss der Wasserstoffpassivierung auf laserstrahlkristallisierte Solar-
zellen untersucht [Kim2013]. Temperaturen von 800 °C und hoher scheinen fiir die Wasser-
stoffpassivierung der 10 pm dicken Schichten vorteilhaft zu sein. Die Autoren fiihren ihre
Beobachtung auf die hohere Diffusivitdt des Wasserstoffs bei hohen Temperaturen zuriick
[Her2001].

Entsprechend den Erkenntnissen, die in dieser Arbeit an festphasenkristallisiertem Sili-
zium gewonnen wurden, ist es nicht moglich, dass Versetzungen durch eine thermische
Nachbehandlung ausgeheilt werden. Die dafiir notigen Temperaturen und Plateauzeiten
([Har2008]) kommen fiir die Technologie diinner Siliziumschichten auf Glassubstraten nicht
infrage. Dies gilt auch fiir das fliissigphasenkristallisierte Material. Eine Reduktion der Ver-
setzungsdichte diirfte demnach nur moglich sein, indem die Entstehung von Versetzungen
schon beim Kristallisationsprozess verhindert wird. Dartiber hinaus ist es entscheidend, die

Rekombinationsaktivitdt der verbleibenden Versetzungen zu minimieren, indem ihre Kon-



tamination mit Verunreinigungen so gering wie moglich gehalten wird. Dies konnte durch
einen kombinierten Depositions- und Kristallisationsaufbau erreicht werden, bei dem die
Elektronenstrahlverdampfung und -kristallisation direkt aufeinander folgend durchgefiihrt
werden, ohne dass die Schichten dabei das Vakuum verlassen. Entscheidend fiir den Grad
der Verunreinigung wird auch die Optimierung der Barriereschichten zwischen Substrat
und Silizium sein.

Diese Zwischenschichten sind dariiber hinaus fiir die Lichteinkopplung in die fliissigpha-
senkristallisierten Diinnschichten mit einer Schichtdicke von 10 um von Bedeutung. Der
Brechungsindex der SiOy-Diffusionsbarriere von n = 1,51 ist dem des Glases sehr dhnlich.
Aus diesem Grund dient die SiO4-Schicht nicht als Antireflexionsschicht. Falls die Solarzel-
le in Superstratkonfiguration betrieben werden soll, ist die Implementierung einer zusétzli-
chen Zwischenschicht, wie z.B. SiNy (n = 2,11), nétig, um Reflexionsverluste beim Eintritt
des Lichts in die Solarzelle zu minimieren [Var2013].

Neben einer Antireflexionsschicht werden texturierte Oberflichen bendtigt, die das Licht
beim Eindringen in die Solarzelle brechen oder bei der Reflexion an der Riickseite streu-
en. Dies kann durch simples Aufrauen des Glassubstrats [Ega2009] bzw. der Riickseite
[Kee2007] geschehen oder durch mafigeschneiderte Lichteinfangstrukturen realisiert wer-
den [Pre2013b; Bec2013]. Riickseitentexturen wurden bei der fliissigphasenkristallisier-
ten Rekordsolarzelle bereits erfolgreich verwendet [Dor2013]. Dadurch wurde eine Kurz-
schlussstromdichte von 27,6 mA /cm? bei einer Schichtdicke von 10 pm erreicht. Eine weite-
re Verbesserung der Stromdichte sollte durch die Implementierung einer Frontseitentextur
moglich sein. Erste aussichtsreiche Ergebnisse zur Fliissigphasenkristallisation auf mafige-
schneiderten, texturierten Substraten wurden kiirzlich vorgestellt [Pre2013a].

Welche Rekombinationsverluste im elektronenstrahlkristallisierten Material auf SiOy-Zwi-
schenschichten limitierend fiir die Effizienz der Solarzellen sind, stellt den Inhalt weiterer
Forschungsarbeiten auf dem Gebiet der polykristallinen Diinnschichtsolarzellen dar. Kom-
binierte EBIC- und EBSD-Untersuchungen konnten zum Verstdndnis der Versetzungsge-
neration beitragen. Auch TEM-Analysen des Probenquerschnitts, die Aufschluss iiber die
Defektstrukturen an der neuen Grenzflache geben, sind fiir zukiinftige Untersuchungen in-
teressant.

Zusammenfassend werden als Kernpunkte fiir die Weiterentwicklung der EBC-
Diinnschichtsolarzellen die Optimierung des Zwischenschichtstapels (Grenzflichenpassi-
vierung), die Entwicklung eines effektiven Wasserstoffpassivierungsprozesses und die Im-
plementierung von Lichteinfangstrukturen angesehen. Dariiber hinaus sollte ein tieferes
Verstdandnis der Versetzungsgeneration wahrend des Fliissigphasenkristallisationsprozes-

ses angestrebt werden, um die Entstehung dieser Defekte zu unterbinden.
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