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1 Einleitung

Polykristallines Silizium (poly-Si) ist im Gegensatz zu einkristallinem Silizium (c-Si) ein
heterogenes Material bestehend aus verschieden großen und unterschiedlich orientierten
Kristalliten. Die Gitterfehlanpassung in den als Korngrenzen bezeichneten Bereichen
zwischen den Kristalliten führt zur Entstehung einer Reihe kristallographischer Defekte
wie Fehlstellen, verspannten und gebrochenen Bindungen sowie Versetzungen [1, 2].
Zusätzlich neigen auch extrinsische Verunreinigungen dazu, zu den Korngrenzen zu
diffundieren und sich dort anzusammeln [3–5]. Viele dieser Defekte bzw. Verunreinigun-
gen besitzen energetische Zustände in der Bandlücke von c-Si und wirken sich folglich
negativ auf die elektronische und optische Qualität des Materials aus [6].

Aufgrund großer Fortschritte im Verständnis der Struktur und der Eigenschaften
von Korngrenzen [1, 2, 7] sowie ihrer Passivierung mit Hilfe von Wasserstoff [8–10] hat
sich poly-Si in den letzten Jahrzehnten dennoch zu einem attraktiven Material für die
Herstellung elektronischer Bauelemente entwickelt. Anwendung findet poly-Si heute u.a.
als Widerstand bzw. leitende Verbindung in integrierten Schaltkreisen [11], als aktiver
Halbleiter in Dünnfilmtransistoren („thin film transistors“, TFTs) für Flüssigkristallbild-
schirme („liquid crystal diplays“, LCDs) [12–14] sowie als optisch aktives Material in der
Dünnschichtphotovoltaik [15–17]. Ungeachtet der großen technologischen Fortschritte
stellt die inhomogene Natur des Materials mit der Vielzahl an Defekten aber auch
heute noch den entscheidenden limitierenden Faktor für die Leistungsfähigkeit vieler
auf poly-Si basierender Bauelemente dar.

Zur Herstellung von poly-Si Schichten auf Substraten existieren eine Reihe unter-
schiedlicher Methoden [17]. Mit diesen werden die polykristallinen Schichten entweder
direkt gewachsen oder zunächst amorph abgeschieden und dann in einem zweiten
Schritt kristallisiert. Zu den am häufigsten verwendeten Depositionsverfahren gehö-
ren die physikalische Gasphasenabscheidung („physical vapour deposition“, PVD) z.B.
mittels Elektronenstrahlverdampfung, verschiedene Formen der chemischen Gaspha-
senabscheidung (“chemical vapour deposition“, CVD) sowie das Sputtern [18,19]. Für
die nachträgliche Kristallisation amorpher Si-Schichten (a-Si) kommen Verfahren wie
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1 Einleitung

die Festphasenkristallisation [20, 21], die Elektronenstrahlkristallisation [22], die La-
serkristallisation [23] und die metallinduzierte Kristallisation [24] zum Einsatz. Die
zur Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten poly-Si Schichten verwendete Kom-
bination aus Elektronenstrahldeposition und Festphasenkristallisation zeichnet sich
hierbei zum Einen durch eine hohe Depositionsrate und zum Anderen durch die gute
Homogenität der resultierenden poly-Si Schichten aus [25].

Für die Interpretation der elektrischen Eigenschaften von poly-Si existieren eine
Reihe verschiedener Modelle, mit deren Hilfe die experimentellen Transportdaten mehr
oder weniger erfolgreich beschrieben werden können. Gemeinsam haben diese Modelle,
dass sie von den Korngrenzen als wesentlicher Ursache für die häufig stark verminderte
Leitfähigkeit von poly-Si im Vergleich zum entsprechenden einkristallinen Material
ausgehen. Zur Beschreibung der starken Abhängigkeit der Leitfähigkeit polykristalliner
Halbleiter von der Dotierung wurden im Wesentlichen zwei Modelle vorgeschlagen. Das
Segregationsmodell erklärt die starke Variation der Leitfähigkeit mit der Diffusion von
Dotieratomen zu den Korngrenzen, an denen die Dotanden eingefangen und elektrisch
neutralisiert werden [26–28]. Das Ladungsträgereinfangmodell geht dagegen von einer
homogenen Verteilung der Dotieratome im Material aus und erklärt die verminderte
Leitfähigkeit mit einem Transport über Potentialbarrieren an den Korngrenzen, die
durch den Einfang freier Ladungsträger aus den Körnern entstehen [29–33]. Obwohl
beide Modelle die Dotierungsabhängigkeit der Leitfähigkeit von poly-Si gut beschreiben
hat sich letztlich das Ladungsträgereinfangmodell durchgesetzt, da es im Gegensatz zum
Segregationsmodell auch die aktivierte Temperaturabhängigkeit der Leitfähigkeit sowie
das experimentell beobachtete Beweglichkeitsminimum richtig vorhersagt. Qualitativ
wurde das Ladungsträgereinfangmodell erstmals von Kamins [29] zur Beschreibung
der Ladungsträgerbeweglichkeit in poly-Si angewendet. Wenige Jahre später lieferte
Seto [30] dann auch eine quantitative Beschreibung des Modells. Aufgrund einer unvoll-
ständigen theoretischen Behandlung des Ladungszustandes der Korngrenzendefekte war
diese allerdings auf kleine Körner bzw. geringe Korngrenzendefektdichten beschränkt.
Baccarani et al. [31] erkannten diese Unzulänglichkeit in Setos Berechnungen und
erweiterten daraufhin das Modell um die Möglichkeit einer nur teilweisen Besetzung der
Korngrenzendefekte bei teilweiser Verarmung der Körner sowie auf eine kontinuierliche
Defektverteilung an der Korngrenzen. In den folgenden Jahren wurde die theoretische
Beschreibung des Modells dann von Lu et al. [34] weiter verfeinert und von Kwok und
Ho [35] auf dreidimensionale Kornstrukturen ausgedehnt. Nachfolgende Untersuchungen
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konzentrierten sich dann vorwiegend auf das von den Modellrechnungen abweichende
Temperaturverhalten der Leitfähigkeit bei tiefen Temperaturen. Das thermisch nicht
aktivierte Transportverhalten wurde hierbei u.a. dem Hopping-Transport über Defekt-
zustände an den Korngrenzen [36, 37], einem Durchtunneln der Potentialbarrieren [38]
oder einer statistischen Verteilung von Barrierenhöhen [39] zugeschrieben.

Die jahrzehntelange intensive Forschung auf dem Gebiet polykristalliner Halbleiter
hat zu einem grundlegenden Verständnis über Defekte und Transportmechanismen in
poly-Si geführt. Die Vielzahl der in diesem Zusammenhang durchgeführten Experimente
hat jedoch auch gezeigt, dass die Transporteigenschaften individueller poly-Si Schichten
stark vom angewandten Herstellungsverfahren und den genauen Präparationsbedingun-
gen abhängen. Verantwortlich hierfür sind sowohl strukturelle Unterschiede als auch
extrinsische Verunreinigungen, die explizit für das im Speziellen betrachtete poly-Si
Material analysiert werden müssen.

In der vorliegenden Arbeit werden festphasenkristallisierte poly-Si Schichten, die auf
unterschiedlichen Substraten mittels Elektronenstrahldeposition abgeschieden wurden,
hinsichtlich ihrer strukturellen Eigenschaften und der stattfindenden Transportprozesse
untersucht. Im Anschluss an die Einleitung wird in Kapitel 2 zunächst die Herstellung
der poly-Si Schichten vorgestellt und ein Überblick über die im Rahmen der Arbeit
angewandten Charakterisierungsmethoden gegeben. Der darauf folgende Ergebnisteil
gliedert sich thematisch in zwei Abschnitte. Der erste Teil in Kapitel 3.1 beschäftigt sich
zunächst mit der Untersuchung der strukturellen Eigenschaften der poly-Si Filme mit-
tels Raman- und Elektronenrückstreubeugungsuntersuchungen. Das Hauptaugenmerk
liegt dabei auf der durch die Kristallisation verursachten Verspannung der Schichten,
die mittels schichtdickenabhängiger Ramanmessungen genauer analysiert wird. Der
zweite Teil widmet sich dann dem elektrischen Ladungstransport sowie den hierfür
wesentlichen Defekten in den festphasenkristallisierten poly-Si Schichten. Hierzu werden
in Kapitel 3.2 die Ergebnisse temperaturabhängiger Leitfähigkeits- und Halleffektmes-
sungen sowohl im thermodynamischen Gleichgewicht als auch unter optischer Anregung
vorgestellt. Hierbei zeigt sich, dass der Ladungstransport in festphasenkristallisierten
poly-Si Filmen entscheidend vom verwendeten Substrat und der Depositionstemperatur
des amorphen Ausgangsmaterials beeinflusst wird und zum Teil deutliche Ähnlichkeiten
zum Transport in a-Si aufweist. Eine genauere Untersuchung der für die Transportei-
genschaften polykristalliner Halbleiter in erster Linie verantwortlichen Defekte mittels
verschiedener defektspektroskopischer Methoden erfolgt im Anschluss in Abschnitt
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3.3. Im Mittelpunkt des letzten Abschnitts 3.4 steht dann die Auswirkung einer Was-
serstoffpassivierung auf diese Defekte und die damit verbundenen Änderungen im
Transportverhalten. Die sich an den Ergebnisteil anschließende Diskussion orientiert
sich thematisch an dessen Gliederung. In Abschnitt 4.1 werden zunächst mögliche
Ursachen für die beobachtete tensile Verspannung der poly-Si Schichten diskutiert.
Hierbei wird insbesondere gezeigt, dass thermischer Stress aufgrund unterschiedlicher
Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat nicht die Hauptursache für die
beobachtete starke Verspannung sein kann. Die tensile Verspannung an der Grenzfläche
zum Substrat ist mit großer Wahrscheinlichkeit vielmehr eine Folge der mit dem Pha-
senübergang von a-Si zu poly-Si verbundenen Dichteänderung des Materials und somit
ein parasitärer Effekt der Festphasenkristallisation. Die Analyse der experimentellen
Transportdaten auf Grundlage bekannter Transportmodelle findet dann in Abschnitt
4.2 statt. Die Diskussion der Ergebnisse zeigt dabei, wie komplex das Wechselspiel
zwischen Defekten, Wasserstoff und dem Ladungstransport in festphasenkristallisiertem
poly-Si bzw. poly-Si im Allgemeinen ist und welche Rolle extrinsische Verunreinigungen
spielen.
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2 Experimentelle Methoden

Dieses Kapitel gibt einen Überblick über die im Rahmen der vorliegenden Arbeit
angewandten experimentellen Methoden. In Abschnitt 2.1 wird die Herstellung der
untersuchten polykristallinen Si-Schichten mittels Elektronenstrahldeposition und an-
schließender Festphasenkristallisation beschrieben. Zusätzlich wird kurz auf die ebenfalls
durchgeführte Wasserstoffnachbehandlung der poly-Si Schichten eingegangen. In Ab-
schnitt 2.2 werden die zur Charakterisierung der Schichten verwendeten Messmethoden
vorgestellt. Hierbei erfolgt eine Gliederung in strukturelle Methoden (Ramanstreuung
und Elektronenrückstreubeugung), elektrische und optoelektrische Methoden (Dunkel-,
Photoleitfähigkeit und Halleffekt) sowie defektspektroskopische Methoden (photother-
mische Deflektionsspektroskopie, thermisch stimulierte Ströme und Elektronenspinreso-
nanz). Der Schwerpunkt liegt dabei eher auf der Beschreibung experimenteller Details
als auf der Erläuterung der zugrunde liegenden physikalischen Prinzipien.

2.1 Probenpräparation

Im Rahmen dieser Arbeit wurden poly-Si Schichten mittels Elektronenstrahldeposition
und anschließender Festphasenkristallisation hergestellt. Als Trägermaterial für die
Si-Filme wurden dabei folgende Substrate verwendet:

• Corning 1737F Glas
Corning Glas [40] ist ein nahezu alkalifreies Bor-Aluminiumsilikatglas, das vorwiegend
bei der Herstellung von TFT-Displays zum Einsatz kommt. Das Glas wurde vor der
Si-Deposition für 20 min in einer 1%igen Mucasol®-Lösung [41] bei 100 ◦C gereinigt.

• SiNx / Schott Borofloat® 33 Glas
Das verwendete Siliziumnitrid-beschichtete Borofloat Glas wird von der Firma CSG
Solar AG für die kommerzielle Produktion von Si-Dünnschichtsolarzellen eingesetzt.
Ausgangsmaterial ist ein 3 mm dickes Borsilikatglas [42], auf das mittels plasmaun-
terstützter chemischer Gasphasendeposition („plasma enhanced chemical vapour
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deposition“, PECVD) eine etwa 70 nm dicke amorphe Siliziumnitridschicht (a-SiNx)
abgeschieden wurde. Um den für die Festphasenkristallisation problematischen hohen
Wasserstoffgehalt in der SiN-Schicht zu verringern wurden die Substrate zunächst für
4 Stunden bei 400 ◦C ausgeheizt. Anschließend erfolgte eine Reinigung in 10%iger
2-Propanollösung bei T = 60 ◦C für t = 20 min.

• SiOx / c-Si
Als Referenzsubstrat diente zudem oxidiertes einkristallines Silizium. Hierfür wurde
ein intrinsischer Floatzone (FZ) Si-Wafer (d = 380 µm, <100>, ρ > 3 kΩcm) zu-
nächst einer standard RCA-Reinigung unterzogen und anschließend bei T = 1000 ◦C
für t = 150 min in einer O2:HCL-Atmosphäre thermisch oxidiert. Die Dicke des so her-
gestellten Oxids betrug dox ≈ 110 nm. Eine weitere Reinigung vor der Si-Deposition
erfolgte nicht.

Die Deposition des Si-Ausgangsmaterials auf die gereinigten Substrate erfolgte mit-
tels Elektronenstrahlverdampfung von FZ Si-Tabletten (nominell undotiert, Reinheit
6N, ρ > 1 kΩcm) mit einer Rate von ≈ 40 Å/s bei einem Depositionsdruck von
p ≈ 10-7 mbar. Für die in-situ Dotierung der Schichten wurde während der Deposition
zusätzlich Bor aus einer Effusionszelle thermisch verdampft. Die gewählte Effusionszel-
lentemperatur von TEff = 1640 ◦C entsprach dabei einer nominellen Dotierkonzentration
in den Filmen von NA ≈ 2 · 1016 cm−3. Um den Einfluss der Depositionstemperatur
zu untersuchen wurde die Substrattemperatur zwischen Td = 50 ◦C und Td = 500 ◦C
variiert. Dabei erfolgte die Beschichtung aller drei Substrate im selben Depositions-
durchgang. Die Schichtdicke der so abgeschiedenen Si-Filme lag zwischen d ≈ 1.1 µm
und d ≈ 1.3 µm. Direkt nach der Deposition erfolgte die Festphasenkristallisation
der Schichten in einem Rohrofen (Quarzrohr) für 24 Stunden bei T = 600 ◦C un-
ter N2-Atmosphäre. Um eine Vergleichbarkeit der festphasenkristallisierten poly-Si
Filme zu gewährleisten wurden dabei alle Proben im gleichen Durchgang kristalli-
siert. Abschließend wurde die Kristallinität der Schichten mittels Raman-Messungen
überprüft.

An einzelnen poly-Si Schichten wurde zusätzlich eine Wasserstoffpassivierung durch-
geführt. Hierzu wurden die entsprechenden Filme bei T = 350 ◦C atomarem Wasser-
stoff ausgesetzt, welcher mittels eines optisch von den Proben isolierten Wasserstoff-
Mikrowellenplasmas erzeugt wurde (remote hydrogen passivation [43]). Zur besseren
Identifikation des durch die Passivierung in die poly-Si Filme eingebrachten Wasserstoffs
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wurde anstelle von Wasserstoff das chemisch identische Isotop Deuterium verwendet.
Die Begriffe Deuterium und Wasserstoff bzw. Deuterium- und Wasserstoffpassivierung
werden im Folgenden wechselseitig gebraucht. Um das Passivierungszeitverhalten zu
untersuchen wurde die Passivierung jeweils nach einer Passivierungszeit tH unterbro-
chen und im Anschluss an die Messung wieder fortgesetzt. Unmittelbar vor jeder
Passivierung wurde das auf der Probenoberfläche vorhandene Siliziumoxid, das als
Wasserstoffdiffusionsbarriere wirkt, mit einer 1%igen HF-Lösung entfernt.

2.2 Charakterisierungsmethoden

2.2.1 Ramanspektroskopie

Die Ramanspektroskopie ist ein Standardverfahren zur Untersuchung der Phononenei-
genschaften von Festkörpern. Monochromatisches Licht trifft auf die zu untersuchende
Probe und wechselwirkt dort inelastisch mit den Phononen des Kristalls. Im einfachsten
Fall besteht diese Wechselwirkung genau aus der Erzeugung (Stokes) bzw. Vernich-
tung (Anti-Stokes) eines Phonons. Die Frequenzdifferenz zwischen eingestrahltem Licht
(ω0) und gestreutem Licht (ωS bzw. ωAS) entspricht in diesem Fall der Energie des
erzeugten/vernichteten Phonons (~ωP ):

~ωP = ±
(
~ω0 − ~ωS/AS

)
(2.1)

Zusätzlich können mittels Ramanmessungen auch lokale Gitterschwingungen untersucht
werden, die u.a. Aufschluss über die Konzentration sowie die lokale Bindungskonfi-
guration von Wasserstoff im Kristallgitter geben. Alle Ramanmessungen wurden mit
einem S & I TriVista Ramanspektrometer in Rückstreugeometrie bei Raumtemperatur
durchgeführt. Die Anregung erfolgte mit einem Ar+-Ionenlaser bei einer Wellenlän-
ge von λ = 514.5 nm. Der im Aufbau verwendete 3-stufige Gittermonochromator
hatte eine spektrale Auflösung von ∆ν ≈ 0.3 cm−1. Für die Bestimmung von Raman-
Tiefenprofilen wurden einzelne poly-Si Schichten zusätzlich schrittweise mit einer Silizi-
umätze bestehend aus 30 Volumenanteilen HNO3 (65%ig), 15 Volumenanteilen H2O,
10 Volumenanteilen H3PO4 (85%ig) und einem Volumenanteil HF (50%ig) abgeätzt.
Die Dauer jedes Ätzschrittes betrug 15 s bei einer Ätzrate von etwa 67 Å/s.
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2 Experimentelle Methoden

2.2.2 Elektronenrückstreubeugung (EBSD)

Die Elektronenrückstreubeugung ist ein Verfahren zur Bestimmung der kristallographi-
schen Information einer Probe. Der Elektronenstrahl eines Rasterelektronenmikrokops
(REM) streift eine geneigt angeordnete kristalline bzw. polykristalline Probe. Hierbei
werden die auf die Probe treffenden Elektronen an den Netzebenen des Kristalls unter
dem Bragg-Winkel gebeugt und erzeugen so ein Beugungsmuster, welches charakteris-
tisch für die Struktur und die Orientierung des Kristalls ist. Durch Abrastern der Probe
und computerunterstützte Auswertung der mittels einer CCD-Kamera aufgenommenen
Beugungsbilder erhält man Informationen über Korngrößen, Kristallorientierungen
und Korngrenzenfehlanpassungen in polykristallinem Material. Die EBSD-Messungen
wurden mit einem Hitachi REM S-4100 mit Feldemissionskathode und einem EDAX
TSL EBSD-Analysesystem bei einer Beschleunigungsspannung von 25 kV durchgeführt.

2.2.3 Dunkel- und Photoleitfähigkeit

Für die Durchführung elektrischer Messungen wurden punktförmige Goldkontakte
(Durchmesser ≈ 1 mm) mittels thermischer Verdampfung in den Ecken von 5 · 5 mm2

großen Probenstücken abgeschieden. Ein eventuell vorhandenes Oxid auf der Probeno-
berfläche wurde dabei zuvor mit einer 1%igen HF-Lösung entfernt. Die IV-Kennlinien
der auf diese Weise hergestellten Kontakte zeigten im gesamten Temperaturbereich
von 50 K bis 330 K ein ideal ohmsches Verhalten. Leitfähigkeitsmessungen bei Raum-
temperatur erfolgten in der Van der Pauw Konfiguration mit Mittelung über alle
Kontaktpermutationen. Temperaturabhängige Leitfähigkeitsmessungen wurden mittels
4-Punkt Messungen an denselben Proben in einem anderen Messaufbau durchgeführt.
Da mit diesem Messaufbau keine direkte Bestimmung des geometrischen Korrektur-
faktors und somit des Absolutwertes der spezifischen Leitfähigkeit σ möglich war,
wurden die so gemessenen σ(T )-Kurven nachträglich auf den korrekten Leitfähig-
keitswert bei Raumtemperatur skaliert. Für die Bestimmung der Photoleitfähigkeit
wurden die Proben zusätzlich mit einer weißen LED beleuchtet. Hierbei wurde unter
Beleuchtung die Leitfähigkeit σlight mittels 4-Punkt Messung ermittelt und anschlie-
ßend die Photoleitfähigkeit σph durch Subtraktion der Dunkelleitfähigkeit σd gemäß
σph = σlight − σd bestimmt. Die Temperaturabhängigkeit sowohl der Dunkel- als auch
der Photoleitfähigkeit wurde im Temperaturbereich von 50 K bis 300 K untersucht.
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2.2.4 Halleffekt

Zur Bestimmung des Leitungstyps sowie der Konzentration und Beweglichkeit freier
Majoritätsladungsträger wurden Halleffekt-Messungen in der Van der Pauw Konfi-
guration durchgeführt. Die Bestimmung der Ladungsträgerkonzentration n und der
Hallbeweglichkeit µH erfolgte entsprechend der gewöhnlichen Beziehungen

n =
1

eRH

µH = σRH

(2.2)

aus dem Hallkoeffizienten RH und der Leitfähigkeit σ. Um das Verhalten von n und
µH unter optischer Anregung zu untersuchen wurden die poly-Si Filme während der
Halleffektmessung zusätzlich mit dem weißen Licht einer Halogenlampe (Farbtemperatur
≈ 3000 K) bei unterschiedlicher Intensität beleuchtet.

2.2.5 Thermisch stimulierte Ströme (TSC)

Die Methode der thermisch stimulierten Ströme ist ein spektroskopisches Verfahren zur
Untersuchung lokalisierter Zustände innerhalb der Bandlücke. Hierfür wird die Probe bei
einer niedrigen Temperatur T0 für eine Dauer tfill mit Licht einer bestimmten Intensität
beleuchtet. Ein Teil der bei der Beleuchtung erzeugten Überschussladungsträger wird
dabei von lokalisierten Zuständen in der Bandlücke eingefangen und kann aufgrund
der niedrigen thermischen Energie (≈ kT ) nicht sofort wieder emittiert werden. Nach
dem Ausschalten der Lichtquelle verbleibt die Probe für eine Relaxationszeit trelax im
Dunkeln. Während dieser Zeit nimmt die Leitfähigkeit σ aufgrund der Rekombination
von Überschussladungsträgern zunächst schnell ab. Im Anschluss wird die Probe
mit einer konstanten Heizrate β = dT/dt von T0 bis zu einer oberen Temperatur T
erwärmt. Während dieser Temperaturrampe werden die eingefangenen Ladungsträger
thermisch emittiert. Dies führt zu einer Zunahme der Leitfähigkeit, die bei anliegendem
elektrischem Feld als zusätzlicher Strom gemessen werden kann. Nach Abzug der
Dunkelleitfähigkeit σd bzw. des Dunkelstromes Id ergibt sich die thermisch stimulierte
Leitfähigkeit σTSC bzw. der thermisch stimulierte Strom ITSC. Die TSC-Messungen
wurden in 2-Punkt Geometrie mit einer Spannung von U = 1 V und einer Heizrate von
β = 100 mK/s durchgeführt. Sowohl für die Beleuchtung als auch für die Relaxation
des Photostroms wurde eine Zeit von tfill = trelax = 10 min verwendet.

13



2 Experimentelle Methoden

chopper

lens

lens

reference
detector

position
sensing
detector

C F6 14

glass plate sample

HeNe
laser

mono-
chromator

light
source

mirror

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung des Messaufbaus zur photothermischen De-
flektionsspektroskopie (PDS).

2.2.6 Photothermische Deflektionsspektroskopie (PDS)

Die Untersuchung der optischen Absorption erfolgte mittels der Methode der photo-
thermischen Deflektionsspektroskopie [44]. Der entsprechende experimentelle Aufbau
ist in Abb. 2.1 dargestellt. Die zu untersuchende Probe befindet sich in einem mit
Tetradecafluorohexane (C6F14) gefüllten Gefäß und wird mit monochromatischem Licht
beleuchtet. Die Absorption des Lichts führt zu einer Erwärmung der Probe und somit
zu einem Temperaturgradienten in der Flüssigkeit nahe der Probenoberfläche. Da
der Brechungsindex von Tetradecafluorohexane stark temperaturabhängig ist, bedingt
dieser Temperaturgradient einen großen Brechungsindexgradienten. Ein parallel zur
Probenoberfläche geführter Laserstrahl wird folglich abhängig von der Erwärmung der
Probe abgelenkt. Die Stärke der Ablenkung des Laserstrahls, die mittels eines Positions-
empfindlichen Detektors gemessen wird, ist dabei in erster Näherung proportional zum
Absorptionskoeffizienten α der Probe. Aufgrund ihrer hohen Empfindlichkeit ermöglicht
die PDS im Gegensatz zu konventionellen Transmissions- und Reflektionsmessungen
insbesondere auch die Bestimmung des Absorptionskoeffizienten für Photonenenergien
unterhalb der Bandlücke. In diesem Energiebereich findet die Absorption über Zustände
in der Bandlücke statt und man erhält somit Informationen über die Verteilung lokali-
sierter Zustände. PDS Messungen an amorphem Silizium (a-Si) zeigen z.B., dass der
Absorptionskoeffizient unterhalb der Bandlückenenergie in diesem Material direkt mit
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2.2 Charakterisierungsmethoden
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung des Messaufbaus zur Elektronenspinresonanz-
spektroskopie (ESR-Spektroskopie).

der Dangling-Bond Konzentration korreliert [45]. PDS-Messungen an festphasenkristal-
lisierten poly-Si Schichten wurden in einem Energiebereich von 3.0 eV ≥ E ≥ 0.5 eV
mit einer Auflösung von ∆E = 0.01 eV bei Raumtemperatur durchgeführt.

2.2.7 Elektronenspinresonanz (ESR)

Die Elektronenspinresonanz ist eine gängige Methode zur Charakterisierung und Quan-
tifizierung paramagnetischer Zustände/Defekte u.a. in der Bandlücke von Halbleitern.
Der Messaufbau sowie das zugrunde liegende Messprinzip sind in Abb. 2.2 veranschau-
licht. Die zu untersuchende Probe befindet sich innerhalb eines Mikrowellenresonators
in einem Mikrowellenfeld mit der Frequenz ν und einem statischen Magnetfeld B0.
Während einer Messung wird B0 in einem gewissen Bereich (0 T bis max. 0.6 T) durch-
gefahren und die Änderung in der Absorption der Mikrowellenstrahlung gemessen.
Für die genaue und empfindliche Detektion der Mikrowellenabsorption mittels Lockin-
Technik wird das statische Feld B0 zusätzlich mit einem Wechselfeld B̃ (Amplitude:
5G, Frequenz: 100 kHz) moduliert.

Durch Wechselwirkung des Magnetfeldes B0 mit den magnetischen Momenten der
Elektronen (Spins) in der Probe wird gemäß dem Zeeman-Effekt [46] die zweifache
Spin-Entartung der Elektronenenergieniveaus aufgehoben. Für die Aufspaltung ∆E
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2 Experimentelle Methoden

zwischen den beiden Zeeman-Niveaus gilt:

∆E = gµBB0 (2.3)

Hierbei sind µB das Bohrsche Magneton und g der Lande-Faktor, der auch als g-Wert
bezeichnet wird. Ist der energetische Abstand ∆E der beiden Zeeman-Niveaus gleich der
Photonenenergie hν der eingestrahlten Mikrowellenstrahlung, so wird diese absorbiert.
Freie Elektronen besitzen einen festen g-Wert von g = 2.0023 . In Festkörpern dagegen
hängt der g-Wert stark von der lokalen Umgebung der Elektronen ab und ermöglich so
die Unterscheidung verschiedenartiger paramagnetischer Defekte. Die Intensität des
Absorptionssignals ermöglicht ferner eine Quantifizierung des entsprechenden Defektes.
Hierfür wird die ESR-Signalintensität der zu untersuchenden Probe mit der eines
bekannten a-Si Spinstandards verglichen. ESR-Messungen wurden bei Raumtemperatur
an poly-Si Filmen auf Corning Glas mit einem Bruker Elexsys 580 ESR-Spektrometer im
X-Band (ν = 9.75 GHz) bei einer Mikrowellenleistung von P ≈ 0.1 mW durchgeführt.
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3 Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse struktureller, optischer und elektrischer Unter-
suchungen an festphasenkristallisierten poly-Si Schichten vorgestellt. Der Schwerpunkt
liegt dabei auf den elektrischen Eigenschaften des polykristallinen Materials. Auf-
grund des Einflusses von Korngrenzen auf den Ladungstransport sind die elektrischen
Eigenschaften polykristalliner Halbleiter häufig eng mit der Struktur des Materials
verknüpft. Aus diesem Grund werden in Abschnitt 3.1 zunächst die strukturellen
Eigenschaften der poly-Si Filme sowohl vor als auch nach der Kristallisation mittels
Raman- und EBSD-Messungen untersucht. Hierbei zeigt sich, dass es während der
Festphasenkristallisation zu einer Verspannung der Schichten kommt, als deren Ur-
sprung die Grenzfläche zum Substrat identifiziert wird. In Abschnitt 3.2 liegt der Fokus
auf den elektrischen Eigenschaften der poly-Si Schichten. Anhand temperaturabhän-
giger Leitfähigkeits- und Halleffektmessungen wird der Ladungstransport zunächst
im thermodynamischen Gleichgewicht und anschließend unter optischer Anregung
untersucht. Die Ergebnisse zeigen dabei insbesondere, dass der Ladungstransport in
poly-Si Filmen auf Corning Glas und auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas durch
unterschiedliche Transportprozesse bestimmt wird und zudem stark von der Depo-
sitionstemperatur des amorphen Ausgangsmaterials abhängt. Als Ursache für den
starken Einfluss der Präparationsparameter auf die elektrischen Transporteigenschaften
von festphasenkristallisiertem poly-Si kommen sowohl intrinsische Defekte wie z.B.
ungesättigte Si-Bindungen (Dangling-Bonds) als auch Defekte aufgrund extrinsischer
Verunreinigungen während der Probenpräparation in Betracht. Deshalb erfolgt in den
Abschnitten 3.3 und 3.4 eine Charakterisierung von Defekten und ihrer Beeinflussung
durch eine Wasserstoffnachbehandlung mittels verschiedener spektroskopischer Verfah-
ren wie ESR, PDS und TSC. Hierbei wird festgestellt, dass die Defektpassivierung mit
Wasserstoff zum Einen zu einer Zunahme der Defektkonzentration und zum Anderen
zu einer deutlichen Verschiebung der Fermienergie führt.
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3 Ergebnisse
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Abbildung 3.1: Ramanspektren von elektronenstrahldeponierten Si-Schichten auf (a)
Corning Glas und (b) SiN-beschichtetem Borofloat Glas für verschiedene
Depositionstemperaturen Td. Die Spektren sind zur besseren Übersicht-
lichkeit entlang der Intensitätsachse verschoben.

3.1 Strukturelle Eigenschaften

3.1.1 Ramanstreuung

Die Untersuchung der strukturellen Eigenschaften von elektronenstrahldeponierten
Si-Schichten sowohl vor als auch nach der Festphasenkristallisation erfolgte mittels
Ramanmessungen bei Raumtemperatur. Die Anregungstiefe der verwendeten grünen
Laserlinie (λ = 514.5 nm) ist mit 1/α ≈ 1.3 µm (siehe Kapitel 3.3.3) in etwa identisch
mit der Schichtdicke der untersuchten Si-Filme. Abb. 3.1 zeigt Ramanspektren von
elektronenstrahldeponierten Si-Filmen auf Corning Glas (a) bzw. SiN-beschichtetem
Borofloat Glas (b) für Depositionstemperaturen von Td = 50 ◦C, 300 ◦C und 500 ◦C.
Die bei Depositionstemperaturen Td ≤ 300 ◦C abgeschiedenen Filme zeigen insgesamt
drei breite Ramanlinien, eine ausgeprägte Linie bei ν ≈ 475 cm−1, sowie zwei kleinere
Linien bei ν ≈ 380 cm−1 und ν ≈ 280 cm−1. Alle drei Ramanbanden sind charakteris-
tisch für amorphes Silizium und können der Streuung an transversal-optischen (TO),
longitudinal-optischen (LO) sowie longitudinal-akustischen (LA) Phononen zugeordnet
werden [47]. Mit zunehmender Depositionstemperatur verschieben alle drei Linien
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3.1 Strukturelle Eigenschaften

zu größeren Wellenzahlen und ihre Halbwertsbreite nimmt ab. Die Spektren der bei
Td ≥ 400 ◦C deponierten Schichten werden von einer schmalen Linie bei ν ≈ 519 cm−1

dominiert, die der Streuung an LO- bzw. TO-Phononen im kristallinen Silizium (c-Si)
entspricht. Die leichte Verschiebung dieser Phononenmode gegenüber der Linienposition
in einkristallinem Silizium (ν = 520.3 cm−1) wird durch eine Verspannung der Schicht
verursacht [48]. Die deutlich erkennbare Schulter bei ν ≈ 500 cm−1 wird häufig für fein-
[49] bzw. mikrokristallines [50] Si beobachtet und mit der Ramanstreuung in kleinen
Kristalliten (d < 5 nm) [49,51] oder gestörten kristallinen Bereichen [52,53] gedeutet,
in denen die Impulsauswahlregeln aufgrund von Defekten [54] oder der räumlichen
Lokalisation der Phononen (phonon confinement effect [55]) gelockert sind. Zwischen
den Ramanspektren der Schichten auf den beiden verschiedenen Substraten (Abb.
3.1 (a) und (b)) ist sowohl bezüglich der Linienpositionen als auch der Linienbreiten
kein Unterschied zu erkennen. Die Ergebnisse zeigen, dass die Schichten bis zu einer
Depositionstemperatur von Td = 300 ◦C vollständig amorph und für Td ≥ 400 ◦C
polykristallin abgeschieden werden.

Nach der Festphasenkristallisation für 24 Stunden bei 600 ◦C zeigen die Raman-
spektren aller Proben ausschließlich die Silizium LO/TO-Phononenlinie. Die genaue
Linienposition und die Linienbreite variieren dabei stark mit der Depositionstempera-
tur des amorphen Ausgangsmaterials. Eine genaue Untersuchung dieser Abhängigkeit
erfolgte mittels hochaufgelöster Ramanmessungen mit einer spektralen Auflösung
von ∆ν ≈ 0.3 cm−1. Abb. 3.2 (a) und (b) zeigen die aus solchen Messungen mittels
Anpassung mit einem Voigt-Profil bestimmte Linienposition und Linienbreite der
LO/TO-Phononenmode als Funktion der Depositionstemperatur Td. Als Referenz sind
in beiden Abbildungen zusätzlich die für c-Si bestimmte Linienposition (520.3 cm−1)
und Linienbreite (3.0 cm−1) als punktierte Linien dargestellt. Die Linienposition der
festphasenkristallisierten poly-Si Schichten auf Corning Glas ist nahezu unabhängig von
der Depositionstemperatur und gegenüber der Si-Referenz um 1.3 cm−1 bis 2.0 cm−1 zu
kleineren Wellenzahlen hin verschoben. Für Schichten auf SiN/Borofloat Glas stimmt
die Linienposition dagegen bis zu Td = 250 ◦C mit der von c-Si überein und verschiebt
dann mit zunehmender Depositionstemperatur um zwei Wellenzahlen zu kleineren
Frequenzen. Die Verschiebung der Ramanlinie zu kleineren Wellenzahlen weist dabei
auf eine tensile Verspannung in den untersuchten Schichten hin [48]. Die Stärke der
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Abbildung 3.2: (a) Linienposition und (b) Halbwertsbreite der LO/TO-Ramanmode
von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Corning Glas und SiN-
beschichtetem Borofloat Glas als Funktion der Depositionstemperatur
Td. Als Referenz sind die Linienposition und Breite von einkristallinem
Silizium dargestellt (punktierte Linien).

Verspannung kann mit Hilfe der Beziehung [56]

σst (GPa) = -0.27 GPa/cm−1 ·
[
νLO/TO (cm−1)− 520.3 cm−1

]
(3.1)

über die Linienposition νLO/TO der LO/TO-Ramanmode abgeschätzt werden und
beträgt bis zu σst ≈ 0.5 GPa (siehe rechte Achse in Abb. 3.2 (a)). Bemerkenswert ist
hier insbesondere die stark unterschiedliche Verspannung der festphasenkristallisierten
Schichten auf Corning Glas bzw. SiN-beschichtetem Borofloat Glas. Die Linienbreite
der LO/TO-Ramanmode zeigt dagegen keine Substratabhängigkeit und ist für beide
Substrate bis zu Td = 300 ◦C konstant bei ∆ν ≈ (5.0± 0.8) cm−1. Für direkt kristallin
abgeschiedene Schichten (Td ≥ 400 ◦C) nimmt die Linienbreite dann aber bis auf
∆ν ≈ 9 cm−1 bei Td = 500 ◦C zu. Diese Zunahme ist konsistent mit der durch die
geringere mittlere Korngröße bedingten größeren strukturellen Unordnung in den
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Abbildung 3.3: (a) Linienposition und (b) Halbwertsbreite der LO/TO-Ramanmode
von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Corning Glas und SiN-
beschichtetem Borofloat Glas als Funktion der Tiefe z0 von der Pro-
benoberfläche. Als Referenz sind die Linienposition und Breite von
einkristallinem Silizium dargestellt (punktierte Linien).

direkt kristallin abgeschiedenen Filmen [57]. Als mögliche Ursache für die Verspannung
der Schichten insbesondere auf Corning Glas kommen sowohl Korngrenzen als auch
die Grenzfläche zum Substrat in Betracht. Um dies genauer zu untersuchen wurden
einzelne poly-Si Schichten mit einer Siliziumätze bestehend aus HNO3:H3PO4:HF:H2O
im Verhältnis 30:10:1:15 schrittweise abgedünnt und jeweils die LO/TO-Phononenmode
gemessen. Abb. 3.3 zeigt die Linienposition und Linienbreite der LO/TO-Ramanmode
als Funktion der Ätztiefe z0 für die bei Td = 150 ◦C auf Corning Glas und SiN/Borofloat
Glas deponierten poly-Si Schichten. Ausgehend von der Probenoberfläche bei z0 = 0 µm
ändert sich die Linienposition bis zu einer Tiefe von z0 ≈ 0.6 µm für beide Schichten
zunächst nicht und verschiebt dann mit weiterer Annäherung an das Substrat deutlich
um mehr als 2 cm−1 zu kleineren Frequenzen. Der Linienabstand zwischen den Filmen
auf Corning Glas und SiN-beschichtetem Borofloat Glas bleibt dabei über die gesamte
Tiefe konstant. Abb. 3.3 (b) zeigt die zugehörigen Halbwertbreiten als Funktion von z0.
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3 Ergebnisse

Die Linienbreite nimmt bis zu einer Tiefe von z0 ≈ 0.2 µm zunächst leicht ab, ist dann
bis zu z0 ≈ 0.7 µm annähernd konstant und steigt für z0 > 0.7 µm schließlich wieder
an. Die Zunahme ist für die Schicht auf SiN/Borofloat Glas dabei erkennbar geringer
als für die Schicht auf Corning Glas, die zudem über die gesamte Schichtdicke eine
größere absolute Halbwertsbreite zeigt.
Da die Eindringtiefe der anregenden Laserlinie vergleichbar mit der Schichtdicke

und vor allem deutlich größer als eine einzelne Ätzstufe ∆z0 ist, müssen die Spektren
für die korrekte Bestimmung eines Tiefenprofils entfaltet werden. Hierfür wird davon
ausgegangen, dass das gemessene Ramanspektrum aus einer Überlagerung von Lo-
rentzlinien mit tiefenabhängiger Linienposition ν0(z) und Linienbreite ∆ν(z) besteht.
Zusätzlich wird über den Absorptionskoeffizienten α die Abschwächung sowohl der
Anregungsintensität I0 als auch der Ramanintensität berücksichtigt. Durch Integration
über die Schichtdicke d erhält man dann für das resultierende Ramanspektrum

I (ν, z0) =
I0

π
·

d∫
z0

exp (−2αz)
∆ν(z)

2

(ν − ν0(z))2 +
(

∆ν(z)
2

)2dz (3.2)

Die Ergebnisse dieser Raman-Tiefenanalyse zeigen, dass der tensile Stress zur Schicht-
Substrat-Grenzfläche hin zunimmt und diese Grenzfläche somit als Ursprung für die
Verspannung in den poly-Si Filmen angesehen werden kann. Gleichzeitig deutet die
Zunahme der Halbwertsbreite aber auch auf eine Änderung der kristallinen Struktur
im Bereich der Grenzflächen zum Substrat bzw. zur Oberfläche hin. Mögliche Ursachen
für die Verspannung an der Grenzfläche sind z.B. die unterschiedliche thermische Aus-
dehnung von Substrat und Silizium [58] oder Verunreinigungen im Übergangsbereich
zwischen Schicht und Substrat [59, 60]. Die Tatsachen, dass poly-Si Filme auf SiN-
beschichtetem Borofloat Glas insgesamt deutlich weniger verspannt sind und dass die
tensile Verspannung in poly-Si Schichten auf Corning Glas mit zunehmender Schicht-
dicke anscheinend nicht vollständig abgebaut werden kann sind weitere interessante
Ergebnisse dieser Untersuchung, die in Kapitel 4.1 genauer diskutiert werden.

3.1.2 Elektronenrückstreubeugung (EBSD)

Die Untersuchung der kristallographischen Eigenschaften festphasenkristallisierter poly-
Si Schichten erfolgte mit einem Rasterelektronenmikroskop mittels der Methode der
Elektronenrückstreubeugung. Dieses Verfahren erlaubt die Bestimmung der Korngrößen
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3.1 Strukturelle Eigenschaften
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Abbildung 3.4: (a) Inverse Polfigur und (b) EBSD-Qualitätsbild von festphasenkristal-
lisiertem poly-Si auf Corning Glas. Die amorphen Ausgangschichten
wurden bei Td = 300 ◦C deponiert.

bzw. deren Verteilung, der Orientierung der Kristallite sowie der Fehlorientierungs-
winkel an den Korngrenzen. Abb. 3.4 (a) zeigt exemplarisch die inverse Polfigur einer
festphasenkristallisierten poly-Si Schicht auf Corning Glas deponiert bei Td = 300 ◦C.
Andere bei Td ≤ 300 ◦C sowohl auf Corning Glas als auch auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas abgeschiedene poly-Si Filme liefern identische Ergebnisse. An direkt kris-
tallin abgeschiedenen Filmen (Td ≥ 400 ◦C) sind aufgrund der zu geringen Korngrößen
(d < 100 nm) EBSD-Messungen dagegen nicht möglich. Anhand der inversen Polfigur
ist eindeutig zu erkennen, dass die Kristallite der festphasenkristallisierten poly-Si
Schichten keine Vorzugsorientierung aufweisen und somit eine zufällige Verteilung
von Kristallorientierungen vorliegt. Eine solche Orientierungsverteilung ist typisch für
festphasenkristallisiertes poly-Si und kann auf die spontane Nukleation in der Schicht
zurückgeführt werden [61,62]. In Abb. 3.4 (b) ist exemplarisch das zugehörige EBSD-
Qualitätsbild dargestellt. Kristalline Areale, in denen die EBSD-Analyse eine hohe Güte
hat, entsprechen in dieser Darstellung hellen Bereichen, während Gebiete mit einer gerin-
gen EBSD-Güte, d.h. geringer kristalliner Ordnung, dunkel erscheinen. Hierdurch sind
sowohl einzelne Körner als auch Korngrenzen ohne vorheriges Anätzen der Korngrenzen
deutlich erkennbar. Die beobachteten Strukturen sind für alle amorph abgeschiede-
nen poly-Si Schichten (Td ≤ 300 ◦C) dabei nahezu identisch. Abb. 3.5 (a) zeigt eine
typische Korngrößenverteilung nach der Festphasenkristallisation am Beispiel des bei
Td = 300 ◦C auf Corning Glas deponierten Films. Die Korngrößen sind normalverteilt
(Linie in Abb. 3.5 (a)) und der Mittelwert liegt für alle amorph abgeschiedenen poly-Si
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Abbildung 3.5: (a) Korngrößenverteilung und (b) Korngrenzenfehlorientierungsvertei-
lung von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Corning Glas. Die amor-
phen Ausgangschichten wurden bei Td = 300 ◦C deponiert.

Filme im Bereich 1.9 µm ≤ d̄ ≤ 2.4 µm. Für direkt kristallin abgeschiedene Schichten
können die Korngrößen dagegen nur aus Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen zu
d̄ ≤ 100 nm abgeschätzt werden. In Tabelle 3.1 sind die Ergebnisse der Korngrößenana-
lyse für alle Schichten unter der Annahme einer Gaußverteilung und als gewichteter
Mittelwert zusammengefasst. Mit zunehmender Depositionstemperatur nehmen sowohl
die mittlere Korngröße als auch im besonderen Maße die Breite der Verteilung ab. Die
größere Abhängigkeit von der Depositionstemperatur zeigen dabei die auf SiN/Borofloat
Glas deponierten Schichten. Bei diesen sinkt die mittlere Korngröße von d̄ ≈ 2.4 µm
bei Td = 50 ◦C auf d̄ ≈ 1.9 µm bei Td = 300 ◦C und die Breite der Verteilung verringert
sich um etwa die Hälfte. Die Bestimmung von Kristallorientierungen mittels EBSD
erlaubt zusätzlich die Untersuchung der Fehlorientierung zwischen den Körnern an den
Korngrenzen. In Abb. 3.5 (b) ist exemplarisch eine für die hier untersuchten Schichten
typische Verteilung von Fehlorientierungswinkeln dargestellt. Die festphasenkristalli-
sierten poly-Si Schichten zeigen eine breite Normalverteilung von Korngrenzenwinkeln
mit einem Maximum um etwa 43◦. Wie theoretische Berechnungen ergeben, ist eine
solche Verteilung typisch für polykristalline kubische Materialien mit einer zufälligen
Orientierung [63,64]. Zusätzlich ist noch ein großer Anteil (bis zu 30%) von Korngrenzen
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3.2 Elektrischer Transport

Substrat Td dn ∆dn dm ∆dm
(◦C) (µm) (µm) (µm) (µm)

Corning Glas 50 2.4 3.2 2.21 0.97
300 2.3 2.0 2.15 0.88
500 (< 0.1) (< 0.1)

SiN/Borofloat Glas 50 2.4 3.1 2.12 0.91
300 1.9 1.4 1.81 0.78
500 (< 0.1) (< 0.1)

Tabelle 3.1: Aus EBDS-Messungen bestimmte mittlere Korngröße (dn,dm), Halbwerts-
breite ∆dn und Standardabweichung ∆dm von festphasenkristallisiertem
poly-Si gemäß einer Normalverteilung (Index „n“) bzw. als gewichte-
ter Mittelwert (Index „m“). Die Korngrößen für die bei Td = 500 ◦C
deponierten Proben (Werte in Klammern) sind Abschätzungen aus
Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen an geätzten Proben.

mit einem Fehlorientierungswinkel von 60◦ zwischen benachbarten Körnern vorhanden,
dem niederenergetische Σ3-Zwillingskorngrenzen zugeordnet werden können [65].

3.2 Elektrischer Transport

3.2.1 Dunkeltransport

Die elektrischen Eigenschaften der festphasenkristallisierten poly-Si Schichten hängen
sowohl von der Substrattemperatur während der Elektronenstrahldeposition des amor-
phen Ausgangsmaterials als auch von der Art des verwendeten Substrats ab. Abb. 3.6
veranschaulicht den Einfluss dieser beiden Parameter auf die Dunkelleitfähigkeit σd
bei T = 300 K für poly-Si Filme auf Corning Glas (Corning), oxidiertem Wafer (SiOx)
sowie SiN-beschichtetem Borofloat Glas (SiN/Borofloat). Die Leitfähigkeit der poly-Si
Schichten auf Corning Glas und auf SiOx zeigt eine ausgeprägte Abhängigkeit von der
Depositionstemperatur des Ausgangsmaterials, deren Verlauf durch ein umgekehrtes
U mit einem Maximum von σd ≈ 4 · 10-2 (Ωcm)−1 bei Td ≈ 300 ◦C beschrieben werden
kann. Die Filme auf oxidiertem Wafer zeigen ein nahezu identisches Verhalten, allerdings
ist die maximale Leitfähigkeit mit σd ≈ 1 · 10-1 (Ωcm)−1 etwas größer und σd fällt zu
niedrigen Depositionstemperaturen geringer ab. Anzumerken ist ferner, dass die bei
Td = 200 ◦C abgeschiedenen poly-Si Proben sowohl auf SiOx als auch auf Corning Glas
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Abbildung 3.6: Dunkelleitfähigkeit σd von festphasenkristallisiertem poly-Si bei T =
300 K in Abhängigkeit von der Depositionstemperatur Td für Schich-
ten auf oxidiertem Wafer (SiOx), Corning Glas (Corning) und SiN-
beschichtetem Borofloat Glas (SiN/Borofloat).

eine vom Trend abweichende leicht verminderte Leitfähigkeit aufweisen. Das nahezu
identische Verhalten der poly-Si Schichten auf Corning Glas und SiOx im Bezug auf Td
zeigt, dass eine diffusionsbedingte Verunreinigung aus dem Corning-Substrat als Ursache
für die unterschiedlichen elektrischen Eigenschaften der Schichten bei den hier ver-
wendeten Prozesstemperaturen (Tmax ≤ 600 ◦C) weitestgehend ausgeschlossen werden
kann. Auch die mögliche Diffusion von Sauerstoff während der Festphasenkristallisation
wird für das hier verwendete Corning Glas nicht beobachtet [66]. Im deutlichen Gegen-
satz dazu zeigt die spezifische Leitfähigkeit der poly-Si Filme auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas nahezu keine Abhängigkeit von der Depositionstemperatur und ist
mit 8 · 10-7 (Ωcm)−1 ≤ σd ≤ 5 · 10-6 (Ωcm)−1 zudem um bis zu 4 Größenordnungen
kleiner als auf den beiden anderen Substraten. Um zu untersuchen, ob die beobachtete
große Variation in der Leitfähigkeit aus einer unterschiedlichen Konzentration freier
Ladungsträger oder aus verschiedenen Ladungsträgerbeweglichkeiten resultiert, wur-
den Halleffekt-Messungen an den poly-Si Schichten durchgeführt. Alle poly-Si Filme
zeigen dabei aufgrund der nominellen Bor-Dotierung eine eindeutige Löcherleitung.
In Abb. 3.7 ist die Ladungsträgerkonzentration n bei T = 300 K in Abhängigkeit von
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Abbildung 3.7: Ladungsträgerkonzentration n von festphasenkristallisiertem poly-Si
bei T = 300 K in Abhängigkeit von der Depositionstemperatur Td für
Schichten auf oxidiertem Wafer (SiOx), Corning Glas (Corning) und
SiN-beschichtetem Borofloat Glas (SiN/Borofloat).

der Depositionstemperatur des amorphen Ausgangsmaterials für alle drei Substrate
dargestellt. Analog zur Dunkelleitfähigkeit kann für poly-Si Schichten auf Corning Glas
und SiOx auch das Verhalten von n durch ein umgekehrtes U mit einem Maximum bei
Td ≈ 300 ◦C beschrieben werden. Auf Corning Glas variiert die Ladungsträgerkonzen-
tration dabei zwischen n ≈ 6 · 1012 cm−3 und n ≈ 4 · 1016 cm−3. Für poly-Si Filme auf
SiOx ist die maximale Ladungsträgerkonzentration mit 7 · 1016 cm−3 bei Td = 300 ◦C
geringfügig höher und der Abfall zu niedrigen Td etwa 2 Größenordnungen geringer als
für Schichten auf Corning Glas. Insgesamt liegen die maximalen Ladungsträgerkonzen-
trationen leicht über der nominellen Dotierkonzentration von NA ≈ 2 · 1016 cm−3. Die
Proben auf SiN/Borofloat Glas zeigen dagegen mit 3 · 1011 cm−3 ≤ n ≤ 2 · 1012 cm−3

eine erstaunlich geringe Konzentration freier Ladungsträger. Diese ist mit Ausnahme
des leichten Anstiegs zu Td = 500 ◦C zudem nahezu unabhängig von der Depositions-
temperatur. Einen weiteren interessanten Unterschied zwischen den verschiedenen
Substraten zeigt die in Abb. 3.8 dargestellte Hallbeweglichkeit µH . Diese ist für poly-Si
Schichten auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas um bis zu einen Faktor 10 größer als
auf Corning Glas bzw. SiOx und hängt zudem stark von der Depositionstemperatur
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Abbildung 3.8: Hallbeweglichkeit µH von festphasenkristallisiertem poly-Si bei T =
300 K in Abhängigkeit von der Depositionstemperatur Td für Schich-
ten auf oxidiertem Wafer (SiOx), Corning Glas (Corning) und SiN-
beschichtetem Borofloat Glas (SiN/Borofloat).

der amorphen Ausgangsschichten ab. Im Temperaturbereich 50 ◦C ≤ Td ≤ 200 ◦C ist
die Beweglichkeit konstant bei µH ≈ 55 cm2/Vs und fällt danach annähernd linear mit
der Depositionstemperatur bis auf µH ≈ 6 cm2/Vs bei Td = 500 ◦C ab. Die Hallbe-
weglichkeit der poly-Si Schichten auf oxidiertem Wafer und Corning Glas ist dagegen
nahezu unabhängig von der Depositionstemperatur des amorphen Ausgangsmaterials
und schwankt zwischen µH ≈ 2 cm2/Vs und µH ≈ 14 cm2/Vs.

Anhand der Hall-Ergebnisse wird deutlich, dass der in Abb. 3.6 für die poly-Si
Filme auf Corning Glas und auf SiOx beobachtete Abfall der Leitfähigkeit zu niedrigen
und zu hohen Depositionstemperaturen im Wesentlichen auf eine Abnahme der freien
Ladungsträgerkonzentration innerhalb der Körner zurückzuführen ist, wohingegen die
Hallbeweglichkeit annähernd konstant bleibt. Die geringe Leitfähigkeit der Filme auf
SiN-beschichtetem Borofloat Glas ist ebenfalls auf eine sehr geringe Konzentration
freier Ladungsträger zurückzuführen. Die im Vergleich zur nominellen Borkonzentration
der Schichten von [B] ≈ 2 · 1016 cm−3 verminderte Ladungsträgerkonzentration kann
dabei grundsätzlich drei Ursachen haben: a) Boratome befinden sich in den Filmen
entweder in einer elektrisch nicht aktiven Konfiguration (z.B. an Korngrenzen oder
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Abbildung 3.9: Dunkelleitfähigkeit σd von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Corning
Glas als Funktion der inversen Messtemperatur T−1 für unterschiedliche
Depositionstemperaturen Td.

gebunden in B-H Komplexen), b) es gibt zusätzlich kompensierende Donatoren oder
c) die freien Ladungsträger elektrisch aktiver Boratome sind in tiefen Störstellen
(z.B. an Korngrenzen) eingefangen. Letzteres ist dabei typisch für polykristalline
Halbleiter und bedingt einen durch Potentialbarrieren an den Korngrenzen limitierten
Ladungstransport.

Eine genauere Untersuchung der Transportmechanismen in festphasenkristallisierten
poly-Si Schichten erfolgte mittels temperaturabhängiger Leitfähigkeits- und Halleffekt-
messungen. In Abb. 3.9 ist die spezifische Leitfähigkeit der poly-Si Filme auf Corning
Glas als Funktion der reziproken Temperatur für unterschiedliche Depositionstempera-
turen des amorphen Ausgangsmaterials dargestellt. Auffällig ist zunächst, dass mit Aus-
nahme der bei Td = 50 ◦C deponierten Probe kein ausschließliches Arrhenius-Verhalten
vorliegt und die Kurven insbesondere zu tiefen Temperaturen eine deutliche Krüm-
mung aufweisen. Die Temperaturabhängigkeit von σd nimmt dabei bis zu Td = 300 ◦C
zunächst ab und dann mit weiter steigender Depositionstemperatur wieder zu. In
Übereinstimmung mit den Ergebnissen der Leitfähigkeitsuntersuchungen bei Raum-
temperatur weicht auch das Temperaturverhalten der bei Td = 200 ◦C deponierten
poly-Si Schicht von diesem Trend ab. Die Abweichung von einem reinen Arrhenius-
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Abbildung 3.10: Dunkelleitfähigkeit σd von festphasenkristallisiertem poly-Si auf
SiN/Borofloat Glas als Funktion der inversen Messtemperatur T−1 für
unterschiedliche Depositionstemperaturen Td.

Verhalten insbesondere zu tiefen Temperaturen wird häufig für polykristalline Halbleiter
beobachtet [39,67] und in der Literatur unterschiedlichen physikalischen Prozessen zu-
geschrieben, die ausführlich in Kapitel 4.2.3 diskutiert werden. Im deutlichen Gegensatz
zu den Schichten auf Corning Glas zeigen die in Abb. 3.10 dargestellten poly-Si Filme
auf SiN/Borofloat Glas unabhängig von der Depositionstemperatur des amorphen
Ausgangsmaterials ein nahezu vollständig aktiviertes Verhalten der Leitfähigkeit mit
nur einer sehr geringen Krümmung der Kurven zu tiefen Temperaturen. Insgesamt
lässt sich σd(T ) bei höheren Temperaturen für alle untersuchten Proben durch einen
thermisch aktivierten Transport gemäß

σ(T ) = σ0 · exp

(
−E

σ
A

kT

)
(3.3)

beschreiben. Hierbei sind Eσ
A die Aktivierungsenergie und σ0 der exponentielle Vorfaktor

der Leitfähigkeit. Die durch Anpassung an den linearen Teil der Kurven in Abb. 3.9
und Abb. 3.10 bestimmten Werte von Eσ

A und σ0 sind als Funktion von Td in Abb.
3.11 dargestellt. Auf Corning Glas zeigen sowohl Eσ

A als auch σ0 eine ausgeprägte
Abhängigkeit von der Depositionstemperatur. Die Aktivierungsenergie nimmt dabei
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Abbildung 3.11: (a) Aktivierungsenergie Eσ
A und (b) exponentieller Vorfaktor σ0 der

Dunkelleitfähigkeit in Abhängigkeit von der Depositionstemperatur
Td für festphasenkristallisiertes poly-Si auf Corning Glas und SiN-
beschichtetem Borofloat Glas.

mit steigender Depositionstemperatur zunächst von Eσ
A ≈ 0.52 eV bei Td = 50 ◦C bis

auf Eσ
A ≈ 0.08 eV bei Td = 300 ◦C ab und steigt dann bis zu Td = 500 ◦C wieder auf

Eσ
A ≈ 0.31 eV an. Ein ähnliches Verhalten zeigt auch der Vorfaktor der Leitfähigkeit,

der im gesamten Temperaturbereich um mehr als 4 Größenordnungen zwischen σ0 ≈
1 · 104 (Ωcm)−1 und σ0 ≈ 6 · 10-1 (Ωcm)−1 variiert. Eine besonders starker Abfall von σ0

ist dabei zwischen Td = 50 ◦C und Td = 150 ◦C zu beobachten. Auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas ist die Aktivierungsenergie mit Eσ

A ≈ 0.5 eV dagegen unabhängig von
der Depositionstemperatur und auch σ0 hat bis zu Td = 300 ◦C einen konstanten Wert
von σ0 ≈ 1 · 103 (Ωcm)−1 und nimmt erst zu höheren Depositionstemperaturen um
etwa eine Größenordnung ab.

Eine genauere Betrachtung zeigt, dass zwischen der Aktivierungsenergie und dem
Vorfaktor der Leitfähigkeit ein funktionaler Zusammenhang der Form

σ0(Eσ
A) = σ00 · exp

(
Eσ
A

kTiso

)
(3.4)
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Abbildung 3.12: Funktionaler Zusammenhang zwischen dem exponentiellen Vorfaktor
der Leitfähigkeit σ0 und der Aktivierungsenergie Eσ

A (Meyer-Neldel-
Verhalten) für festphasenkristallisierte poly-Si Schichten auf Corning
Glas (volle Symbole) und SiN-beschichtetem Borofloat Glas (offene
Symbole) für Td < 350 ◦C (Kreise) bzw. Td > 350 ◦C (Quadrate).

besteht. Hierbei sind σ00 und Tiso Konstanten. Abb. 3.12 veranschaulicht diese als
Meyer-Neldel-Regel (MNR) [68] bekannte empirische Relation zwischen σ0 und Eσ

A

für festphasenkristallisierte poly-Si Schichten sowohl auf Corning Glas (ausgefüllte
Symbole) als auch auf SiN/Borofloat Glas (offene Symbole). Hierbei fällt auf, dass
Schichten, die bei der Elektronenstrahldeposition vollständig amorph abgeschieden
wurden (Td ≤ 300 ◦C, Kreise) und Schichten, die bereits direkt kristallin deponiert
wurden (Td ≥ 400 ◦C, Quadrate) durch unterschiedliche Meyer-Neldel-Parameter be-
schrieben werden. Die beste Anpassung nach Gleichung 3.4 (Linien in Abb. 3.12)
erhält man für amorph abgeschiedene poly-Si Schichten mit kTiso ≈ 53 meV und
σ00 ≈ 1.67 · 10-1 (Ωcm)−1 bzw. für direkt kristallin abgeschiedene Proben mit kTiso ≈
60 meV und σ00 ≈ 5.95 · 10-2 (Ωcm)−1. Sehr ähnliche Meyer-Neldel-Parameter von
43 meV ≤ kTiso ≤ 67 meV und σ00 ≈ 0.1 (Ωcm)−1 werden auch für den aktivierten
Transport in amorphem Silizium beobachtet [69,70]. Als mikroskopische Ursache für
die auch in vielen anderen thermisch aktivierten Prozessen beobachtete Meyer-Neldel-
Korrelation werden in der Literatur verschiedene Modelle vorgeschlagen. Diese basieren
im Wesentlichen entweder auf der Annahme einer temperaturabhängigen Verschiebung
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Abbildung 3.13: Ladungsträgerkonzentration n als Funktion der inversen Messtempe-
ratur T−1 der bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning Glas sowie
der bei Td = 50 ◦C auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedenen poly-Si
Schichten. Die Linien sind Anpassungen gemäß Gleichung 3.5.

des Fermi- bzw. Transportenergieniveaus (Zustandsdichtemodell) [69, 71] oder auf der
Annahme einer Vielphononenanregung über die Energiebarriere (thermodynamisches
Modell) [72,73]. Unabhängig vom zugrunde liegenden Modell bedeutet das Auftreten
der Meyer-Neldel-Beziehung aber, dass die hier als Aktivierungsenergie bezeichnete
Größe Eσ

A nicht direkt dem energetischen Abstand ∆E(T ) = ET (T )−EF (T ) zwischen
dem Ferminiveau EF und der Transportenergie ET zugeordnet werden kann und dass
der exponentielle Vorfaktor σ0 keine mikroskopisch definierte Leitfähigkeit darstellt.
Eine weiterführende Diskussion der Meyer-Neldel-Beziehung und der zu ihrer Erklärung
postulierten mikroskopischen Modelle findet in Kapitel 4.2.4 statt.

Um die mikroskopischen Transportprozesse detaillierter zu analysieren wurde die
Temperaturabhängigkeit der Transportgrößen n und µH mittels temperaturabhängiger
Halleffektmessungen untersucht. Abb. 3.13 zeigt die Ladungsträgerkonzentration n

als Funktion der inversen Temperatur T−1 für die bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C
auf Corning Glas sowie für die bei Td = 50 ◦C auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedenen
poly-Si Schichten. Die Ladungsträgerkonzentration aller poly-Si Filme auf Corning
Glas kann im Temperaturbereich 300 K ≤ T ≤ 400 K eindeutig durch ein thermisch
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Substrat Td n0 En
A µ0 Eµ

A Eσ
A

(◦C) (cm−3) (eV) (cm2/Vs) (eV) (eV)

Corning 50 3.64 · 1020 0.455 76 0.044 0.499
300 9.94 · 1016 0.022 69 0.062 0.084

SiN/Borofloat 50 8.30 · 1021 0.616 - - 0.532
300 3.45 · 1022 0.637 - - 0.530
500 4.41 · 1020 0.497 - - 0.503

Tabelle 3.2: Aus temperaturabhängigen Hallmessungen nach Gleichung 3.5 und 3.6
bestimmte exponentielle Vorfaktoren (n0, µ0) und Aktivierungsenergien
(En

A, E
µ
A), sowie Aktivierungsenergie der spezifischen Leitfähigkeit Eσ

A.

aktiviertes Verhalten gemäß

n(T ) = n0 exp

(
−E

n
A

kT

)
(3.5)

beschrieben werden. Hierbei sind n0 der exponentielle Vorfaktor und En
A die Aktivie-

rungsenergie der Ladungsträgerdichte. Für poly-Si Schichten auf SiN/Borofloat Glas
wird ein solches aktiviertes Verhalten dagegen nur für T ≥ 350 K beobachtet, wohin-
gegen die Kurven für T < 350 K eine deutliche Krümmung aufweisen. Das Abflachen
der Kurven zu tiefen Temperaturen lässt sich dabei mit denselben Prozessen erklären,
die auch für das Abflachen der Leitfähigkeitskurven in Frage kommen und die in
Kapitel 4.2.3 diskutiert werden. Die aus der Anpassung der Daten nach Gleichung 3.5
(Linien in Abb. 3.13) ermittelten Werte der exponentiellen Vorfaktoren n0 sowie der
Aktivierungsenergien En

A sind in Tabelle 3.2 zusammengefasst. Für poly-Si Schichten
auf Corning Glas zeigt En

A eine ausgeprägte Abhängigkeit von Td mit einer minimalen
Barrierenhöhe von En

A ≈ 22 meV für Td = 300 ◦C und einer maximalen Barrieren-
höhe von En

A ≈ 455 meV für Td = 50 ◦C. Die Aktivierungsenergie En
A von amorph

abgeschiedenen und festphasenkristallisierten poly-Si Filmen auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas hängt dagegen nur geringfügig von Td ab und ist mit En

A > 600 meV
zudem deutlich größer. Direkt kristallin deponierte poly-Si Schichten (Td ≥ 400 ◦C)
auf SiN/Borofloat Glas haben eine geringere Aktivierungsenergie von En

A ≈ 500 meV.
Ein Vergleich der Werte von En

A und n0 für verschiedene Proben zeigt weiterhin, dass
auch diese Größen einer Meyer-Neldel-Beziehung folgen. Insgesamt deutet das Aktivie-
rungsverhalten der Ladungsträgerkonzentration auf eine stark unterschiedliche Lage
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Abbildung 3.14: Hallbeweglichkeit µH von festphasenkristallisiertem poly-Si abgeschie-
den bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning Glas als Funktion
der inversen Messtemperatur T−1.

des Ferminiveaus in den nominell gleich dotierten Schichten hin. Mögliche Ursachen
hierfür sind entweder kompensierende Donatoren, elektrisch inaktive Akzeptorkomplexe
oder andere in der Bandlücke liegende Defekte z.B. an Korngrenzen. In Abb. 3.14
ist der Logarithmus der zugehörigen Hallbeweglichkeit µH für poly-Si Schichten auf
Corning Glas als Funktion der inversen Temperatur dargestellt. Neben der Ladungsträ-
gerkonzentration zeigt auch die Ladungsträgerbeweglichkeit in diesen Schichten über
den gesamten Temperaturbereich ein thermisch aktiviertes Verhalten, das analog zu
Gleichung 3.5 durch

µH(T ) = µ0 exp

(
−E

µ
A

kT

)
(3.6)

mit dem exponentiellen Vorfaktor µ0 und der Aktivierungsenergie Eµ
A der Ladungsträ-

gerbeweglichkeit beschrieben werden kann. Die aus einer Anpassung nach Gleichung 3.6
(Linien in Abb. 3.14) ermittelten Werte dieser beiden Größen sind ebenfalls in Tabelle
3.2 angegeben. Die Aktivierungsenergie Eµ

A von poly-Si Schichten auf Corning Glas
ist schwach von der Depositionstemperatur abhängig und nimmt von Eµ

A ≈ 44 meV
für Td = 50 ◦C auf Eµ

A ≈ 62 meV für Td = 300 ◦C zu. Ein Vergleich der in Tabelle 3.2
zusammengefassten Aktivierungsenergien von n, µ und σ zeigt ferner, dass für Schichten

35



3 Ergebnisse

2.48 2.52 2.56 2.60

0.8

1.0

1.2

1.4

1.6

1.8

~T
-2.9

~T
0.5

~T
-2.7

~T
-1.5

500

50

300

T
d
 (°C)

lo
g

(µ
H

/
(c

m
2
/V

s
))

log (T / K)

SiN/Borofloat

Abbildung 3.15: Hallbeweglichkeit µH von festphasenkristallisiertem poly-Si auf SiN-
beschichtetem Borofloat Glas als Funktion der Messtemperatur T für
Td = 50 ◦C, Td = 300 ◦C und Td = 500 ◦C.

auf Corning Glas zwischen diesen Größen der Zusammenhang Eσ
A ≈ En

A + Eµ
A besteht.

Das thermisch aktivierte Verhalten von µH ist konsistent mit einem für polykristallines
Material typischen barrierenlimitierten Ladungstransport. Ein völlig anderes Tempera-
turverhalten der Beweglichkeit wird dagegen für poly-Si Filme auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas beobachtet. Abb. 3.15 zeigt log (µH) als Funktion von log (T ) für fest-
phasenkristallisiertes poly-Si auf SiN/Borofloat Glas, abgeschieden bei Td = 50 ◦C,
300 ◦C und 500 ◦C. Im deutlichen Gegensatz zu den Proben auf Corning Glas liegt
hier kein aktiviertes Verhalten der Beweglichkeit vor. Vielmehr nimmt µH für die bei
Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C deponierten Proben mit zunehmender Temperatur ab.
Das Temperaturverhalten von µH zu höheren Temperaturen kann dabei annähernd
durch

µH(T ) ∝ Tα (3.7)

mit α ≈ −1.5 bzw. α ≈ −2.7 für die bei Td = 50 ◦C und mit α ≈ −2.9 für die bei
Td = 300 ◦C abgeschiedene poly-Si Schicht beschrieben werden (Linien in Abb. 3.15).
Die Beweglichkeit der bei Td = 500 ◦C deponierten Schicht nimmt dagegen mit stei-
gender Temperatur leicht zu, kann aber ebenfalls gut durch Gleichung 3.7 mit α ≈ 0.5

angenähert werden (Linie in Abb. 3.15). Ein solches Temperaturverhalten der Beweg-
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lichkeit ist nicht konsistent mit einem Transport über Korngrenzenbarrieren und deutet
eher auf typische Streumechanismen in einkristallinem Silizium wie z.B. die Streuung
an akustischen Phononen (α = −1.5) oder an ionisierten (α = 1.5) bzw. neutralen
(α ≈ 0) Störstellen hin [74]. Aufgrund der Nichtparabolizität der Valenzbänder [75]
werden für die Phononenstreuung in p-dotiertem c-Si experimentell aber auch deutlich
vom diesem theoretischen Wert abweichende Exponenten von −2.3 ≤ α ≤ −2.9 [76–78]
beobachtet, die gut mit den hier bestimmten Werten übereinstimmen. Die Tatsache,
dass auch der Exponent α eine Temperaturabhängigkeit zeigt, ist dabei konsistent mit
der Überlagerung mehrerer Streumechanismen mit unterschiedlichem Temperaturver-
halten [79]. Die Ergebnisse zeigen, dass in poly-Si Schichten auf SiN/Borofloat Glas
und Corning Glas unterschiedliche Streumechanismen dominieren. Während poly-Si
Filme auf Corning Glas ein für polykristallines Material typisches aktiviertes Verhalten
von µH zeigen, lässt sich das Verhalten der Beweglichkeit für poly-Si Schichten auf
SiN/Borofloat Glas eher durch Streumechanismen in einkristallinen Materialien be-
schreiben. Zusammen mit den deutlich verschiedenen absoluten Beweglichkeiten deutet
dies auf einen unterschiedlich großen Einfluss der Korngrenzen in den poly-Si Filmen
auf den beiden Substraten hin. Eine ausführliche Diskussion der möglichen Streumecha-
nismen und des unterschiedlichen Einflusses der Korngrenzen auf den Ladungstransport
in festphasenkristallisiertem poly-Si findet in Kapitel 4.2.1 statt.

3.2.2 Phototransport

Weitergehende Erkenntnisse über den Ladungstransport und zusätzliche Informationen
über die Ladungsträgerrekombination über Defektzustände in festphasenkristallisiertem
poly-Si erhält man aus der Untersuchung der Phototransporteigenschaften. Aus diesem
Grund wurden sowohl Leitfähigkeits- als auch Halleffektmessungen unter Beleuchtung
durchgeführt. Die optische Anregung der Proben erfolgte dabei entweder mit dem
weißen Licht einer Halogenlampe mit einer Farbtemperatur von ≈ 3000 K (Halleffekt-
Messungen) oder mit einer weißen Leuchtdiode (Photoleitfähigkeitsmessungen) bei
unterschiedlichen Anregungsintensitäten. Die Photoleitfähigkeit σph ist hierbei definiert
als die Differenz zwischen der Leitfähigkeit unter Beleuchtung und der Dunkelleitfä-
higkeit σd. Abb. 3.16 zeigt die Photoleitfähigkeit σph festphasenkristallisierter poly-Si
Schichten als Funktion der inversen Temperatur T−1, gemessen von hohen zu tiefen Tem-
peraturen. Dargestellt sind die Ergebnisse für Filme auf Corning Glas bei verschiedenen
Depositionstemperaturen Td sowie zum Vergleich für eine repräsentative Schicht auf
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Abbildung 3.16: Photoleitfähigkeit σph als Funktion der inversen Messtemperatur T−1

für festphasenkristallisierte poly-Si Schichten auf Corning Glas (durch-
gezogene Linien) und auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas (punktierte
Linie) für unterschiedliche Depositionstemperaturen Td.

SiN-beschichtetem Borofloat Glas, abgeschieden bei Td = 300 ◦C. In Übereinstimmung
mit den bereits vorgestellten Ergebnissen zeigt auch die Photoleitfähigkeit eine ähnliche
Abhängigkeit von der Depositionstemperatur der amorphen Ausgangsschichten. σph
nimmt mit steigender Depositionstemperatur zunächst bis zu Td = 300 ◦C zu und
fällt dann mit weiter steigender Depositionstemperatur wieder ab. Die Photoleitfähig-
keit variiert dabei zwischen σph ≈ 2.2 · 10-5 (Ωcm)−1 und σph ≈ 8.2 · 10-4 (Ωcm)−1 bei
T = 300 K und zeigt zudem eine deutliche Temperaturabhängigkeit. Der Temperatur-
verlauf der Photoleitfähigkeit kann in 3 unterschiedliche Regionen unterteilt werden:
Ausgehend von hohen Temperaturen steigt σph zunächst mit der inversen Temperatur
T−1 bis zu einem Maximum bei der Temperatur Tmax an. In diesem Bereich liegt
die Photoleitfähigkeit aller untersuchten Proben immer unterhalb der entsprechenden
Dunkelleitfähigkeit σd. Für T < Tmax fällt log (σph) dann zunächst proportional zu T−1

und anschließend mit stetig abnehmender Steigung weiter ab. Für die bei Td = 50 ◦C
auf Corning Glas und die auf Borofloat Glas abgeschiedenen poly-Si Schichten wird σph
zu tiefen Temperaturen hin sogar temperaturunabhängig. Von dem zuvor beschriebenen
Verhalten weichen nur die bei Td = 250 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning Glas depo-
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Abbildung 3.17: Photoleitfähigkeit σph (a) als Funktion der Messtemperatur T für
unterschiedliche LED-Vorwärtsströme ILED und (b) als Funktion des
LED-Vorwärtsstroms bei unterschiedlichen Messtemperaturen. Die
Geraden sind Anpassungen gemäß Gleichung 3.8 mit den jeweils
angegebenen Intensitätsexponenten γ.

nierten poly-Si Filme ab, für die log (σph) im gesamten Temperaturbereich T < Tmax

proportional zu T−1 ist. Um den Einfluss der Beleuchtungsintensität auf die Photoleitfä-
higkeit zu untersuchen wurden identische Messungen bei unterschiedlichen Intensitäten
durchgeführt. Abb. 3.17 (a) veranschaulicht den Einfluss der Beleuchtungsintensität
auf die Photoleitfähigkeit der bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas abgeschiedenen poly-Si
Schicht. Die Variation der Beleuchtungsstärke erfolgte dabei über den Vorwärtsstrom
der Leuchtdiode ILED, der proportional zur abgestrahlten Lichtintensität ist. Wie Abb.
3.17 (b) zeigt, lässt sich die Intensitätsabhängigkeit der Photoleitfähigkeit gut durch
eine Potenzfunktion der Form

σph(I) ∝ Iγ (3.8)

beschreiben, wobei der Intensitätsexponent γ eindeutig von der Temperatur abhängt. In
Abb. 3.18 ist der Intensitätsexponent γ für alle in Abb. 3.16 gezeigten poly-Si Schichten
als Funktion der inversen Temperatur dargestellt. Die Werte von γ liegen im Bereich
0.2 ≤ γ ≤ 1.0 und zeigen eine ausgeprägte Abhängigkeit sowohl von den Probenparame-
tern als auch von der Temperatur. Das Temperaturverhalten des Intensitätsexponenten
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Abbildung 3.18: Intensitätsexponent der Photoleitfähigkeit γ als Funktion der inversen
Messtemperatur T−1 für festphasenkristallisierte poly-Si Schichten
auf Corning Glas (durchgezogene Linien) und auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas (punktierte Linie) für unterschiedliche Depositionstem-
peraturen Td.

kann ebenfalls in 3 unterschiedliche Bereiche unterteilt werden: Beginnend bei hohen
Temperaturen fällt γ für alle Schichten zunächst stark mit T−1 bis zu einem Minimum
bei der Temperatur Tmin ab. Für T < Tmin steigt γ wieder langsam mit T−1 an und
ist bei tiefen Temperaturen dann konstant (Corning, Td = 250 ◦C und 300 ◦C) bzw.
nähert sich asymptotisch einem festen Wert an. Ein ähnliches Temperaturverhalten
sowohl der Photoleitfähigkeit als auch des Intensitätsexponenten wird u.a. auch für
amorphes Silizium [80], mikrokristallines Silizium [81] und andere amorphe Halbleiter
wie z.B. a-As2Se3 [82] beobachtet und kann mittels theoretischer Berechnungen mit der
Rekombination photogenerierter Ladungsträger über Defektniveaus in der Bandlücke
korreliert werden [83].

Die Temperaturabhängigkeit der Photoleitfähigkeit jeder Schicht wurde jeweils zwei-
mal mit entgegengesetzten Temperaturrampen gemessen. Die erste Messung erfolgte
dabei von hohen zu tiefen Temperaturen (Tdown) und die zweite Messung direkt im
Anschluss von tiefen zu hohen Temperaturen (Tup). Auffällig an den in Abb. 3.19
(a) dargestellten Ergebnissen ist, dass die mit entgegengesetzten Temperaturrampen
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Abbildung 3.19: (a) Photostrom Iph als Funktion der Temperatur T gemessen von hohen
zu tiefen (durchgezogene Linie) bzw. von tiefen zu hohen Temperaturen
(gestrichelte Linie) für festphasenkristallisierte poly-Si Schichten auf
Corning Glas, deponiert bei Td = 200 ◦C, 250 ◦C und 300 ◦C. (b)
Zugehörige Differenz der Photoströme beider Messungen ∆Iph als
Funktion der Temperatur T .

gemessenen Iph(T )-Kurven eine deutliche Hysterese aufweisen. Über einen großen
Temperaturbereich ist Iph,up(T ) (gestrichelte Linie) erkennbar höher als Iph,down(T )

(durchgezogene Linie) und nur zu den Grenzen des untersuchten Temperaturbereichs
nähern sich die beiden Kurven einander an. Am deutlichsten ist dieses Verhalten für die
bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas deponierte Schicht. Um das unterschiedliche Tempe-
raturverhalten der Photoleitfähigkeit zu verdeutlichen ist in Abb. 3.19 (b) die Differenz
∆Iph = Iph,up − Iph,down der Photoströme als Funktion der Temperatur dargestellt. Für
die bei Td ≤ 150 ◦C und Td ≥ 400 ◦C abgeschiedenen Schichten ist kein Unterschied
zwischen Iph,up und Iph,down erkennbar. Die bei Td = 300 ◦C deponierte Schicht zeigt
mit einem Maximalwert von ∆Iph ≈ 11 · 10-9 A dagegen die größte Photostromdifferenz.
Im Verlauf von ∆Iph(T ) sind für die bei Td = 200 ◦C, Td = 250 ◦C und Td = 300 ◦C
abgeschiedenen poly-Si Proben mehrere Maxima deutlich erkennbar, deren Position
und relative Intensität mit der Depositionstemperatur variiert. Für die bei Td = 300 ◦C
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deponierte poly-Si Schicht liegen diese Maxima z.B. um 110 K, 150 K, 190 K und 275 K.
Der bei Td = 200 ◦C abgeschiedene Film zeigt zusätzlich ein ausgeprägtes Maximum um
300 K. Wie die Ergebnisse thermisch stimulierter Strommessungen (TSC) zeigen (siehe
Kapitel 3.3.1), basiert der Unterschied im Photostrom mit großer Wahrscheinlichkeit
auf einer Umladung von Defektzuständen in der Bandlücke. Die unter Beleuchtung
erzeugten Überschussladungsträger werden ständig in Defektzustände eingefangen und
aus diesen auch wieder emittiert. Nimmt die Temperatur wie bei der ersten Photoleit-
fähigkeitsmessung ab, so können die Ladungsträger irgendwann nicht mehr thermisch
emittiert werden und bleiben in den entsprechenden Defektzuständen „eingefroren“.
Während der zweiten Photoleitfähigkeitsmessung von tiefen zu hohen Temperaturen
werden die Ladungsträger dann wieder thermisch emittiert und tragen zusätzlich zum
gemessenen Photostrom Iph,up bei, der dadurch gegenüber Iph,down erhöht ist. Die Tem-
peratur, bei der die Ladungsträgeremission maximal wird, hängt dabei sowohl von der
energetischen Lage des entsprechenden Defektes als auch von seinem Einfangquerschnitt
ab. Die Tatsache, dass in Abb. 3.19 eindeutig mehrere Maxima zu erkennen sind deutet
auf Defekte mit unterschiedlichen Energien und/oder Einfangquerschnitten in den
untersuchten festphasenkristallisierten poly-Si Schichten hin [84].

Um den Einfluss der Beleuchtung auf die Ladungsträgerkonzentration und die La-
dungsträgerbeweglichkeit zu untersuchen und daraus weitere Erkenntnisse über Potenti-
albarrieren an den Korngrenzen und die Ladungsträgerverarmung innerhalb der Körner
zu gewinnen, wurden Halleffektmessungen bei T = 300 K unter Beleuchtung durch-
geführt. Im Gegensatz zu den zuvor vorgestellten Photoleitfähigkeitsuntersuchungen
wurde als Lichtquelle keine LED, sondern eine Halogenlampe mit einem mechani-
schen Intensitätsabschwächer verwendet. Auch unter optischer Anregung zeigen alle
poly-Si Schichten weiterhin Löcherleitung. Abb. 3.20 zeigt die normierte Änderung
der Ladungsträgerkonzentration bei T = 300 K als Funktion der relativen Beleuch-
tungsintensität. Während sich die Ladungsträgerkonzentration der bei Td = 300 ◦C
und Td = 500 ◦C auf Corning Glas deponierten poly-Si Schichten im untersuchten
Intensitätsbereich nicht ändert, nimmt n für die bei Td = 50 ◦C auf Corning Glas
bzw. für alle auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedenen Schichten klar mit steigender
Beleuchtungsintensität zu. Das unterschiedliche Verhalten von nlight/ndark folgt aus
der stark variierenden Dunkelladungsträgerkonzentration ndark in den verschiedenen
Schichten. Für poly-Si Filme auf SiN/Borofloat Glas und für die bei Td = 50 ◦C auf
Corning Glas deponierte Schicht ist diese deutlich geringer als die Konzentration der
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Abbildung 3.20: Normierte Änderung der Ladungsträgerkonzentration nlight/ndark un-
ter Beleuchtung als Funktion der relativen Beleuchtungsintensität
für festphasenkristallisiertes poly-Si auf (a) Corning Glas und (b)
SiN/Borofloat Glas.

zusätzlichen photogenerierten Ladungsträger nlight − ndark ≈ 1013 cm−3, so dass die-
se Schichten eine beobachtbare Änderung der relativen Ladungsträgerkonzentration
nlight/ndark bei Beleuchtung zeigen. Die übrigen poly-Si Schichten haben dagegen ei-
ne Dunkelladungsträgerkonzentration von ndark > 1013 cm−3 und zeigen somit keine
messbare Änderung von nlight/ndark bei Beleuchtung. Die Zunahme von n verdeutlicht
also nur die stärkere Ladungsträgerverarmung in den entsprechenden poly-Si Schichten.
Deutlich interessanter ist dagegen der Einfluss der optischen Anregung auf die Beweg-
lichkeit der Ladungsträger in den Schichten. In Abb. 3.21 ist die zugehörige normierte
Änderung der Hallbeweglichkeit von festphasenkristallisiertem poly-Si bei T = 300 K
als Funktion der relativen Beleuchtungsintensität dargestellt. Bei allen untersuchten
poly-Si Schichten auf Corning Glas nimmt µH mit steigender Lichtintensität leicht
zu. Die größte Änderung wird dabei für den bei Td = 50 ◦C deponierten poly-Si Film
beobachtet, während die Beweglichkeit der bei Td = 300 ◦C abgeschiedenen poly-Si
Schicht am Geringsten beeinflusst wird. Im deutlichen Gegensatz dazu zeigen alle
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Abbildung 3.21: Normierte Änderung der Hallbeweglichkeit µlight/µdark unter Beleuch-
tung als Funktion der relativen Beleuchtungsintensität für festpha-
senkristallisiertes poly-Si auf (a) Corning Glas und (b) SiN/Borofloat
Glas.

polykristallinen Filme auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas, nahezu unabhängig von
der Depositionstemperatur, eine starke Abnahme der Beweglichkeit unter Beleuchtung.
Die auf Corning Substrat beobachtete Zunahme der Ladungsträgerbeweglichkeit bei
Beleuchtung ist typisch für den durch Korngrenzenbarrieren limitierten Ladungstrans-
port in polykristallinen Halbleitern [85, 86] und kann wie folgt erklärt werden. Die
unter Beleuchtung erzeugten Minoritätsladungsträger (Elektronen) driften aufgrund
der vorhandenen Potentialsenken zu den Korngrenzen und kompensieren teilweise die
dort akkumulierten Majoritätsladungsträger. Die hierdurch bedingte Verringerung der
Potentialbarrieren führt dann zu einer Zunahme der Beweglichkeit. Unter der Annahme,
dass der Ladungstransport sowohl bei Beleuchtung als auch im Dunkeln durch den
gleichen thermisch aktivierten Prozess beschrieben werden kann, lässt sich der in Abb.
3.21 (a) dargestellten Zunahme von µH gemäß Gleichung 3.6 eine Abnahme der Akti-
vierungsenergie Eµ

A zuordnen. Abb. 3.22 zeigt die auf diese Weise ermittelte Änderung
der Aktivierungsenergie ∆Eµ

A in Abhängigkeit von der relativen Beleuchtungsintensität
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Abbildung 3.22: Änderung der Aktivierungsenergie Eµ
A der bei Td = 50 ◦C und Td =

300 ◦C auf Corning Glas deponierten poly-Si Schichten als Funktion
der relativen Beleuchtungsintensität.

für die bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning Glas abgeschiedenen Filme.
Der Einfluss der Beleuchtung auf die Barrierenhöhe ist dabei für die bei Td = 50 ◦C
deponierte Probe deutlich stärker, was auf größere Potentialbarrieren im Vergleich zu
der bei Td = 300 ◦C deponierten Schicht schließen lässt [87–89].
Die für Schichten auf SiN/Borofloat Glas beobachtete Abnahme von µH unter

Beleuchtung ist dagegen ein für polykristallines Material ungewöhnliches Ergebnis und
deutet wie auch schon die Ergebnisse der temperaturabhängigen Halluntersuchungen
in Kapitel 3.2.1 auf einen nicht durch Korngrenzen limitierten Transport hin. Eine
mögliche Erklärung für die Abnahme von µH könnte eine lichtinduzierte Umladung
von Defekten sein, die zu einem Anstieg der Streuung an ionisierten Störstellen und so
zu einer Verringerung der Beweglichkeit führt.

3.3 Defektcharakterisierung

3.3.1 Thermisch stimulierte Ströme (TSC)

Wird die Photoleitfähigkeit zunächst von hohen zu tiefen und direkt im Anschluss von
tiefen zu hohen Temperaturen gemessen, so liegt die Photoleitfähigkeit der ersten Mes-
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sung in einem breiten Temperaturbereich über der der zweiten Messung (siehe Kapitel
3.2.2). Die beobachtete Hysterese kann z.B. damit erklärt werden, dass photogenerierte
Überschussladungsträger bei der ersten Messung in lokalisierten Defektzuständen in
der Bandlücke „eingefroren“ und während der zweiten Messung wieder thermisch emit-
tiert werden. Die thermisch emittierten Ladungsträger liefern dann einen zusätzlichen
Strombeitrag, durch den der gemessene Photostrom vergrößert erscheint. Eine genauere
Untersuchung dieses Strombeitrags erfolgte mittels der Methode der thermisch sti-
mulierten Ströme. Hierfür wurde die bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas deponierten
poly-Si Schicht zunächst im Dunkeln bis zu einer Temperatur T0 = 40 K abgekühlt
und anschließend für t = 10 min mit einer weißen LED beleuchtet. Nach einer weiteren
Relaxationszeit von t = 10 min im Dunkeln, in der der Photostrom auf einen statio-
nären Wert abgeklungen war, wurde die Probe dann mit einer konstanten Heizrate
dT/dt = 100 mK/s erwärmt und der Strom I(T ) gemessen. Zur Bestimmung des ther-
misch stimulierten Strombeitrags ITSC(T ) wurde von der so bestimmten I(T )-Kurve
im Anschluss der Dunkelstrom Id(T ) aus einer identischen Messung ohne vorherige
Beleuchtung subtrahiert. Abb. 3.23 zeigt das TSC-Spektrum, d.h. den thermisch sti-
mulierten Strom ITSC als Funktion der Messtemperatur T (graue Linie). Sowohl die
Gesamtbreite als auch die Form des Spektrums deuten dabei auf eine Überlagerung
mehrerer Emissionsmaxima hin. Um diese Maxima einzeln aufzulösen wurde das Spek-
trum mit einer unterschiedlichen Anzahl von Gaußfunktionen angepasst. Das beste
Ergebnis einer solchen Anpassung mit insgesamt 5 Gaußkurven (gestrichelte Linien)
ist in Abb. 3.23 als durchgezogene Linie dargestellt und stimmt hervorragend mit dem
gemessenen Spektrum (graue Linie) überein. Um auch die physikalische Existenz der
unterschiedlichen Emissionsmaxima nachzuweisen kann eine als thermische Reinigung
(„thermal cleaning“) bezeichnete Methode angewendet werden. Hierbei wird die Probe
nach der Beleuchtung zunächst nur bis zu einer Temperatur T1 > T0 knapp oberhalb
eines der vermuteten Emissionsmaxima erwärmt und dann wieder bis auf T0 abgekühlt.
Während der Erwärmung werden flache Haftstellen, die zu den beobachteten Maxima
unterhalb von T1 führen, thermisch entleert und tragen somit nicht mehr zum ther-
misch stimulierten Strom in der nachfolgenden TSC-Messung bei. Die ersten Ergebnisse
entsprechender Untersuchungen bestätigen die aus der Anpassung des Spektrums (siehe
Abb. 3.23) ermittelten Positionen der Emissionsmaxima.

Für die Analyse von TSC-Spektren existiert in der Literatur eine Vielzahl mehr oder
weniger komplexer Methoden (für einen Überblick siehe z.B. [90]). Die Bestimmung
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Abbildung 3.23: Thermisch stimulierter Strom ITSC der bei Td = 300 ◦C auf Corning
Glas deponierten poly-Si Schicht als Funktion der Messtemperatur T
(graue Kurve) sowie Anpassung des TSC-Spektrums (schwarze Linie)
mit 5 Gaußkurven (gestrichelte Linien).

der energetischen Lage Et der hier beobachteten Haftstellen erfolgt entsprechend der
Methode von Bube [91] über die Position der Strommaxima Tm gemäß

Et = ln

(
NC/VStvkT

2
m

βEt

)
︸ ︷︷ ︸

n

· kTm (3.9)

Hierbei ist NC/V die effektive Zustandsdichte im Leitungs- (für Elektronenhaftstellen)
oder Valenzband (für Löcherhaftstellen), St der Einfangquerschnitt des Defektzentrums,
v die thermische Geschwindigkeit der Ladungsträger und β = dT/dt die Heizrate. Für
typische Werte dieser Parameter variiert der Faktor n nur im Bereich 20 ≤ n ≤ 30,
weshalb für eine sinnvolle Abschätzung der Defektenergie Et folgende vereinfachte
Relation verwendet werden kann [92–94]

Et = 25 · kTm (3.10)
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TSC-Maximum Tm Et Q N = Q/q Nt

(K) (eV) (C) (cm−3)

1 54 0.12 8.54 · 10-7 5.33 · 1012 1.97 · 1017
2 117 0.25 5.01 · 10-6 3.16 · 1013 1.17 · 1018
3 162 0.35 4.81 · 10-6 3.00 · 1013 1.11 · 1018
4 214 0.46 8.38 · 10-6 5.23 · 1013 1.93 · 1018
5 234 0.50 7.98 · 10-7 4.98 · 1012 1.84 · 1017∑

- - 1.99 · 10-5 1.24 · 1014 4.59 · 1018

Tabelle 3.3: Ergebnisse der Auswertung thermisch stimulierter Strommessungen an
der bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas deponierten poly-Si Schicht. Tm ist
die Temperatur des Strommaximums, Et ist die Aktivierungsenergie des
Defekts, Q und N sind die freigesetzte Ladung bzw. die Anzahl freigesetzter
Ladungsträger und Nt ist die Defektkonzentration.

Die sich aus dieser Beziehung ergebende Energieskala ist an der oberen Achse in Abb.
3.23 angegeben und die Aktivierungsenergien der einzelnen TSC-Maxima sind in Tabelle
3.3 zusammengefasst. Eine genauere Bestimmung der energetischen Lage der Defekt-
zentren mittels weiterer Analysemethoden ist Gegenstand aktueller Untersuchungen.
Neben der energetischen Lage der Defekte lässt sich aus einem TSC-Spektrum auch
die entsprechende Konzentration der Defekte bestimmen. Hierfür muss zunächst aus
der integralen Fläche unter dem TSC-Maximum gemäß

Q =

tE∫
tA

ITSC(t)dt =
1

β

TE∫
TA

ITSC(T )dT (3.11)

die während der TSC-Messung im Zeitintervall tA ≤ t ≤ tE bzw. im Temperaturbereich
TA ≤ T ≤ TE emittierte Ladung Q ermittelt werden. Unter der Annahme, dass während
der optischen Anregung alle Haftstellen vollständig mit Ladungsträgern gefüllt wurden,
ist Q proportional zur Defektkonzentration und es gilt [95]

Nt =
Q

qV G
(3.12)

Hierbei ist V das optisch angeregte Probenvolumen und G die lichtelektrische Leit-
fähigkeitsverstärkung, die als Verhältnis der Anzahl am Stromtransport beteiligter
photogenerierter Ladungsträger zur Anzahl einfallender Photonen definiert ist. Für die
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3.3 Defektcharakterisierung

Berechnung von Nt in der hier untersuchten poly-Si Schicht wurde von einer homogenen
optischen Anregung der gesamten Schicht (V ≈ 2.7 · 10-5 cm3) und von G = 1 [96,97]
ausgegangen. Die auf diese Weise bestimmten Defektkonzentrationen sowie die während
der TSC-Messung freigesetzte Ladung Q und die Anzahl der emittierten Ladungsträger
sind für die verschiedenen TSC-Maxima ebenfalls in Tabelle 3.3 angegeben. Hierbei
fällt auf, dass die ermittelte Gesamtdefektkonzentration mit Nt ≈ 5 · 1018 cm−3 einen
physikalisch unrealistischen Wert annimmt. Eine mögliche Erklärung für die zu hohen
Defektkonzentrationen könnte der Einfluss der Beweglichkeit sein. Für die Bestimmung
der Ladung aus der Fläche unter der TSC-Kurve wird implizit davon ausgegangen, dass
die (temperaturabhängige) Beweglichkeit während der Dunkel- und der TSC-Messung
identisch ist. Aufgrund der bei Halleffektmessungen unter Beleuchtung beobachteten
Änderung von µ (siehe Kapitel 3.2.2) ist davon auszugehen, dass diese Annahme hier
nicht gilt. Folglich hängt der Strom ITSC(T ) auch von der Ladungsträgerbeweglichkeit
ab und die Fläche unter der TSC-Kurve ist nicht mehr proportional zur Ladung Q und
somit zur Anzahl der aus Haftstellen emittierten Ladungsträger. Eine genaue Klärung
dieses Sachverhalts ist Gegenstand aktueller Untersuchungen.
Ein Vergleich mit der Literatur zeigt, dass sehr ähnliche Defektenergien auch von

anderen Autoren für TSC-Messungen an Silizium berichtet werden: Schade und Her-
rick [93] finden in n-typ c-Si insgesamt 4 Defektzentren bei Et = 0.20 eV, 0.26 eV,
0.32 eV und 0.41 eV mit einer Gesamtkonzentration von Nt ≈ 1013 cm−3, die sie metal-
lischen Verunreinigungen (Ni, Cu, Zn und Fe) zuordnen. Muller et al. [98] beobachten
in laserkristallisiertem poly-Si zwei Defektzentren bei Et ≈ 0.18 eV und ≈ 0.23 eV, die
auch mittels Kapazitätstransientenspektroskopie („deep level transient spectroscopy“,
DLTS) verifiziert werden. Für a-Si werden von Fuhs und Milleville [99] zwei Defektzen-
tren bei Et = 0.35 eV und 0.48 eV gefunden und Misra et al. [100] berichten von einem
dominierenden Zentrum bei Et ≈ 0.45 eV.

3.3.2 Elektronenspinresonanz (ESR)

Eine der wesentlichen Ursachen für die Entstehung von Korngrenzenbarrieren in po-
lykristallinem Material sind strukturelle Defekte in den kristallographisch gestörten
Bereichen der Korngrenzen. In polykristallinem Silizium spielen dabei insbesonde-
re Si Dangling-Bonds wegen ihrer energetischen Lage in der Bandlückenmitte eine
entscheidende Rolle. Die Konzentration paramagnetischer Dangling-Bond Defekte in
festphasenkristallisiertem poly-Si wurde mittels Elektronenspinresonanz bei T = 300 K
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Abbildung 3.24: ESR-Spektrum bei T = 300 K von festphasenkristallisiertem poly-Si
auf Corning Glas, abgeschieden bei Td = 300 ◦C.

untersucht. Aufgrund zu starker Hintergrundsignale sowohl aus der SiN-Schicht als auch
aus dem oxidierten Wafer konnten ESR-Messungen nur an poly-Si Schichten auf Corning
Glas durchgeführt werden. Ein typisches ESR-Spektrum für die bei Td = 300 ◦C auf
Corning Glas deponierte poly-Si Schicht ist in Abb. 3.24 dargestellt. Die ESR-Resonanz
hat einen g-Wert von g = 2.0051, eine Breite von ∆HPP ≈ 9.2G und zeigt keine
systematische Abhängigkeit von Td. Das starke Untergrundsignal in Abb. 3.24 wird
auch bei Messungen an reinem Corning Glas beobachtet und kann somit eindeutig dem
Substrat zugeordnet werden. Die Bestimmung der absoluten Spinanzahl erfolgte durch
Vergleich der ESR-Intensitäten der poly-Si Schichten mit einem a-Si Spinstandard. Für
die Berechnung der Spindichte NS aus der gemessenen absoluten Spinanzahl wurde
eine homogene Verteilung der Spins im Probenvolumen V ≈ 3 · 10-5 cm3 angenommen.
Aufgrund des Substratsignals beträgt die minimal detektierbare Spindichte der hier
untersuchten poly-Si Schichten auf Corning Glas NS ≈ 1017 cm−3. Abb. 3.25 zeigt NS

bei T = 300 K als Funktion der Depositionstemperatur Td. Zwischen Td = 50 ◦C und
Td = 300 ◦C ist die Defektdichte zunächst konstant bei NS ≈ 3 · 1017 cm−3 und steigt
dann für Td ≥ 400 K sprunghaft um etwa einen Faktor 3 auf NS ≈ 9 · 1017 cm−3 an. Der
plötzliche Anstieg von NS zwischen Td = 300 ◦C und Td = 400 ◦C korreliert dabei mit
einer deutlichen Abnahme der mittleren Korngröße. Diese ist für die bei Td ≥ 400 ◦C
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Abbildung 3.25: Spindichte NS von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Corning Glas
als Funktion der Depositionstemperatur Td. Der Übergang zwischen
rein amorpher und feinkristalliner Deposition der Ausgangsschichten
ist durch eine gestrichelte Linie gekennzeichnet.

direkt kristallin abgeschiedenen Schichten um mehr als eine Größenordnung kleiner
als für die bei Td ≤ 300 ◦C rein amorph deponierten poly-Si Schichten (siehe Kapi-
tel 3.1). Eine ähnliche Relation zwischen Spindichte und Korngröße wird auch für
laserkristallisiertes poly-Si beobachtet und von Nickel et al. [101] mit einer Zunahme
des relativen Korngrenzenvolumenanteils erklärt. Dabei wird davon ausgegangen, dass
sich die Defekte bevorzugt in einem Bereich von 2 Gitterebenen um die Korngrenzen
befinden und die Defektdichte pro Korngrenzeneinheitsvolumen mehr oder weniger
konstant ist. Für eine Abnahme der Korngröße von d ≈ 3 µm auf d ≈ 0.1 µm ergibt sich
nach diesem Modell ein Anstieg der Spindichte um etwa einen Faktor 10. Die hier für
festphasenkristallisiertes poly-Si beobachtete deutlich geringere Zunahme von NS um
nur einen Faktor 3 deutet auf eine homogenere Verteilung der Defekte in der Schicht,
d.h. einen größeren Anteil von Dangling-Bonds innerhalb der kristallinen Körner, hin.
Insgesamt liegt die Defektdichte in den hier untersuchten Schichten dabei z.T. deutlich
unter der typischerweise für unpassiviertes poly-Si beobachteten Konzentration von
NS ≈ 1-5 · 1018 cm−3 [102–104].
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Abbildung 3.26: Absorptionskoeffizient α in Abhängigkeit von der Photonenenergie
hν von festphasenkristallisiertem Poly-Si auf (a) Corning Glas und
(b) SiN-beschichtetem Borofloat Glas für unterschiedliche Depositions-
temperaturen Td. Zum Vergleich ist der Absorptionskoeffizient von
c-Si [105] dargestellt (gestrichelte Linie).

3.3.3 Photothermische Deflektionsspektroskopie (PDS)

Zusätzliche Informationen über Defekte bzw. elektronische Zustände innerhalb der
Bandlücke von festphasenkristallisiertem poly-Si erhält man aus den optischen Ab-
sorptionseigenschaften der Filme. Die Untersuchung der Absorption erfolgte mittels
photothermischer Deflektionsspektroskopie. Diese Methode eignet sich aufgrund ihrer
hohen Empfindlichkeit insbesondere zur Bestimmung des Absorptionskoeffizienten in
dem von Defektabsorption dominierten Photonenenergiebereich unterhalb der Band-
lückenenergie. Der Absorptionskoeffizient α von festphasenkristallisiertem poly-Si im
Energiebereich 0.7 eV ≤ hν ≤ 2.4 eV ist in Abb. 3.26 dargestellt. Abb. 3.26 (a) zeigt
die Ergebnisse für poly-Si Schichten auf Corning Glas für die Depositionstemperaturen
Td = 50 ◦C, Td = 300 ◦C und Td = 500 ◦C. In Abb. 3.26 (b) sind die entsprechenden
Ergebnisse für poly-Si Filme auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas dargestellt. Zum
Vergleich ist in beiden Abbildungen das Absorptionsverhalten von einkristallinem
Si [105] angegeben. Für Photonenenergien im Bereich 1.2 eV ≤ hν ≤ 2.4 eV zeigen die
Absorptionskurven von festphasenkristallisiertem poly-Si und einkristallinem Silizium

52



3.3 Defektcharakterisierung

einen ähnlichen Verlauf. Die Absolutwerte von α liegen im gesamten Energiebereich
allerdings über denen von einkristallinem Si, wobei der relative Abstand mit steigender
Photonenenergie abnimmt. Für hν ≥ 2.4 eV ist das Absorptionsverhalten der poly-Si
Proben identisch zu c-Si. Alle festphasenkristallisierten poly-Si Schichten zeigen zudem
eine ausgeprägte Absorption für hν ≤ 1.1 eV, d.h. für Photonenenergien kleiner als
die Bandlücke. Der genaue Verlauf von α(hν) in diesem Energiebereich wird sowohl
von der Depositionstemperatur Td als auch vom verwendeten Substrat beeinflusst.
Die bei Td = 50 ◦C abgeschiedenen poly-Si Proben zeigen ein deutlich erkennbares
Absorptionsmaximum bei hν ≈ 0.9 eV. Für Td = 300 ◦C ist dieses Maximum schwächer
ausgeprägt und für Td = 500 ◦C fällt α bereits oberhalb der Absorptionskante flach mit
der Photonenenergie ab. Beim direkten Vergleich der beiden Substrate fällt insbesondere
die stark unterschiedliche Absorption der bei Td = 50 ◦C deponierten poly-Si Filme auf,
die auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas etwa einen Faktor 2 größer ist als auf Corning
Glas. Unabhängig vom Substrat zeigen die bei Td = 300 ◦C abgeschiedenen festpha-
senkristallisierten poly-Si Schichten die geringste Absorption für Photonenenergien
unterhalb der Bandlückenenergie.

Die insgesamt erhöhte Absorption im Vergleich zu einkristallinem Silizium für
hν ≤ 2.4 eV ist konsistent mit einer mit dem entsprechenden Volumenanteil gewichteten
Überlagerung der Absorptionskoeffizienten der kristallinen Körner und der Korngrenzen-
regionen [106,107]. Die in den Korngrenzenregionen vorhandenen Defekte (verspannte
und gebrochene Bindungen sowie eventuell segregierte Verunreinigungen) führen lokal
zu einer teilweisen Aufhebung der Impulsauswahlregeln und somit zu einer verstärkten
„direkten“ Absorption über indirekte Übergänge. Hiermit lässt sich insbesondere die
in Abb. 3.26 gezeigte erhöhte Absorption der bei Td = 500 ◦C deponierten Proben
erklären. Diese direkt kristallin abgeschiedenen Filme bestehen aus wesentlich kleineren
Kristalliten und haben somit einen höheren Korngrenzenvolumenanteil gegenüber den
amorph deponierten und festphasenkristallisierten Schichten. Die ausgeprägte Absorp-
tionsschulter unterhalb der Bandlückenenergie wird sowohl in amorphem [45,108] als
auch in polykristallinem [109] Silizium beobachtet und aufgrund ihrer Korrelation mit
der Spindichte der Absorption über neutrale Dangling-Bond Zustände zugeordnet [45].
Eine solche Beziehung wird auch für die hier untersuchten festphasenkristallisierten
poly-Si Filme beobachtet. Abb. 3.27 zeigt die integrale Defektabsorption (Fläche APDS

unter dem PDS-Absorptionsmaximum) als Funktion der aus ESR-Messungen ermittel-
ten Spindichte NS für poly-Si Schichten auf Corning Glas. Der Übergang von Defekt- zu
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Abbildung 3.27: Integrale PDS-Defektabsorption APDS als Funktion der mittels ESR-
Messungen ermittelten Spindichte (NS) für festphasenkristallisiertes
poly-Si auf Corning Glas. Die eingebettete Abbildung illustriert die
Bestimmung der Fläche APDS.

Bandabsorption (und damit die obere Integrationsgrenze für die Bestimmung von APDS)
ist dabei über die Energie definiert, bei der die Absorption zu kleineren Energien von
einem kurzen exponentiellen Verlauf abweicht (siehe eingebettete Grafik in Abb. 3.27).
Die häufig für a-Si angewandte Methode, die Defektabsorption mit einer Gaußverteilung
anzupassen und APDS über die Fläche unter dieser Verteilung zu definieren, ist für die
Auswertung der hier gezeigten PDS-Spektren von poly-Si nicht sinnvoll. Die Fläche
unter einer solchen Verteilung würde für poly-Si (aufgrund der im Vergleich zu a-Si
fehlenden bzw. deutlich weniger ausgeprägten Bandausläufer) zu einem großen Teil auch
die Band-zu-Band Absorption beinhalten und somit die tatsächliche Defektabsorption
deutlich überschätzen. Die Proportionalität zwischen der Defektabsorption und der
Spindichte ist gegeben durch:

NS ≈ 5.5 · 1016 eV−1cm−2 ·APDS (3.13)

Der hier bestimmte Proportionalitätsfaktor ist etwa um einen Faktor 7 größer als der
von Jackson et al. [45] für a-Si bestimmte Wert von 7.9 · 1015 und nahezu identisch
mit dem von Klein et al. [110] für mikrokristallines Silizium ermittelten Wert von
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Abbildung 3.28: Tauc-Plot ((αhν)0.5 gegen hν) für festphasenkristallisiertes poly-Si,
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(a) Corning Glas und (b) SiN-beschichtetem Borofloat Glas. Zum
Vergleich sind die Absorptionsdaten von c-Si [105] ebenfalls als Tauc-
Plot dargestellt (gestrichelte Linie).

3.6 · 1016. Mit Hilfe der Relation 3.13 kann die Spindichte festphasenkristallisierter poly-
Si Schichten aus optischen Absorptionsmessungen bestimmt werden. Auf diese Weise ist
auch eine Abschätzung der Defektdichten auf „ESR-untauglichen“ Substraten wie SiN-
oder ZnO-beschichtetem Glas möglich. Die aus den PDS-Spektren der poly-Si Filme
auf SiN/Borofloat Glas bestimmten Flächen APDS der integralen Defektabsorption sind
durch Pfeile an der Achse in Abb. 3.27 gekennzeichnet.

Der Absorptionskoeffizient vieler amorpher und direkter Halbleiter kann für Photo-
nenenergien oberhalb der Absorptionskante durch

α(hν) =
Bm (hν − Eg)2

hν
(3.14)

beschrieben werden [111]. Hierbei ist Bm eine materialspezifische Konstante und Eg die
direkte optische Bandlücke. In einer Tauc-Darstellung ((αhν)0.5 gegen hν) zeigen diese
Materialien eine gerade Linie, aus deren Extrapolation zu (αhν)0.5 = 0 die optische
Bandlücke Eg bestimmt werden kann. In Abb. 3.28 sind die Absorptionsdaten der bei
Td = 50 ◦C abgeschiedenen poly-Si Schichten zusammen mit denen von einkristallinem
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Silizium in einem Tauc-Plot dargestellt. Während die Kurve für kristallines Silizium über
den gesamten Energiebereich eine deutliche Krümmung aufweist kann das Verhalten
von festphasenkristallisiertem poly-Si für Photonenenergien hν > 1.3 eV eindeutig
durch eine Gerade beschrieben werden. Aus der Extrapolation dieser Geraden zu
(αhν)0.5 = 0 ergibt sich für die bei Td = 50 ◦C abgeschiedenen Schichten eine optische
Bandlücke von Eg = (1.11 ± 0.01) eV auf Corning Glas bzw. Eg = (1.12 ± 0.01) eV
auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas. Die Absorptionskoeffizienten der anderen in
Abb. 3.26 dargestellten poly-Si Schichten lassen sich ebenfalls gut durch Gleichung
3.14 mit Bandlückenenergien von 1.10 eV ≤ Eg ≤ 1.14 eV beschreiben. Ein identisches
Absorptionsverhalten allerdings mit einer kleineren Bandlückenenergie von Eg = (0.97±
0.03) eV wird auch von Jackson et al. bei PDS-Messungen an direkt mittels chemischer
Gasphasenabscheidung (LPCVD) deponierten poly-Si Schichten beobachtet [109]. Diese
Ergebnisse zeigen, dass die optische Absorption in festphasenkristallisiertem poly-Si
von direkten optischen Band-zu-Band Übergängen über die indirekte Bandlücke von
kristallinem Silizium dominiert wird.

3.4 Wasserstoffpassivierung

Polykristallines Silizium hat direkt nach der Kristallisation aufgrund seiner hohen
Defektkonzentration nur eine geringe elektronische Qualität und findet daher in dieser
Form keine Anwendung in der Herstellung elektronischer Bauelemente. Ein bedeutender
Defekt in poly-Si ist dabei das Si Dangling-Bond, das insbesondere wegen seiner ener-
getischen Lage in der Bandlückenmitte einen großen Einfluss auf den Ladungstransport
hat. Durch eine Wasserstoffpassivierung, bei der das Material atomarem Wasserstoff
ausgesetzt wird, kann die Konzentration dieser Dangling-Bond Defekte effektiv um
einen Faktor 3 [112] bis 10 [113] reduziert und damit in vielen Fällen die elektrischen
Eigenschaften des Materials bzw. entsprechender Bauelemente verbessert werden [114].
Neben der Passivierung von Dangling-Bonds werden durch eine Wasserstoffbehandlung
häufig aber auch zusätzliche neue Defekte erzeugt [115,116], die sich negativ auf die
elektronischen Materialeigenschaften auswirken. Im Folgenden wird daher der Einfluss
einer Wasserstoffpassivierung auf Defekte und den Ladungstransport in festphasen-
kristallisierten poly-Si untersucht. Zu diesem Zweck wurden einzelne poly-Si Schichten
sukzessive für unterschiedliche Passivierungszeiten tH einem optisch isolierten Wasser-
stoffplasma [43] bei einer Substrattemperatur von 350 ◦C ausgesetzt. Sowohl vor der
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Abbildung 3.29: Spindichte NS der bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning
Glas deponierten und festphasenkristallisierten poly-Si Schichten als
Funktion der Wurzel der Passivierungsdauer tH .

Passivierung als auch nach jedem Passivierungsschritt wurden die poly-Si Schichten
mittels ESR-, PDS-, Halleffekt- sowie temperaturabhängiger Dunkelleitfähigkeits- und
Photoleitfähigkeitsmessungen charakterisiert.

Abb. 3.29 zeigt die Abnahme der Spindichte als Funktion der Wurzel der Passi-
vierungsdauer tH für festphasenkristallisiertes poly-Si auf Corning Glas. Nach einer
Passivierungsdauer von t0.5H ≈ 1.4 h0.5 sinkt die Spindichte von anfänglich NS ≈
3.9 · 1017 cm−3 auf NS ≈ 2.3 · 1017 cm−3 für den bei Td = 50 ◦C bzw. von NS ≈
2.7 · 1017 cm−3 auf NS ≈ 1.7 · 1017 cm−3 für den bei Td = 300 ◦C abgeschiedenen poly-
Si Film. Für t0.5H > 1.4 h0.5 war eine Bestimmung der Spindichte aufgrund des oben
erwähnten Untergrundsignals aus dem Substrat nicht mehr möglich. Im untersuchten
Zeitbereich ist die Abnahme der Dangling-Bond Konzentration eindeutig durch eine
wurzelförmige Zeitabhängigkeit gegeben (Geraden in Abb. 3.29). Dieses Verhalten
ist konsistent mit einer diffusionslimitierten Passivierung von Dangling-Bonds in den
untersuchten poly-Si Schichten [10]. Hierbei breitet sich die Wasserstofffront ausgehend
von der Oberfläche in das Probenvolumen aus und eliminiert so lange Dangling-Bonds,
bis ein Gleichgewichtszustand zwischen Defektpassivierung und Defektgeneration er-
reicht wird. Geht man davon aus, dass die Spindichte auch für Passivierungszeiten
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Abbildung 3.30: Dunkelleitfähigkeit σd bei T = 300 K als Funktion der Wurzel der
Wasserstoffpassivierungsdauer tH für die bei Td = 50 ◦C und Td =
300 ◦C auf Corning Glas deponierten poly-Si Schichten.

t0.5H > 1.4 h0.5 unvermindert mit
√
tH abnimmt, so schneiden sich die extrapolierten

Geraden bei t0.5H ≈ 5 h0.5 und NS ≈ 5 · 1016 cm−3. Sehr ähnliche Werte werden für die
Sättigung der Spindichte in festphasenkristallisierten bzw. direkt kristallin gewachsenen
poly-Si Schichten gefunden [104]. Ausgehend von einem effektiven Diffusionskoeffizien-
ten Deff ≈ 10-13 cm2/s bei T = 350 ◦C [104] ist eine Passivierungsdauer von tH ≈ 25 h
zudem konsistent mit der Zeit, die der Wasserstoff zum vollständigen Durchdringen
der d ≈ 1 µm dicken Si-Schicht benötigt. Die Spindichte in den hier untersuchten
festphasenkristallisierten poly-Si Schichten zeigt somit eine für die diffusionslimitierte
Absättigung von Dangling-Bonds typische Abnahme mit der Passivierungsdauer.

Wie die nun folgenden Ergebnisse der Transportuntersuchungen zeigen, ist der
Einfluss der Wasserstoffpassivierung auf die elektrischen Eigenschaften der hier un-
tersuchten poly-Si Schichten dagegen deutlich komplexer und lässt sich nur teilweise
mit der Reduktion von Dangling-Bond Defekten erklären. Abb. 3.30 zeigt die Dun-
kelleitfähigkeit σd bei T = 300 K für die bei Td = 300 ◦C und Td = 50 ◦C auf Corning
Glas deponierten und anschließend festphasenkristallisierten poly-Si Schichten als
Funktion der Wurzel der Passivierungsdauer. Zunächst fällt auf, dass die bei unter-
schiedlichen Depositionstemperaturen abgeschiedenen Schichten ein entgegengesetztes
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Abbildung 3.31: Ladungsträgerkonzentration n und Hallbeweglichkeit µH als Funktion
der Wurzel der Passivierungsdauer tH für festphasenkristallisiertes
poly-Si auf Corning Glas, abgeschieden bei (a) Td = 300 ◦C und (b)
Td = 50 ◦C.

Passivierungsverhalten zeigen. Für die bei Td = 300 ◦C abgeschiedene poly-Si Schicht
nimmt σd bis zu einer Passivierungsdauer von t0.5H ≈ 4 h0.5 proportional zu

√
tH ab

und steigt dann zu längeren Passivierungszeiten wieder leicht an. Wie die zugehörigen
Ergebnisse der Halleffektmessungen in Abb. 3.31 (a) zeigen, ist die anfängliche Leitfä-
higkeitsabnahme auf einen gleichzeitigen Rückgang von n und µH zurückzuführen, der
ebenfalls durch eine

√
tH-Abhängigkeit beschrieben werden kann. Der leichte Anstieg

für t0.5H > 4 h0.5 ist dagegen eindeutig einer Zunahme der Beweglichkeit zuzuordnen,
während die Ladungsträgerkonzentration nahezu konstant bleibt. Im deutlichen Ge-
gensatz dazu bleibt die Dunkelleitfähigkeit der bei Td = 50 ◦C abgeschiedenen poly-Si
Schicht zuerst nahezu unverändert und steigt dann für t0.5H > 2 h0.5 erkennbar mit
fortschreitender Wasserstoffpassivierung an. Ein eindeutiger funktionaler Zusammen-
hang wie für die bei Td = 300 ◦C deponierte Schicht ist dabei nicht zu erkennen. Die
entsprechenden Hallergebnisse in Abb. 3.31 (b) zeigen, dass die Löcherkonzentration mit
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zunehmender Passivierungsdauer proportional zu
√
tH zunächst abfällt und dann für

t0.5H > 2 h0.5 wieder ansteigt. Die anfängliche Abnahme der Löcherkonzentration führt
dabei aufgrund der insgesamt sehr geringen absoluten Dichte freier Ladungsträger im
Bereich 1 h0.5 ≤ t0.5H ≤ 2 h0.5 zu einem vorübergehenden Übergang von p- zu n-Leitung.
Die Hallbeweglichkeit steigt bei diesem Wechsel des Leitungstyps erst abrupt von
µH ≈ 15 cm2/Vs um etwa einen Faktor 4 an und geht dann mit weiterer Passivierung
wieder auf einen für t0.5H ≥ 3 h0.5 konstanten Wert von µH ≈ 5 cm2/Vs zurück. Die für
festphasenkristallisierte poly-Si Schichten auf Corning Glas beobachtete Abnahme der
Löcherkonzentration zu Beginn der Passivierung verdeutlicht, dass der Wasserstoff
nicht nur Defekte passiviert, sondern auch aktive Akzeptoren entweder neutralisiert
oder durch Bildung zusätzlicher donatorartiger Zustände kompensiert. Dieser Effekt
wird grundsätzlich in allen untersuchten poly-Si Schichten auf Corning Glas beobach-
tet. Allerdings unterscheiden sich die bei unterschiedlichen Depositionstemperaturen
abgeschiedenen Schichten deutlich sowohl hinsichtlich des absoluten Rückgangs der
Ladungsträgerkonzentration (∆n ≈ 2 · 1016 cm−3 zu ∆n ≈ 7 · 1013 cm−3) als auch be-
züglich des Passivierungszeitintervalls, in dem diese Abnahme von n beobachtet wird
(t0.5H ≈ 4 h0.5 zu t0.5H ≈ 1.5 h0.5).

Neben der Depositionstemperatur hat auch das verwendete Substrat einen bemerkens-
werten Einfluss auf das Passivierungsverhalten der elektrischen Transporteigenschaften
festphasenkristallisierter poly-Si Filme. Abb. 3.32 zeigt σd als Funktion von

√
tH für

die entsprechenden poly-Si Filme auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas. Im deutli-
chen Gegensatz zu der Schicht auf Corning Substrat steigt die Leitfähigkeit des bei
Td = 300 ◦C auf SiN/Borofloat Glas deponierten poly-Si Films über einen großen
Bereich von 0 h0.5 ≤ t0.5H ≤ 4 h0.5 proportional zu

√
tH um etwa 2 Größenordnungen

an und geht dann für t0.5H > 4 h0.5 in eine Sättigung über. Die Dunkelleitfähigkeit der
bei Td = 50 ◦C auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedenen poly-Si Schicht nimmt zwar
zunächst leicht ab, steigt dann für t0.5H > 1 h0.5 aber auch in etwa proportional zu
√
tH signifikant an und sättigt ebenfalls für t0.5H > 4 h0.5. Insgesamt zeigt die Dunkel-

leitfähigkeit beider Schichten ein sehr ähnliches Passivierungsverhalten. Anhand der
Hallergebnisse in Abb. 3.33 wird deutlich, dass der starke Anstieg der Leitfähigkeit in
beiden Filmen durch eine Zunahme der freien Ladungsträgerkonzentration um mehr als
3 Größenordnungen verursacht wird. Die Hallbeweglichkeit fällt dagegen nach dem ers-
ten Passivierungsschritt (t0.5H = 1 h0.5) abrupt um mehr als eine Größenordnung ab und
steigt mit weiter zunehmender Passivierungsdauer dann nur langsam um einen Faktor 3
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Abbildung 3.32: Dunkelleitfähigkeit σd bei T = 300 K als Funktion der Wurzel der
Wasserstoffpassivierungszeit tH für die bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C
auf SiN/Borofloat Glas deponierten poly-Si Schichten.

bis 4 wieder an. Analog zu der bei Td = 50 ◦C auf Corning Glas deponierten Schicht be-
obachtet man auch für den entsprechenden Film auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas
im Bereich 1 h0.5 ≤ t0.5H ≤ 2 h0.5 einen Wechsel des Leitungstyps von p- zu n-Leitung.
Interessanterweise folgen die Werte der Elektronenkonzentration in diesem Bereich aber
ziemlich genau dem Verlauf der Löcherkonzentration. Diese Tatsache könnte darauf
hindeuten, dass es sich hierbei nicht um einen tatsächlichen Wechsel des Leitungstyps
handelt, sondern dass der Halleffekt nur ein falsches Vorzeichen zeigt. Eine solche
Vorzeichenanomalie wird u.a. für a-Si beobachtet [70] und auf den Hopping-Transport
über elektronische Zustände in einem Defektband zurückgeführt [117,118]. Inwiefern der
Transport in poly-Si Schichten mit sehr geringer Leitfähigkeit (Fermienergie nahe der
Bandlückenmitte) tatsächlich über Defektzustände stattfindet und somit eine Vorzei-
chenanomalie des Halleffektes möglich ist kann an dieser Stelle allerdings nicht eindeutig
geklärt werden. Aufgrund der defektbedingten erhöhten Zustandsdichte in der Band-
lückenmitte von polykristallinem Silizium [119,120] wäre eine Störbandleitung in solchen
Schichten aber durchaus möglich. Abgesehen von dieser besonderen Eigenschaft des bei
Td = 50 ◦C deponierten Films zeigen beide poly-Si Schichten auf SiN/Borofloat Glas
aber ein sehr ähnliches Passivierungsverhalten mit nahezu identischen Sättigungswerten
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Abbildung 3.33: Ladungsträgerkonzentration n und Hallbeweglichkeit µH als Funktion
der Wurzel der Passivierungsdauer tH für festphasenkristallisiertes
poly-Si auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas, abgeschieden bei (a)
Td = 300 ◦C und (b) Td = 50 ◦C.

der Löcherkonzentration (n ≈ 1015 cm−3) und der Hallbeweglichkeit (µH ≈ 10 cm2/Vs).
Die beobachtete Zunahme der Dunkelleitfähigkeit und der Ladungsträgerkonzentration
ist typisch für die Wasserstoffbehandlung von poly-Si [104, 121] und konsistent mit
der Absättigung offener Si-Bindungen an den Korngrenzen. Eine Abnahme sowohl der
Leitfähigkeit als auch der Ladungsträgerkonzentration sowie die Reduktion der Hallbe-
weglichkeit und der Wechsel des Leitungstyps deuten dagegen stark auf konkurrierende
Prozesse wie die Erzeugung zusätzlicher Defekte [115,122,123] oder die Neutralisation
bzw. Kompensation von Akzeptoren [124,125] in den festphasenkristallisierten poly-Si
Filmen hin.

Um den Einfluss der Wasserstoffpassivierung auf die Transportprozesse genauer zu un-
tersuchen wurde für jeden Passivierungsschritt zusätzlich die Temperaturabhängigkeit
der Dunkelleitfähigkeit bestimmt. In Abb. 3.34 ist die Temperaturabhängigkeit von σd
in Abhängigkeit von der Passivierungszeit tH für die bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas
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Abbildung 3.34: Dunkelleitfähigkeit σd von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Cor-
ning Glas, abgeschieden bei Td = 300 K, als Funktion der inversen
Messtemperatur T−1 für unterschiedliche Passivierungsdauern tH .

abgeschiedene poly-Si Schicht dargestellt. Mit zunehmender Passivierungsdauer nimmt
die Krümmung der Kurven bei tiefen Temperaturen deutlich ab. Ferner dehnt sich
der Temperaturbereich, in dem σd durch ein Arrhenius-Verhalten beschrieben werden
kann zu tieferen Temperaturen hin aus und die Steigung der Kurven in diesem Bereich
nimmt zu. Ein Vergleich mit Abb. 3.9 zeigt außerdem, dass die Wasserstoffbehandlung
einen ähnlichen Einfluss auf das Temperaturverhalten der spezifischen Leitfähigkeit hat
wie die Depositionstemperatur des amorphen Ausgangsmaterials. Die Temperaturab-
hängigkeit von σd nach der längsten Passivierungsdauer von tH = 15.25 h entspricht in
etwa dem Verlauf der unpassivierten poly-Si Probe, die bei Td = 200 ◦C abgeschieden
wurde. Dieses Ergebnis zeigt, dass der für das Abflachen der temperaturabhängigen
Leitfähigkeitskurven verantwortliche Transportprozess durch eine Wasserstoffpassivie-
rung effektiv reduziert wird. Die in Abb. 3.35 dargestellte Temperaturabhängigkeit der
Dunkelleitfähigkeit des entsprechenden poly-Si Films auf SiN-beschichtetem Borofloat
Glas zeigt dagegen ein genau entgegengesetztes Passivierungsverhalten. Hier nimmt
die Steigung mit der Passivierungsdauer ab und die Kurven weisen zudem eine immer
ausgeprägtere Krümmung zu tiefen Temperaturen auf. Durch lineare Regression der
Kurven in Abb. 3.34 und Abb. 3.35 im Bereich hoher Temperaturen, in dem ein
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Abbildung 3.35: Dunkelleitfähigkeit σd von festphasenkristallisiertem poly-Si auf SiN/
Borofloat Glas, abgeschieden bei Td = 300 K, als Funktion der inversen
Messtemperatur T−1 für unterschiedliche Passivierungsdauern tH .

eindeutiges Arrhenius-Verhalten vorliegt, kann die Aktivierungsenergie der Leitfähig-
keit Eσ

A für unterschiedliche Passivierungszeiten bestimmt werden. Abb. 3.36 zeigt
Eσ
A für verschiedene poly-Si Schichten als Funktion der Passivierungsdauer. Während

die Aktivierungsenergie des bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas abgeschiedenen Films
mit zunehmender Passivierungsdauer ansteigt sinkt Eσ

A für die bei Td = 50 ◦C auf
Corning Glas bzw. für die bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf SiN-beschichtetem
Borofloat Glas deponierten Filme. Die Kurvenverläufe lassen dabei vermuten, dass sich
die Aktivierungsenergien aller Schichten zu langen Passivierungszeiten asymptotisch
einem gemeinsamen Wert zwischen Eσ

A = 0.2 eV und Eσ
A = 0.3 eV annähern (grauer

Bereich in Abb. 3.36). Unter der Annahme, dass die Temperaturabhängigkeit von σd
im Wesentlichen durch die thermische Aktivierung freier Ladungsträger innerhalb der
Kristallite bestimmt wird, korreliert Eσ

A mit dem energetischen Abstand zwischen der
Fermienergie und der Valenzbandkante in der Mitte des Korns. Der Verlauf von Eσ

A mit
tH deutet in diesem Fall auf eine wasserstoffinduzierte Verschiebung des Ferminiveaus
von der Valenzbandkante in Richtung Bandlückenmitte (Corning Td = 300 ◦C) bzw. von
der Bandlückenmitte in Richtung Valenzbandkante (Corning Td = 50 ◦C, SiN/Borofloat
Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C) hin.
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Abbildung 3.36: Aktivierungsenergie der Dunkelleitfähigkeit Eσ
A als Funktion der Wur-

zel der Passivierungsdauer tH für festphasenkristallisierte poly-Si
Schichten auf Corning Glas und SiN/Borofloat Glas.

Die Änderungen im Transportverhalten mit zunehmender Wasserstoffpassivierung
äußern sich auch in den optoelektrischen Eigenschaften der festphasenkristallisier-
ten poly-Si Schichten. Abb. 3.37 zeigt den Photostrom Iph der bei Td = 300 ◦C auf
Corning Glas deponierten poly-Si Schicht als Funktion von T−1 für unterschiedliche
Passivierungszeiten tH . Mit zunehmender Passivierungsdauer nimmt Iph zunächst
bis zu tH = 15.25 h nahezu im gesamten Temperaturbereich ab und steigt dann zu
tH = 24.25 h insbesondere bei hohen Temperaturen wieder an. Des Weiteren verschiebt
sich das Maximum des Photostroms mit tH zu höheren Temperaturen und die Krüm-
mung der Kurven bei tiefen Temperaturen nimmt deutlich zu. Demgegenüber zeigt
die bei der gleichen Depositionstemperatur auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedenen
poly-Si Schicht (Abb. 3.38) einen sehr deutlichen Anstieg der Photoleitfähigkeit und
das Maximum von Iph verschiebt sich mit tH zu niedrigeren Temperaturen. Das ge-
gensätzliche Passivierungsverhalten von Iph für poly-Si Filme auf Corning Glas und
SiN-beschichtetem Borofloat Glas korreliert dabei gut mit der Dunkelleitfähigkeit (Abb.
3.31 und 3.33) sowie der zugehörigen Aktivierungsenergie (Abb. 3.36). Insbesonde-
re der Zusammenhang zwischen Iph und Eσ

A zeigt dabei, dass die Photoleitfähigkeit
stark von der Lage des Ferminiveaus innerhalb des Kristalliten abhängt. Je weiter die
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Abbildung 3.37: Photostrom Iph der bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas deponierten
poly-Si Schicht als Funktion der inversen Messtemperatur T−1 für
unterschiedliche Passivierungsdauern tH .

Fermienergie in der Bandlückenmitte (Eg/2) liegt, desto geringer ist der beobachtete
Photostrom. Ein ähnliches Verhalten ist auch für a-Si [126,127] und µc-Si [128] bekannt
und lässt vermuten, dass die Verschiebung des Ferminiveaus aus der Bandlückenmitte
heraus eine Besetzung von tiefen Defektzentren mit Majoritätsladungsträgern zur Folge
hat, wodurch diese nicht mehr unmittelbar als Rekombinationszentren zur Verfügung
stehen. Die starke Zunahme von Iph für den Film auf SiN/Borofloat Glas, der im
unpassivierten Zustand eine große Aktivierungsenergie von Eσ

A ≈ Eg/2 besitzt, wäre
in diesem Fall konsistent mit einer zur Bandlückenmitte hin ansteigenden Zustands-
dichte. Des Weiteren beeinflusst der Wasserstoff natürlich auch direkt die absolute
Konzentration rekombinationsaktiver Defekte in den Schichten. In diesem Fall korres-
pondiert die Zunahme des Photostroms für den poly-Si Film auf SiN/Borofloat mit
einer Defektreduktion, wohingegen die Abnahme von Iph für die poly-Si Schicht auf
Corning Glas auf eine zusätzliche Generation rekombinationsaktiver Defekte während
der Wasserstoffbehandlung schließen lässt.

Die elektrischen und optoelektrischen Eigenschaften von wasserstoffpassivierten poly-
Si Filmen deuten an, dass der Wasserstoff in den untersuchten Filmen nicht nur offene
Si-Bindungen absättigt, sondern insbesondere auch neue elektrisch aktive Defekte in
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Abbildung 3.38: Photostrom Iph der bei Td = 300 ◦C auf SiN/Borofloat Glas deponier-
ten poly-Si Schicht als Funktion der inversen Messtemperatur T−1 für
unterschiedliche Passivierungsdauern tH .

der Bandlücke erzeugt. Um diese wasserstoffinduzierte Defektgeneration nachzuweisen,
wurde die Änderung der optischen Absorption mittels PDS-Messungen untersucht.
Abb. 3.39 zeigt α als Funktion der Photonenenergie für poly-Si Schichten auf Corning
Glas und SiN/Borofloat Glas vor (durchgezogene Linien) und nach (gestrichelte Linien)
einer Wasserstoffpassivierung für tH = 25 h. Für die auf Corning Glas abgeschiedenen
Filme steigt die Absorption für hν ≤ 1.1 eV deutlich an. Eine etwas größere Zunahme
wird dabei für die bei Td = 300 ◦C abgeschiedene Probe (Abb. 3.39 (b)) beobachtet,
die vor der Passivierung die geringste Absorption für Photonenenergien unterhalb der
Bandlückenenergie zeigt. Zusätzlich steigt bei diesem Film nach der Passivierung auch
die Absorption im Energiebereich 1.4 eV ≤ hν ≤ 2.4 eV um bis zu ∆α ≈ 0.8 cm−1

an. Ein völlig anderes Verhalten wird dagegen für die entsprechenden poly-Si Filme
auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas beobachtet. Auf diesem Substrat bleibt die
Defektabsorption entweder nahezu unverändert (Td = 300 ◦C, Abb. 3.39 (d)) oder
sinkt nach der Wasserstoffbehandlung deutlich ab (Td = 50 ◦C, Abb. 3.39 (c)). Die
Zunahme der Absorption für Photonenenergien unterhalb der Bandlückenenergie zeigt
deutlich, dass in den poly-Si Filmen auf Corning Glas durch die Wasserstoffbehandlung
zusätzliche Defekte erzeugt werden. Dieses Ergebnis ist konsistent mit dem Rückgang
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Abbildung 3.39: Absorptionskoeffizient α als Funktion der Photonenenergie hν von
festphasenkristallisiertem Poly-Si deponiert auf Corning Glas bei (a)
Td = 50 ◦C und (b) Td = 300 ◦C sowie auf SiN/Borofloat Glas bei (c)
Td = 50 ◦C und (d) Td = 300 ◦C vor (durchgezogene Linie) und nach
einer Wasserstoffpassivierung für tH ≈ 25 h (gestrichelte Linie).

der Photoleitfähigkeit in diesen Schichten (Abb. 3.38), steht aber im Widerspruch
zur beobachteten Abnahme der Spindichte (Abb. 3.29). Mögliche Ursachen hierfür
sind entweder die nicht-paramagnetische Natur der zusätzlich erzeugten Defekte (ESR-
inaktiv) oder ein erneuter Anstieg der Spindichte zu langen Passivierungszeiten, für
die ESR-Messungen nicht mehr möglich waren. In letzterem Fall müsste die Defektab-
sorption mit tH ebenfalls zunächst absinken und erst zu langen Passivierungszeiten
ansteigen. Wie die integrale Defektabsorption APDS als Funktion der Wurzel der Passi-
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Abbildung 3.40: Integrale Defektabsorption APDS als Funktion der Wurzel der Passivie-
rungsdauer tH für festphasenkristallisiertes poly-Si auf Corning Glas
und SiN-beschichtetem Borofloat Glas, abgeschieden bei Td = 300 ◦C.

vierungsdauer tH in Abb. 3.40 zeigt (ausgefüllte Punkte), wird eine solches Verhalten
allerdings nicht beobachtet. Vielmehr führt bereits der erste Passivierungsschritt zu
einer deutlichen Zunahme der Defektabsorption, die sich mit weiter zunehmender
Passivierungsdauer dann nur noch geringfügig ändert. Bei den wasserstoffinduzierten
Defekten handelt es sich somit nicht um einfach besetzte Silizium Dangling-Bonds.
Die deutlich geringere Defektabsorption nach der Wasserstoffpassivierung für die bei
Td = 50 ◦C auf SiN/Borofloat abgeschiedenen poly-Si Schichten ist dagegen konsistent
mit einer Defektpassivierung. Die Beobachtung, dass sich APDS für die bei Td = 300 ◦C
auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedene poly-Si Schicht (offene Punkte in Abb. 3.40) mit
der Passivierung so gut wie nicht ändert, widerspricht dagegen der starken Zunahme
des Photostroms (Abb. 3.38) und bekräftigt die Annahme, dass im wesentlichen die
Verschiebung der Fermienergie aus der Bandlückenmitte heraus für den Anstieg des
Photostroms verantwortlich sein könnte. Anhand der PDS-Daten wurde zusätzlich der
Einfluss der Passivierung auf die optische Bandlücke der festphasenkristallisierten poly-
Si Schichten untersucht Auch nach der Passivierung lässt sich das Absorptionsverhalten
der Schichten gut durch Gleichung 3.14 beschreiben. Die dabei ermittelten Werte für
die optischen Bandlücken der in Abb. 3.39 dargestellten poly-Si Schichten betragen
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Abbildung 3.41: Ramanspektren von festphasenkristallisiertem poly-Si auf Corning
Glas und SiN/Borofloat Glas, abgeschieden bei Td = 300 ◦C, vor und
nach (Beschriftung H) einer Wasserstoffpassivierung mit Deuterium
für tH = 25 h. Zum Vergleich ist das Spektrum eines unbehandelten
c-Si Wafers angegeben. Alle Spektren sind untergrundkorrigiert und
entlang der Intensitätsachse verschoben.

Eg ≈ (1.11 ± 0.02) eV. Im Gegensatz zu der von Jackson et al. [109] für LPCVD
poly-Si beobachteten leichten Vergrößerung der Bandlücke von Eg = (0.97± 0.03) eV
auf Eg = (1.02± 0.01) eV nach einer Passivierungsdauer von tH = 2 h hat die Passi-
vierung anscheinend keinen Einfluss auf die optische Bandlücke der hier untersuchten
festphasenkristallisierten poly-Si Schichten.

Weitergehende mikroskopische Informationen über die Bindungskonfiguration von
Wasserstoff in poly-Si können mittels Ramanspektroskopie gewonnen werden. Abb.
3.41 zeigt Ramanspektren von festphasenkristallisierten poly-Si Filmen auf Corning
Glas und auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas, abgeschieden bei Td = 300 ◦C, so-
wohl vor als auch nach einer Wasserstoffpassivierung für tH = 25 h. Die Passivierung
der Schichten erfolgte mit Deuterium (D) und die Spektren wurden nachträglich be-
züglich des Untergrundsignals korrigiert. Zur besseren Identifikation der durch die
Wasserstoffbehandlung bedingten lokalen Schwingungsmoden ist zudem das Spektrum
von unpassiviertem c-Si dargestellt. Die Ramanspektren der unbehandelten poly-Si
Schichten zeigen eine Bande bei ν ≈ 1440 cm−1 (Corning Glas) bzw. ν ≈ 1450 cm−1
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(SiN/Borofloat Glas). Eine entsprechende Ramanlinie wird auch für c-Si beobachtet
(ν ≈ 1450 cm−1) und kann der 3. Ordnung der TO-Phononenmode zugeordnet wer-
den [129,130]. Nach der Wasserstoffbehandlung schiebt diese Bande um etwa 5 cm−1

(Corning Glas) bzw. 10 cm−1 (SiN/Borofloat Glas) zu kleineren Frequenzen und ihre
Intensität nimmt (insbesondere für die auf SiN/Borofloat Glas deponierte poly-Si
Schicht) zu. Dieses Verhalten deutet entweder darauf hin, dass sich die Phononenei-
genschaften durch die Passivierung ändern oder dass sich im Bereich der TO-Mode 3.
Ordnung auch eine wasserstoffbedingte lokale Schwingungsmode befindet. Zusätzlich
treten nach der Wasserstoffbehandlung zwei weitere Ramanlinien bei ν ≈ 1530 cm−1

und ν ≈ 1550 cm−1 in den Spektren auf. Die relative Intensität dieser zwei Moden
zueinander ist dabei für die beiden Substrate stark unterschiedlich. Auf Corning Glas
haben beide Moden eine ähnliche Intensität, wohingegen auf SiN/Borofloat Glas die
höherfrequente Mode dominiert. Die wasserstoffbedingte Ramanbande im Bereich um
ν ≈ 1450 cm−1 kann der Streckschwingung isolierter Si–D Bindungen zugeschrieben
werden, wohingegen die Linien bei ν ≈ 1530 cm−1 und ν ≈ 1550 cm−1 ihren Ursprung
vermutlich in zusammenhängenden (Si–D)x-Komplexen haben [122,125,131,132]. Die
Ergebnisse der Ramanuntersuchungen bestätigen zum Einen die Bildung von Si–H
Bindungen, d.h. die Passivierung von Dangling-Bonds und zum Anderen die Erzeugung
neuer Defekte in Form zusammenhängender (Si–D)x-Komplexe. Die Bildung dieser
auch als Platelets bekannten Defektstrukturen [122, 133] sowie ihr Einfluss auf die
elektronischen Eigenschaften wird in Kapitel 4.2.6 genauer diskutiert. Bemerkenswert
ist ferner, dass das Substrat offensichtlich einen entscheidenden Einfluss auf die Bin-
dungskonfiguration der Wasserstoffatome in den poly-Si Schichten hat. Für den poly-Si
Film auf SiN/Borofloat Glas führt die Wasserstoffbehandlung zu einer Zunahme sowohl
der Si–D als auch der (Si–D)x-Bande, wohingegen der poly-Si Film auf Corning Glas
im Wesentlichen nur eine Zunahme der (Si–D)x-Bande zeigt. Das Verhältnis von passi-
vierten Dangling-Bonds zu zusätzlich erzeugten Defekten ist somit für poly-Si Filme
auf SiN/Borofloat Glas deutlich größer als für entsprechende Filme auf Corning Glas.
Diese Beobachtung ist konsistent mit der passivierungsbedingten Zu- bzw. Abnahme
der Photoleitfähigkeit in diesen poly-Si Schichten. Eine weiterführende Diskussion
möglicher Ursachen für den Einfluss des Substrats findet in Kapitel 4.2.7 statt.
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4 Diskussion

Die Ergebnisse der strukturellen Untersuchungen an festphasenkristallisierten poly-Si
Schichten zeigen, dass es während der Festphasenkristallisation zu einer tensilen Ver-
spannung der Schichten kommt, die von der Grenzfläche zwischen der Si-Schicht und
dem Substrat ausgeht. Mit zunehmendem Abstand von der Grenzfläche wird der Stress
dabei abhängig vom verwendeten Substrat entweder vollständig (SiN/Borofloat Glas)
oder nur teilweise (Corning Glas) abgebaut. In Kapitel 4.1 werden mögliche Ursachen
der Verspannungen erörtert und ihr Einfluss sowohl auf den Kristallisationsprozess
als auch auf die strukturellen und elektronischen Eigenschaften der resultierenden
poly-Si Filme diskutiert. Im zweiten Teil der Diskussion in Kapitel 4.2 liegt der Fokus
dann auf den elektrischen Transporteigenschaften der festphasenkristallisierten poly-Si
Filme. Die experimentellen Ergebnisse zeigen hier, dass sowohl das Substrat als auch
die Depositionstemperatur des amorphen Ausgangsmaterials einen entscheidenden
Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften der poly-Si Schichten haben. In Abschnitt
4.2.1 wird das elektrische Verhalten der poly-Si Filme mit einem für polykristalline
Halbleiter typischen Ladungstransport über Potentialbarrieren an den Korngrenzen
beschrieben. Hierbei wird sowohl die energetische Lage als auch die Konzentration der
Korngrenzendefekte bestimmt. Die für diese Auswertung notwendige korrekte Inter-
pretation von Halleffektmessungen an polykristallinem Material mit Hilfe sogenannter
2-Phasen Modelle ist Gegenstand von Abschnitt 4.2.2. Im Gegensatz zum Verhalten
bei hohen Temperaturen lässt sich das Transportverhalten der poly-Si Schichten im
Tieftemperaturbereich nicht mehr mit einem aktivierten Transport über Korngrenzen-
barrieren beschreiben. Mögliche Ursachen für diese Abweichung sowie die zugrunde
liegenden physikalischen Prozesse sind wesentlicher Bestandteil der Diskussion in den
drei folgenden Abschnitten. Der Einfluss von Wasserstoff auf die elektrischen Eigen-
schaften von poly-Si ist dann Gegenstand der Diskussion in Abschnitt 4.2.6. Hierbei
wird insbesondere gezeigt, wie vielfältig und damit komplex die Wechselwirkung von
Wasserstoff in poly-Si ist. Im letzten Abschnitt werden schließlich mögliche Ursachen
für den großen Einfluss des Substrats auf die Transporteigenschaften diskutiert.
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4 Diskussion

4.1 Strukturelle Verspannungen

Dünne Si-Schichten auf Fremdsubstraten weisen häufig ein großes Maß an struktureller
Verspannung auf, die sich wesentlich auf die Eigenschaften der Schichten sowie der aus
ihnen hergestellten Bauelemente auswirkt [134,135]. Im Folgenden werden mögliche
Mechanismen für Stress in den hier untersuchten poly-Si Schichten diskutiert und mit
den Eigenschaften des Substratmaterials sowie den Präparationsbedingungen korreliert.

Verspannungen in Filmen auf Fremdsubstraten sind entweder eine direkte Folge der
Deposition (sogenannter intrinsischer oder wachstumsbedingter Stress) oder werden
erst nach der Deposition durch äußere Einflüsse hervorgerufen (sogenannter extrinsi-
scher Stress). Hauptursache für intrinsischen Stress ist die Anordnung der Atome in
der abgeschiedenen Schicht, die während bzw. direkt nach der Deposition nicht der
energetisch günstigsten Konfiguration entspricht. Ein gegenüber der Gleichgewichtskon-
figuration verringerter Atomabstand führt dabei zu kompressiven und ein vergrößerter
Abstand zu tensilen Verspannungen. Der intrinsische Stress hängt üblicherweise stark
von den Wachstumsparametern der Schicht (z.B. Substrattemperatur, Druck, Depo-
sitionsenergie, usw.) ab und kann sich zudem durch nachträgliches Tempern und die
damit verbundene Umordnung von Atomen ändern [136]. Da diese Form der Verspan-
nung häufig nur in Kombination mit anderen Mechanismen auftritt, ist eine eindeutige
Bestimmung meist sehr schwierig.

Im Gegensatz zu den gerade beschriebenen intrinsischen Verspannungen treten
extrinsische Verspannungen erst nach der Deposition auf. Die wichtigsten Ursachen
für extrinsischen Stress sind 1) Unterschiede in den thermischen Eigenschaften von
Schicht und Substrat, 2) strukturelle Veränderungen in der Schicht und 3) extrinsische
Verunreinigungen durch Fremdatome. Im Folgenden werden alle drei Mechanismen
genauer erläutert.

4.1.1 Unterschiede in den thermischen Eigenschaften

Thermischer Stress wird durch die unterschiedliche thermische Ausdehnung von Schicht
und Substrat bei Temperaturänderungen hervorgerufen. Da Si-Schichten gewöhnlich
bei Temperaturen deutlich über Raumtemperatur abgeschieden bzw. kristallisiert
werden ist diese Art der Verspannungen auf nahezu jedem Fremdsubstrat vorhanden.
Quantitativ lässt sich die thermische Verspannung σth über die Differenz der linearen
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Material EY ν αth σth σexp
(GPa) (10-6 K−1) (GPa) (GPa)

Si 168 0.22 3.8 - -
PECVD-SiNx - - 3.2 0.07 0.75
Corning 1737F Glas - - 3.7 0.01 0.80
Schott Borofloat® 33 Glas - - 3.3 0.06 -

Tabelle 4.1: Elastizitätsmodul EY , Poisson-Verhältnis ν und linearer Ausdehnungskoef-
fizient αth von Si [138–141], PECVD-SiNx [142,143], Corning Glas [40] und
Borofloat Glas [42] bei T = 300 ◦C sowie der sich daraus nach Gleichung
4.1 mit ∆T = 570 K ergebende thermische Stress σth. Zum Vergleich ist
der experimentell aus Ramanmessungen bestimmte Stress σexp angegeben.

Ausdehnungskoeffizienten von Film (αf ) und Substrat (αs) gemäß

σth =
EY

1− ν

Tc∫
Tm

[
αf (T )− αs(T )

]
dT

≈ EY
1− ν

(αf − αs) ∆T

(4.1)

bestimmen [134,137]. Hierbei ist EY das Elastizitätsmodul (Youngsches Modul) und
ν das Poisson-Verhältnis des Schichtmaterials und ∆T ist die Temperaturdifferenz
zwischen der Kristallisationstemperatur Tc (hier 600 ◦C bzw. 873 K) und der Messtem-
peratur Tm, bei der die Stressmessung durchgeführt wurde (hier 300 K). In Tabelle 4.1
sind die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der in den hier untersuchten Proben
enthaltenen Materialien und der sich daraus gemäß Gleichung 4.1 ergebende thermische
Stress σth angegeben. Zum Vergleich enthält die Tabelle zusätzlich die experimentell
mittels Ramanmessungen bestimmte Verspannung σexp der poly-Si Schichten auf Cor-
ning Glas bzw. SiN/Borofloat Glas. Wie man deutlich erkennt, liegen die thermischen
Ausdehnungskoeffizienten aller Materialien sehr dicht beieinander und folglich ist auch
der gemäß Gleichung 4.1 berechnete thermische Stress relativ gering. Die experimentell
beobachtete deutlich größere Verspannung in den poly-Si Filmen kann demnach nicht
ausschließlich auf die unterschiedliche thermische Ausdehnung von Schicht und Substrat
zurückgeführt werden.
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4.1.2 Strukturelle Veränderungen in der Schicht

Eine weitere Ursache für Stress in dünnen Schichten auf Fremdsubstraten können
strukturelle Veränderungen im Schichtmaterial sein, die eine Modifikation des Schicht-
volumens zur Folge haben. Solche Veränderungen werden entweder durch thermische
Behandlung oder durch Wechselwirkung des Materials mit der Umgebung hervorgerufen
und führen im Fall einer Volumenvergrößerung zu kompressivem und bei einer Volu-
menverkleinerung zu tensilem Stress. Typische Mechanismen für eine Wechselwirkung
mit der Umgebung sind z.B. die Oxidation bzw. die Nitration.

Neben der Bildung von Oxiden bzw. Nitriden an den Grenzflächen kann insbesondere
der Kristallisationsprozess, bei dem der Si-Film von einem ungeordneten amorphen
Zustand in einen geordneten polykristallinen Zustand übergeht, als ein solcher Prozess
angesehen werden. Untersuchungen zeigen dabei, dass der Übergang von a-Si zu
poly-Si mit einer relativen Volumenabnahme von ∆V/V ≈ 10-7 einhergeht [144].
Unter der Annahme einer isotropen Volumenverkleinerung folgt daraus eine relative
Längenänderung in einer Richtung parallel zum Substrat von ∆l/l ≈ 0.5 % und es
ergibt sich gemäß [145,146]

σcryst =
EY

1− ν
∆l

l
(4.2)

ein durch die Kristallisation bedingter tensiler Stress von σcryst ≈ 1 GPa. Dieser Wert
stimmt gut mit den in dieser Arbeit ermittelten experimentellen Stresswerten für fest-
phasenkristallisierte poly-Si Filme sowohl auf Corning Glas als auch auf SiN/Borofloat
Glas überein. Eine zusätzliche Bestätigung für kristallisationsbedingte Verspannungen
liefert die Tatsache, dass der Stress zur Grenzfläche hin sowohl auf Corning Glas als
auch auf SiN/Borofloat Glas nahezu identisch zunimmt und somit offensichtlich nicht
von den thermischen Eigenschaften des Substrats abhängt.

Die zur Substratgrenzfläche hin zunehmende Verspannung in festphasenkristallisier-
ten poly-Si Filmen auf Corning Glas und auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas ist
also im Wesentlichen keine Folge der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von
Schicht und Substrat, sondern wird durch die Volumenänderung des Si-Films während
der Festphasenkristallisation verursacht. Mögliche Ursachen hierfür sind entweder ei-
ne Abnahme der Wasserstoffkonzentration oder eine Änderung der Bindungswinkel
während der Kristallisation [144].
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(c) compressive stress(a) tensile stress (b) relaxed

Abbildung 4.1: Gitterverspannung durch substitutionellen Einbau von Fremdatomen
(ausgefüllter Punkt) mit im Verhältnis zum kovalenten Radius der
Atome des Wirtskristalls (offene Punkte) (a) kleinerem und (c) grö-
ßerem Atomradius. (b) Ideale Gitterstruktur ohne Verzerrung durch
Fremdatome.

4.1.3 Extrinsische Verunreinigung durch Fremdatome

Bei beiden zuvor vorgestellten Stressmechanismen geht die Verspannung von der Grenz-
fläche zwischen der Si-Schicht und dem Substrat aus. Durch Relaxationsprozesse in
der Si-Schicht wird der Stress dabei mit zunehmendem Abstand von der Grenzfläche
abgebaut und sollte somit an der Oberfläche dicker poly-Si Filme nicht mehr vorhanden
sein. Ein solches Verhalten zeigen von den hier untersuchten Proben allerdings nur die
poly-Si Filme auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas. In poly-Si Schichten auf Corning
Glas nimmt der tensile Stress mit zunehmendem Abstand von der Grenzfläche zwar
ebenfalls ab, wird aber in der etwa 1 µm dicken Schicht nicht vollständig abgebaut. Ein
solches Verhalten lässt auf einen zusätzlichen Verspannungsmechanismus schließen, der
homogen in der gesamten Schicht wirkt. Eine mögliche Ursache hierfür sind extrinsische
Verunreinigungen, die entweder während des Schichtwachstums in den Film eingebaut
werden oder während der anschließenden Festphasenkristallisation aus dem Glassub-
strat in die Schicht diffundieren. Die Stärke der hierdurch verursachten Verspannung
hängt dabei sowohl vom Atomradius der Fremdatome als auch von ihrer Position im
Wirtsgitter (substitutionell oder interstitiell) ab. Im Fall des substitutionellen Einbaus
ist die relative Änderung der Gitterkonstanten ∆a/a gemäß der Vegardschen Regel
proportional zur Verunreinigungskonzentration Nimp und kann durch

∆a

a
= βNimp (4.3)
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Element Si H O N C B Ca Al

a (Å) 1.11 0.31 0.66 0.71 0.76 0.84 1.76 1.21
β(10-24 cm3) 14.41 8.11 7.21 6.31 4.87 -11.71 -1.80

σimp (GPa) 0.31 0.18 0.16 0.14 0.11 -0.25 -0.04

Tabelle 4.2: Kovalente Atomradien a, Gitterkontraktionsfaktoren β und der sich bei
einer Verunreinigungskonzentration von Nimp = 1020 cm−3 daraus ergeben-
de Stress σimp für mögliche Verunreinigungen in Si. Positive Werte von
σimp entsprechen tensiler und negative Werte kompressiver Verspannung.

beschrieben werden [147,148]. Die Proportionalitätskonstante β wird als Gitterkontrak-
tionsfaktor bezeichnet und ist proportional zur Differenz der kovalenten Atomradien
von Si (rSi = 1.11 Å) und eingebautem Fremdatom rimp [149,150]:

β =

(
rSi − rimp

rSi

)
N−1 (4.4)

Hierbei ist N = 5 · 1022 cm−3 die Atomdichte von Silizium. Tabelle 4.2 gibt einen
Überblick über die Atomradien [151] und die Gitterkontraktionsfaktoren einiger für
Si typischer bzw. im Corning Glas enthaltener [152] Verunreinigungen. Mit Hilfe von
Gleichung 4.3 und 4.2 lässt sich die durch Fremdatome bedingte Verspannung σimp

als Funktion der Verunreinigungskonzentration berechnen (Abb. 4.2). In Tabelle 4.2
ist σimp exemplarisch für eine Defektkonzentration von Nimp = 1020 cm−3 angegeben.
Für Atome mit im Vergleich zu Silizium kleinerem Atomradius ist die Verspannung
dabei tensil (σimp positiv), wohingegen Atome mit größerem Radius zu kompressiver
Verspannung führen (σimp negativ). Wie man in Abb. 4.2 deutlich erkennt, findet eine
nennenswerte Verspannung der Si-Schicht erst bei einer sehr hohen Konzentration sub-
stitutioneller Fremdatome (> 1019 cm−3) statt. Diese Tatsache wird auch experimentell
z.B. für Bor [150] bzw. Phosphor [149] in c-Si beobachtet. Um die zusätzlich auf Corning
Glas beobachtete homogene tensile Verspannung von σexp ≈ 0.5 GPa (gestrichelte Linie
in Abb. 4.2) auf eine Verunreinigung des Materials zurückführen zu können, müssten
die Schichten nach der Kristallisation demnach Fremdatome (z.B. B, H, O, N oder
C) mit einer Gesamtkonzentration in der Größenordnung Nimp ≈ 1020 cm−3 enthalten.
Eine so starke Verunreinigung der poly-Si Filme scheint zunächst unwahrscheinlich,
ist aber angesichts der im Corning Glas vorhandenen hohen Konzentration insbeson-
dere der Elemente Bor (NB ≈ 2 · 1021 cm−3), Aluminium (NAl ≈ 3 · 1021 cm−3) und
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Abbildung 4.2: Verunreinigungsbedingter Stress σimp in Abhängigkeit von der Verun-
reinigungskonzentration Nimp für verschiedene Fremdatome in Si. σexp
ist der experimentell für poly-Si auf Corning Glas bestimmte Stress.

Sauerstoff (NO ≈ 4 · 1022 cm−3) [152] durchaus nicht ausgeschlossen. Genaueren Auf-
schluss hierüber können allerdings nur weiterführende Untersuchungen der chemischen
Zusammensetzung der poly-Si Filme z.B. mittels Sekundärionenmassenspektroskopie
(„secondary ion mass spectrometry“, SIMS) oder energiedispersiver Röntgenspektrosko-
pie („energy dispersive X-ray spectroscopy“, EDX) liefern. Entsprechende Daten liegen
allerdings noch nicht vor.

Unabhängig von den gerade diskutierten Ursachen wirken sich Verspannungen ent-
scheidend auf die strukturellen und elektronischen Eigenschaften festphasenkristalli-
sierter poly-Si Schichten aus. Der Stress in den Schichten beeinflusst z.B. direkt den
Kristallisationsprozess und limitiert u.a. die maximale Kristallitgröße L [153]. Diese
hängt gemäß

L ∝
(
vg
Ng

)1/3

(4.5)

sowohl von der Nukleationsrate Ng als auch von der Kristallisationsgeschwindigkeit
vg ab [154]. Die bei Verspannung vorhandene Formänderungsenergie („strain energy“)
stellt eine zusätzliche Energiebarriere für die Kristallisation dar und verringert die
Kristallisationsgeschwindigkeit [153–155]. Durch Stress entstehen ferner ausgedehnte
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Kristalldefekte wie Mikrozwillinge, Versetzungen, Stapelfehler und Kleinwinkelkorn-
grenzen [156,157], durch die zum Einen die Nukleationsrate vergrößert [153] und zum
Anderen die für die elektronische Qualität des Materials entscheidende Defektdichte
innerhalb der Körner erhöht wird [157]. Diese Beispiele verdeutlichen die Relevanz von
Verspannungen für die Festphasenkristallisation von a-Si und die Eigenschaften der
resultierenden poly-Si Filme.

4.2 Ladungstransport und Defekte

Im Gegensatz zu einkristallinem Silizium besteht poly-Si aus einer Vielzahl verschieden
großer und unterschiedlich orientierter Kristallite (Körner), die durch sogenannte
Korngrenzen voneinander getrennt sind. Die Fehlanpassung der Kristallgitter in den
Korngrenzenbereichen führt zu einer Reihe kristallographischer Defekte, wie Fehlstellen,
verspannten und gebrochenen Bindungen sowie Versetzungen. Zusätzlich neigen auch
extrinsische Verunreinigungen dazu, zu den Korngrenzen zu diffundieren und sich dort
anzusammeln. Viele dieser kristallographischen Störungen und extrinsischen Defekte
besitzen energetische Zustände in der Bandlücke und beeinflussen somit auch die
elektronischen Eigenschaften des Halbleiters. In der nun folgenden Diskussion werden
die für die hier untersuchten festphasenkristallisierten poly-Si Filme entscheidenden
Transportmechanismen und Defektparameter aus den experimentellen Transportdaten
extrahiert. Hierzu wird der Ladungstransport zunächst auf einen für poly-Si typischen
aktivierten Ladungstransport über Korngrenzen hin untersucht. Viele der untersuchten
Filme zeigen allerdings auch eine deutliche Abweichung von diesem thermisch aktivierten
Transport. Mögliche Ursachen für dieses Verhalten werden vorgestellt und anhand der
experimentellen Daten diskutiert. Ein weiterer Teil der Diskussion beschäftigt sich
dann mit der Wasserstoffpassivierung der poly-Si Filme. Hierbei wird deutlich, dass
der Einfluss von Wasserstoff auf die elektronischen Eigenschaften von poly-Si weit über
die häufig als einzig relevanter Prozess angesehene Passivierung von Dangling-Bonds
hinausgeht. Die Ursache für den experimentell ebenfalls beobachteten großen Einfluss
des Substrats auf den Ladungstransport in den hier untersuchten poly-Si Filmen ist
dann Gegenstand des letzten Kapitels.
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4.2 Ladungstransport und Defekte

4.2.1 Ladungstransport über Potentialbarrieren: Das

Seto-Modell

Zur Beschreibung des Ladungstransportes in polykristallinem Silizium wurde von
Seto [30] das Konzept der thermionischen Emission über Potentialbarrieren eingeführt.
In diesem Modell wird angenommen, dass sich an den Korngrenzen der Kristallite eine
hohe Anzahl an Defektzuständen befindet. Durch das Einfangen freier Ladungsträger
aus den Körnern werden diese Defekte teilweise oder auch vollständig ionisiert. Hierdurch
entstehen Potentialbarrieren an den Korngrenzen, die von den verbleibenden freien
Majoritätsladungsträgern durch thermionische Emission überwunden werden müssen.
Das Modell wurde von Baccarani et al. [31] später verfeinert und zudem auf den Fall
einer kontinuierlichen energetischen Verteilung der Defektzustände erweitert. Orton
und Powell [158] berücksichtigten zusätzliche Fallbeispiele über das Verhältnis von
Debye-Länge und Kristallitgröße und Kwok et al. [35] haben das Modell schließlich um
eine dreidimensionale Beschreibung ergänzt. Zum besseren Verständnis der weiteren
Diskussion werden die Modellrechnungen von Seto und Baccarani et al. im Folgenden
kurz vorgestellt.

Für seine eindimensionalen Berechnungen geht Seto von den folgenden Annahmen
aus: Das polykristalline Material besteht aus identischen idealen Kristalliten der Länge
L. Es gibt nur eine Art von Dotieratomen (hier Akzeptoren), die vollständig ioni-
siert und in einer Konzentration N gleichmäßig in den Kristalliten verteilt sind. Die
Korngrenzen haben im Vergleich zur Korngröße L eine vernachlässigbare Breite und
enthalten Defektzustände mit einer Flächendichte Nt bei einer diskreten Energie Et.
Die Defektzustände sind ursprünglich elektrisch neutral und werden durch Einfang von
Majoritätsladungsträgern aus den Kristalliten geladen. Hierdurch bildet sich in jeder
Kristallithälfte eine als abrupt angenommene Verarmungszone der Breite W =

(
L
2
− l
)

aus. Unter den obigen Annahmen ergibt sich der Potentialverlauf durch Lösung der
Poisson-Gleichung

d2V (x)

dx2
=
qN

ε
(4.6)

mit den Randbedingungen, dass V(x) stetig ist und die erste Ableitung dV
dx

an den
Rändern der Verarmungszone (x = l) verschwindet. Hierbei ist q die Elementarladung
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EF
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Abbildung 4.3: Räumlicher Verlauf von Leitungsband- (EC) und Valenzbandkante (EV)
nach dem Barrierenmodell für p-typ poly-Si [30] mit Korngrenzende-
fekten bei der Energie Et. Die Kristallitgröße ist L und die Höhe der
Potentialbarriere an den Korngrenzen ist EB. x = l markiert den Rand
der Verarmungszone im Kristallit.

und ε die Dielektrizitätskonstante von poly-Si. Für l < |x| < L
2
erhält man

V (x) =
qN

2ε
(x− l)2 +

E0
V

q
(4.7)

wobei E0
V die energetische Lage der Valenzbandkante im neutralen Gebiet des Kristallits

(|x| < l) ist. Der entsprechende räumliche Bandverlauf ist in Abb. 4.3 schematisch
dargestellt. Für die Berechnung der Barrierenhöhe EB = q

(
V
(
L
2

)
− V (l)

)
müssen zwei

unterschiedliche Fälle betrachtet werden:

1. Die Anzahl der Dotieratome im Korn ist geringer als die Anzahl der Defekte an den
benachbarten Korngrenzen (NL < Nt). In diesem Fall sind die Defektzustände nur
teilweise mit Majoritätsladungsträgern gefüllt und die Verarmungszone erstreckt
sich über den gesamten Kristallit (l = 0). Für die Barrierenhöhe gilt dann:

EB =
q2L2N

8ε
(4.8)

2. Im Korn sind mehr Dotieratome vorhanden als Defekte an den umliegenden Korn-
grenzen (NL > Nt). In diesem Fall sind alle Defektzustände an den Korngrenzen
mit Majoritätsladungsträgern gefüllt und die Verarmungszone erstreckt sich nur
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über einen Teil des Kristalliten (l > 0). Die Barrierenhöhe ergibt sich dann zu:

EB =
q2N2

t

8εN
(4.9)

Geht man von einer konstanten Zustandsdichte der Defekte an den Korngrenzen Nt

und einer festen Korngröße L aus, so steigt EB zunächst linear mit der Dotierung bis
zu einem Maximalwert bei NL = Nt an und fällt bei weiter steigender Dotierung mit
N−1 wieder ab.

Für den thermionischen Emissionsstrom JTE von Majoritätsladungsträgern über die
Barriere gilt bei nicht zu großer angelegter Spannung Ua (Ua < kT

q
) und hinreichender

Barrierenhöhe (EB > kT ):

JTE =
q2navL√
2πm∗kT

exp

(
−EB
kT

)
·Ua (4.10)

Hierbei ist m∗ die effektive Masse und nav die mittlere Konzentration freier Ladungs-
träger im Kristallit, die man durch Integration der lokalen Ladungsträgerdichte und
Teilen durch die Kristallitgröße L gemäß

nav =
1

L

L/2∫
−L/2

NV exp

(
−qV (x)− EF

kT

)
(4.11)

erhält. Dabei ist NV die effektive Zustandsdichte an der Valenzbandkante und EF die
Fermienergie, die sich aus der Ladungsneutralität zwischen Korngrenze und benachbar-
ter Raumladungszone der Breite W =

(
L
2
− l
)
gemäß

2WN =
Nt

1 + exp [(Et − EF ) /kT ]
(4.12)

ergibt. Aus der Proportionalität zwischen Strom und angelegter Spannung in Gleichung
4.10 folgt ferner eine Leitfähigkeit

σ =
q2Lnav√
2πm∗kT

exp

(
−EB
kT

)
(4.13)

Für die Berechnung von σ müssen wieder die zwei Fälle NL < Nt (vollständige
Verarmung der Körner) und NL > Nt (teilweise Verarmung der Körner) unterschieden
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werden. Durch Einsetzen der entsprechenden Beziehungen für die mittlere Konzentration
freier Ladungsträger nav im Kristallit erhält man

σ ∝


exp

(
−E

0
V − EF
kT

)
für NL < Nt

T
1
2 exp

(
−EB
kT

)
für NL > Nt

(4.14)

Die Leitfähigkeit zeigt demnach sowohl bei teilweiser als auch bei vollständiger Ver-
armung der Körner ein thermisch aktiviertes Verhalten. Für hoch dotierte Schichten
bzw. eine geringe Defektkonzentration (NL > Nt) beobachtet man die thermionische
Emission von freien Ladungsträger über die Potentialbarrieren an den Korngrenzen
mit einer Aktivierungsenergie EB, wohingegen für niedrig dotierte Schichten bzw. hohe
Defektkonzentrationen (NL < Nt) die thermische Anregung von Ladungsträgern mit
der Aktivierungsenergie E0

V − EF dominiert.

Bei seiner Betrachtung geht Seto nur von zwei Grenzfällen aus: Entweder sind
die Körner vollständig verarmt, wobei die Korngrenzendefekte nur teilweise besetzt
sind, oder die Körner sind nur teilweise verarmt und alle Defektzustände sind mit
Majoritätsladungsträgern besetzt. Ein weiterer wichtiger Fall wird von Seto dagegen
nicht diskutiert. Schiebt das Defektniveau nämlich mit zunehmender Besetzung der
Zustände aufgrund der entstehenden Bandverbiegung in den Bereich der Fermienergie,
so werden keine weiteren Defekte mehr besetzt, obwohl noch freie Ladungsträger im
Korn vorhanden sind. Dementsprechend sind die Körner bereits für NL < Nt nur noch
teilweise verarmt und die Barrierenhöhe steigt nicht mehr proportional zu N an. Wie
die folgenden Berechnungen von Baccarani et al. zeigen, tritt dieser Fall genau dann
auf, wenn die Barrierenenergie EB größer wird als der energetische Abstand (EF − Et)
zwischen Fermienergie und Defektniveau. Für ihre Herleitung gehen Baccarani et al.
ebenfalls von der in Abb. 4.3 dargestellten eindimensionalen Bandstruktur und einer
thermionischen Emission von Majoritätsladungsträgern über die Potentialbarrieren
gemäß

σ =
q2Ln0√
2πm∗kT

exp

(
−EB
kT

)
(4.15)

aus. Im Gegensatz zu Seto verwenden sie aber nicht die gemittelte freie Ladungsträger-
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Abbildung 4.4: Kritische Konzentration N∗ für den Übergang von vollständiger zu
teilweiser Verarmung der Kristallite als Funktion der Korngröße L in
Abhängigkeit von der Defektdichte Nt an den Korngrenzen. Die Grenzen
des Seto-Modells (N∗ = Nt/L) sind durch Pfeile gekennzeichnet.

konzentration nav (Gleichung 4.11) sondern die Ladungsträgerkonzentration

n0 = NV exp

(
−E

0
V − EF
kT

)
(4.16)

in der Mitte des Kristalliten. Von Orton und Powell [158] wurde später gezeigt, dass
das Verhältnis nav/n0 im Bereich 0.4 bis 1 liegt, solange die Debye-Länge LD größer
oder vergleichbar mit der Kristallitgröße L ist und somit keinen wesentlichen Einfluss
auf die Ergebnisse hat.

Aus der Ladungsneutralität zwischen Korngrenze und Raumladungszone sowie aus
der Beziehung zwischen Barrierenhöhe und Raumladungszonenweite ergibt sich folgende
implizite Gleichung

N∗ =
8ε

q2L2

{
EF − Et + kT ln

[
2

(
Nt

N∗L
− 1

)]}
(4.17)

mit deren Hilfe die kritische Dotierkonzentration N∗ für den Übergang von vollständiger
zu teilweiser Verarmung berechnet werden kann. Abb. 4.4 zeigt den nach Gleichung
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4.17 berechneten Verlauf von N∗ als Funktion der Korngröße L für verschiedene Defekt-
konzentrationen Nt unter der Annahme eines Defektniveaus in der Mitte der Bandlücke
(Et = 0 eV). Wie man deutlich erkennt, gilt nur für kleine Korngrößen und/oder geringe
Defektkonzentrationen die von Seto angenommene Beziehung N∗ = Nt/L. Für größere
Körner bzw. bei großen Defektdichten ist die kritische Dotierkonzentration dagegen
proportional zu L−2 und somit für eine gegebene Korngröße deutlich kleiner als von
Seto angenommen. Der Übergang zwischen beiden Bereichen ist in Abb. 4.4 durch Pfeile
gekennzeichnet. Bei vollständiger Verarmung, d.h. für N < N∗ sind Barrierenhöhe EB
und Leitfähigkeit σ gegeben durch

EB =
q2L2N

8ε
(4.18)

σ ∝ exp

(
−E

0
V − Et
kT

)
(4.19)

Dieses Ergebnis ist nahezu identisch mit der Berechnung von Seto mit dem wichtigen
Unterschied, dass die Aktivierungsenergie der Leitfähigkeit bei Baccarani et al. explizit
von der energetischen Lage des Defektniveaus abhängt. Bei teilweiser Verarmung der
Körner, d.h. für N > N∗ wird die Barrierenhöhe dagegen durch folgende implizite
Gleichung bestimmt:

EB = EF − Et + kT ln

[
2

(
qNt

(8εNEB)1/2
− 1

)]
(4.20)

Abb. 4.5 zeigt die nach Gleichung 4.18 und 4.20 berechnete Barrierenhöhe als Funktion
der Dotierkonzentration für verschiedene Defektdichten unter der Annahme Et = 0 eV
und L = 2 µm. Für N < N∗ nimmt EB gemäß Gleichung 4.18 linear mit N zu. Für
N > N∗ müssen dagegen zwei Fälle unterschieden werden:

1. Ist die Barrierenhöhe EB deutlich kleiner als der energetische Abstand zwischen der
Fermienergie und dem Defektniveau (EB < EF − Et), so gilt für die Barrierenhöhe
und die Leitfähigkeit

EB =
q2N2

t

8εN
(4.21)

σ ∝ n0 exp

(
−EB
kT

)
(4.22)

In diesem Fall stimmt das Ergebnis mit den Berechnungen von Seto überein, d.h.
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Abbildung 4.5: Barrierenhöhe EB bei T = 300 K als Funktion der effektiven Dotier-
konzentration N in Abhängigkeit von der Defektdichte Nt an den
Korngrenzen für eine Korngröße von L = 2 µm. Die Pfeile markieren
die kritische Konzentration N∗ = Nt/L im Seto-Modell.

EB nimmt proportional zu N−1 ab und die Aktivierungsenergie der Leitfähigkeit
entspricht (abgesehen von einer eventuellen Aktivierung von n0) der Barrierenhöhe.

2. Gilt dagegen EB > EF −Et, so befinden sich die Defektzustände an der Korngrenze
aufgrund der Bandverbiegung im Bereich der Fermienergie und es ergibt sich eine
vom Seto-Modell deutlich abweichende Barrierenhöhe und Leitfähigkeit gemäß

EB ≈ E0
V − Et (4.23)

σ ∝ exp

(
−E

0
V − Et
kT

)
(4.24)

Dieser letzte Bereich, in dem EB weitestgehend unabhängig von N ist (Plateau in Abb.
4.5) und der in Setos Theorie vollständig vernachlässigt wurde, ist umso ausgedehnter,
je größer die Körner sind und je höher die Defektdichte an den Korngrenzen ist. In
Abb. 4.6 ist die nach dem Modell von Baccarani berechnete Aktivierungsenergie der
Leitfähigkeit EA als Funktion der Dotierkonzentration für verschiedene Defektdichten
dargestellt. Hierbei wurde von einer Korngröße von L = 2 µm und einem Defektniveau
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Abbildung 4.6: Aktivierungsenergie EA bei T = 300 K als Funktion der effektiven
Dotierkonzentration N in Abhängigkeit von der Defektdichte Nt an
den Korngrenzen für eine Korngröße von L = 2 µm.

in der Mitte der Bandlücke ausgegangen. Für geringe Defektkonzentrationen (bzw. klei-
ne Körner) beobachtet man einen abrupten Übergang zwischen EA ≈ (E0

V − EF + EB)

und EA ≈ (E0
V − Et) beim Einsetzen der vollständigen Verarmung. Für hohe De-

fektkonzentrationen (bzw. große Körner) ist die Aktivierungsenergie dagegen nahezu
kontinuierlich und beträgt sowohl bei vollständiger als auch bei teilweiser Verarmung
EA ≈ (E0

V − Et). Über die Beziehung σ = qn0µeff und Gleichung 4.15 kann ferner eine
effektive Beweglichkeit

µeff =
qL√

2πm∗kT
exp

(
−EB
kT

)
(4.25)

definiert werden. Diese ist mit der Aktivierungsenergie EB thermisch aktiviert und somit
gemäß Abb. 4.5 über einen weiten Dotierbereich deutlich geringer als in einkristallinem
Silizium.

Nach dem Transportmodell von Seto bzw. Baccarani werden sowohl die mittlere
Ladungsträgerkonzentration als auch die Beweglichkeit in poly-Si vom Verhältnis zwi-
schen der Korngröße, der Defektdichte an den Korngrenzen und der Nettodotierung
innerhalb der Kristallite bestimmt. Die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten festpha-
senkristallisierten poly-Si Filme haben eine mittlere Korngröße von L ≈ 2 µm (amorph
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abgeschieden, Td ≤ 300 ◦C) bzw. L < 100 nm (polykristallin abgeschieden, Td ≥ 400 ◦C)
und eine nominelle Bor-Dotierung von N ≈ 2 · 1016 cm−3. Da die nominelle Dotierkon-
zentration nur mittels einer vorhandenen Kalibrationskurve über die Temperatur der
Bor-Effusionszelle bestimmt wurde, ist von einer größeren Abweichung der realen Do-
tierkonzentration vom nominellen Wert auszugehen. Für die folgenden Betrachtungen
wird deshalb entsprechend der aus Halleffektmessungen an nur teilweise verarmten
Filmen (Corning Glas, 150 ◦C ≤ Td ≤ 400 ◦C und SiOx, 100 ◦C ≤ Td ≤ 400 ◦C) be-
stimmten freien Ladungsträgerkonzentration eine tatsächliche Dotierung im Bereich
1 · 1016 cm−3 ≤ N ≤ 7 · 1016 cm−3 angenommen. Des Weiteren liegt der Schwerpunkt
der folgenden Diskussion auf den amorph abgeschiedenen und anschließend festpha-
senkristallisierten poly-Si Schichten. Der für diese Filme zutreffende Korngrößen- bzw.
Dotierungsbereich ist in Abb. 4.4 durch eine grau schraffierte Fläche dargestellt und
liegt selbst unter der Annahme einer ungewöhnlich hohen Korngrenzendefektdichte von
Nt ≈ 1013 cm−2 deutlich oberhalb der berechneten kritischen Konzentration für den
Übergang von vollständiger zu teilweiser Verarmung. Ausgehend von der Korngröße und
der nominellen Dotierung der Proben sollten somit alle bei Td ≤ 300 ◦C deponierten
poly-Si Filme nur eine teilweise Verarmung der Körner aufweisen und die Löcherkonzen-
tration sollte der Dotierkonzentration entsprechen. Betrachtet man die experimentellen
Daten in Abb. 3.7, so trifft dies nur auf die bei Td ≥ 150 ◦C auf Corning Glas und SiOx

abgeschiedenen poly-Si Proben zu. Bei kleineren Depositionstemperaturen bzw. für
poly-Si Filme auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas liegt die freie Ladungsträgerkonzen-
tration dagegen z.T. deutlich unterhalb der Dotierkonzentration. Ein solches Verhalten
deutet auf eine starke Verarmung hin und kann nach dem Modell von Seto/Baccarani
entweder mit einer höheren Defektdichte an den Korngrenzen oder mit einer im Ver-
gleich zur nominellen Dotierung verminderten effektiven Dotierkonzentration in den
Filmen erklärt werden. In ersterem Fall müsste die Defektdichte insbesondere für die
bei den Filmen auf SiN/Borofloat Glas beobachtete vollständige Verarmung allerdings
physikalisch nicht sinnvolle Werte von Nt > 1018 cm−2 annehmen. Eine (vollständige)
Verarmung der Körner alleine aufgrund von Korngrenzendefekten kann bei den hier
betrachteten poly-Si Schichten mit Korngrößen von L ≈ 2 µm somit ausgeschlossen
werden. Demnach kommt als Ursache für die geringe Ladungsträgerkonzentration in
diesen Filmen nur eine gegenüber der nominellen Dotierung reduzierte effektive Dotier-
konzentration aufgrund z.B. kompensierender Donatoren und/oder tiefer Störstellen in
den Kristalliten in Frage. Die Konzentration dieser Zustände ist dabei für poly-Si Filme
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auf SiN/Borofloat Glas offensichtlich deutlich größer als für Schichten auf Corning Glas
und nimmt für Depositionstemperaturen Td < 150 ◦C zu. Die Annahme eines Anstiegs
der Zustandsdichte innerhalb der Bandlücke der Kristallite zu niedrigen Depositionstem-
peraturen ist hierbei konsistent mit der beobachteten stärkeren Defektabsorption und
geringeren Photoleitfähigkeit der bei Td = 50 ◦C abgeschiedenen poly-Si Schichten im
Vergleich zu den bei Td = 300 ◦C deponierten Schichten. Eine entsprechende Relation
in der Defektabsorption zwischen poly-Si Filmen auf Corning Glas und SiN/Borofloat
Glas wird dagegen nicht beobachtet, was eventuell auf unterschiedliche Neutralisations-
/Kompensationsmechanismen auf den beiden Substraten hindeutet. Eine Diskussion
möglicher Ursachen für den Einfluss der Depositionstemperatur und des Substrats
findet im Abschnitt 4.2.7 statt.

Durch Anpassung des Korngrenzenmodells an die experimentell bestimmten Ak-
tivierungsenergien erhält man zusätzlich Informationen über die Konzentration und
die energetische Lage der Korngrenzendefekte sowie die effektive Akzeptorkonzentra-
tion innerhalb der Kristallite. Zur Bestimmung dieser wichtigen Größen wurde das
Baccarani-Modell numerisch gelöst und durch Variation der Parameter an die expe-
rimentellen Daten angepasst. Dabei muss allerdings berücksichtigt werden, dass die
aus Leitfähigkeits- und Halleffektmessungen bestimmten Aktivierungsenergien Eσ

A bzw.
En
A aufgrund einer statistischen Verschiebung der Fermienergie nicht den tatsächlichen

Energiebarrieren E0
V − EF (T ) + EB bzw. E0

V − EF (T ) bei der Temperatur T entspre-
chen. Wie im Abschnitt 4.2.4 gezeigt wird, kann das Ferminiveau im untersuchten
Temperaturbereich allerdings gut durch einen linearen Verlauf der Form

EF (T ) = E∗F (0) + γ∗FT (4.26)

mit dem in Tabelle 4.3 angegebenen Temperaturkoeffizienten γ∗F und der zu T =

0 K extrapolierten Fermienergie E∗F (0) beschrieben werden. Unter Berücksichtigung
dieser statistischen Verschiebung der Fermienergie erhält man aus den experimentell
bestimmten Werten Eσ

A bzw. En
A dann die mit den Modellrechnungen vergleichbaren

Größen
Ẽσ
A(T ) = Eσ

A − γ∗FT (4.27)

Ẽn
A(T ) = En

A − γ∗FT (4.28)

Die Aktivierungsenergie der Beweglichkeit hängt dagegen nicht von EF (T ) ab und
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Abbildung 4.7: Räumlicher Bandverlauf über eine Korngrenze in p-typ poly-Si bei (a)
vollständiger und (b) teilweiser Verarmung der Kristallite. Ẽn

A und Ẽσ
A

sind die Aktivierungsenergie der Ladungsträgerkonzentration bzw. der
Leitfähigkeit, Et ist das Defektenergieniveau bezogen auf die Bandmitte
an der Korngrenze und EB ist die Barrierenhöhe.

entspricht somit der Barrierenhöhe EB

Ẽµ
A = Eµ

A = EB (4.29)

Abb. 4.7 zeigt den Bandverlauf über eine Korngrenze bei vollständiger (Abb. 4.7 (a))
sowie bei teilweiser (Abb. 4.7 (b)) Verarmung der Kristallite und veranschaulicht die im
Text verwendeten Energieniveaus und Aktivierungsenergien. In Abb. 4.8 ist der durch
gleichzeitige Anpassung an die experimentellen Daten der bei Td = 50 ◦C (Kreise) und
Td = 300 ◦C (Quadrate) auf Corning Glas deponierten poly-Si Filme berechnete Verlauf
der Barrierenhöhe EB (punktierte Linie) sowie der Aktivierungsenergien Ẽσ

A (gestrichelte
Linie) und Ẽn

A (durchgezogene Linie) als Funktion der effektiven Akzeptorkonzentration
N bei T = 300 K dargestellt. Für die Berechnungen wurde dabei von folgenden
Annahmen ausgegangen: 1) Die mittlere Korngröße ist für beide Filme gleich und
beträgt L = 2.4 µm, 2) die Akzeptorkonzentration der nur teilweise verarmten Schicht
(Td = 300 ◦C) entspricht der aus Halleffektmessungen bei Raumtemperatur bestimmten
Ladungsträgerkonzentration von N ≈ n ≈ 4.2 · 1016 cm−3 und 3) die Konzentration und
die energetische Lage der Korngrenzendefekte sind für beide Filme identisch. Letztere
Annahme ist nötig, da das Modell im Fall der vollständigen Verarmung (Td = 50 ◦C)
unabhängig von der Defektdichte an der Korngrenze ist und bei teilweiser Verarmung
(Td = 300 ◦C) nicht von der energetische Lage der Korngrenzendefekte abhängt. Unter
diesen Voraussetzungen liefert das Modell folgende Ergebnisse:

1. Die Korngrenzendefektdichte beträgt Nt ≈ 3.8 · 1011 cm−2.
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Abbildung 4.8: Aktivierungsenergie der Ladungsträgerkonzentration Ẽn
A und der Leit-

fähigkeit Ẽσ
A sowie Barrierenhöhe EB bei T = 300 K als Funktion

der effektiven Dotierkonzentration N . Die Punkte entsprechen den
experimentell bestimmten Werten der bei Td = 50 ◦C (Kreise) und
Td = 300 ◦C (Quadrate) auf Corning Glas deponierten poly-Si Filme.

2. Das Defektniveau an der Korngrenze liegt unterhalb der Bandlückenmitte bei
Et − EV ≈ 0.4 eV.

3. Die Konzentration elektrisch aktiver unkompensierter Akzeptoren in der bei Td =

50 ◦C auf Corning Glas deponierten poly-Si Schicht beträgt N ≈ 4 · 1013 cm−3.

Ähnliche Korngrenzendefektdichten im Bereich 1011 cm−2 ≤ Nt ≤ 1012 cm−2 werden
auch von anderen Autoren berichtet [159–161] und sind typisch für unpassiviertes
poly-Si [162]. Die energetische Lage des Defektniveaus knapp unterhalb der Band-
lückenmitte deutet ferner auf intrinsische Dangling-Bond Defekte als Ursache für die
Korngrenzenbarrieren hin. Das hierfür in p-dotiertem Silizium notwendige Donator-
niveau entspricht in diesem Fall dem Umladungsniveau D+/0 zwischen unbesetzten
und einfach besetzten Dangling-Bonds. Sowohl theoretische Berechnungen [163] als
auch experimentelle Untersuchungen [164–166] finden dieses Energieniveau im Bereich
0.2 eV ≤ Et − EV ≤ 0.4 eV und sind somit konsistent mit der hier bestimmten ener-
getischen Lage der Korngrenzendefekte. Die geringe Konzentration elektrisch aktiver
Akzeptoren in der bei Td = 50 ◦C deponierten Schicht bestätigt zudem die Vermutung
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einer hohen Defekt-/Zustandsdichte innerhalb der Bandlücke der Kristallite.

Die vorangegangene Interpretation der experimentellen Ergebnisse nach dem Korn-
grenzenmodell basiert auf der Annahme, dass die aus Halleffektmessungen bestimmte
Ladungsträgerkonzentration n mit der mittleren Konzentration freier Ladungsträger
n0 innerhalb der Kristallite übereinstimmt und dass die Hallbeweglichkeit µH im Falle
eines barrierenlimitierten Transportes der in Gleichung 4.25 angegebenen effektiven
Beweglichkeit µeff entspricht. Da dieser Zusammenhang aufgrund der doch deutlich
abweichenden elektronischen Bandstrukturen von c-Si und poly-Si nicht ohne weite-
res ersichtlich ist, wird im Folgenden kurz auf die Interpretation des Halleffektes in
polykristallinen Halbleitern eingegangen.

4.2.2 Halleffekt in polykristallinen Halbleitern

Die Interpretation von Halleffektmessungen an einkristallinen Halbleitern mit homo-
gener Ladungsträgerkonzentration n und Driftbeweglichkeit µ ist unkompliziert und
liefert für die Hallkonstante RH und die Hallbeweglichkeit µH (siehe z.B. [74]):

RH =
r

en
(4.30)

µH = σRH = rµ (4.31)

Der Streufaktor r (der für alle Streumechanismen nur zwischen 1 und 2 variiert) stellt
hierbei die einzige Unsicherheit in der Relation zwischen RH und n bzw. µH und
µ dar. Üblicherweise werden die Beziehungen 4.30 und 4.31 auch für polykristalline
Materialien verwendet, wobei zur Vereinfachung (und aufgrund der Unkenntnis der
vorhandenen Streumechanismen) r = 1 gesetzt wird [158]. Eine Rechtfertigung hierfür
liefern geometrische 2-Phasen-Modelle, mit denen sich der Halleffekt in inhomogenen
Materialien beschreiben lässt. Wie im Folgenden gezeigt wird, erhält man aus solchen
Modellrechnungen bei Berücksichtigung der Bandstruktur polykristalliner Materialien
Ausrücke für die Hallbeweglichkeit und die Hallkonstante, die mit denen im vorigen
Abschnitt hergeleiteten gut übereinstimmen.

Ausgangspunkt für die Beschreibung ist das von Volger [167] vorgeschlagene und in
Abb. 4.9 dargestellte Mischmaterial bestehend aus kubischen „Körnern“ eines Materials
1 mit spezifischem Widerstand ρ1, Beweglichkeit µ1 und Ladungsträgerkonzentration
n1, die von einem Material 2 mit ρ2, µ2 und n2 umgeben sind. Abb. 4.10 (a) zeigt
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Abbildung 4.9: (a) Modell eines inhomogenen Mediums nach Volger [167] bestehend
aus Würfel eines Materials 1 mit den elektrischen Eigenschaften ρ1,
n1, µ1 in einer Matrix aus einem Material 2 mit den Eigenschaften ρ2,
n2, µ2. (b) Ausschnitt aus Abb. (a) zur Verdeutlichung der im Text
verwendeten Bereiche 1, 2 und 3 sowie der Abmessungen l1 und l2.

das entsprechende Ersatzschaltbild, mit dessen Hilfe sich der effektive spezifische
Widerstand ρ∗ des Mischmaterials berechnen lässt. Hierbei sind r1, r2 und r3 die
Widerstände der Regionen 1, 2 und 3 und i1, i2 und i3 die Gesamtströme, die in diesen
Bereichen fließen. Die zwei Widerstände r2 repräsentieren dabei die dünnen Bereiche
des Materials zwischen den „Körnern“ parallel und senkrecht zum Magnetfeld. Unter der
Voraussetzung, dass die Bereiche zwischen den „Körnern“ deutlich weniger leitfähig sind
als die Körner selbst (ρ2 >> ρ1), erhält man für die effektive spezifische Leitfähigkeit:

ρ∗ = ρ1 +
l2
l1
ρ2 (4.32)

Für die Bestimmung des Halleffekts bzw. der Hallkonstanten wird davon ausgegangen,
dass in jedem der drei Bereiche eine Hallspannung V1, V2 und V3 erzeugt wird, wobei
Vn ∝ in (n =1, 2, 3) gilt (ohmsches Verhalten). Die Gesamthallspannung ergibt sich
dann durch Summation dieser drei Hallspannungen entsprechend des in Abb. 4.10
(b) gezeigten Ersatzschaltbildes nach Orton und Powell [158]. Ähnliche Ersatzschalt-
bilder werden auch von anderen Autoren angenommen [168–170]. Ein wesentliches
Merkmal dieser Ersatzschaltkreise ist, dass die im Bereich 3 aufgrund der geringeren
Ladungsträgerkonzentration entstehende relativ große Hallspannung durch den deutlich
besser leitfähigen Bereich 1 kurzgeschlossen wird, wodurch ein zirkulierender Strom
entsteht. Unter der bereits zuvor gemachten Annahme ρ2 >> ρ1 gilt für die effektive
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Abbildung 4.10: Ersatzschaltbilder für das Modell aus Abb. 4.9 zur Berechnung (a)
des effektiven spezifischen Widerstands ρ∗ und (b) der effektiven
Hallkonstante R∗H . Die Indizes beziehen sich auf die in Abb. 4.9 (b)
bezeichneten Bereiche.

Hallkonstante R∗H und die effektive Hallbeweglichkeit µ∗H = R∗H/ρ
∗:

R∗H = R1 + 2
ρ1l2
ρ2l1

R2 (4.33)

µ∗H =

(
ρ1/ρ2

ρ1/ρ2 + l2/l1

)(
µ1 + 2

l2
l1
µ2

)
(4.34)

Wie identische Berechnungen mit anderen idealen geometrischen Strukturen (z.B.
Kugeln statt Würfeln [171]) zeigen, sind die nach dem 2-Phasen-Modell bestimmten
Ergebnisse weitestgehend unabhängig von der genau betrachteten Geometrie und sollten
somit auch auf reale Systeme wie z.B. polykristalline Materialien anwendbar sein.

Ausgehend von den allgemeinen Ergebnissen für den spezifischen Widerstand und den
Halleffekt in inhomogenen Materialien kann jetzt der Spezialfall eines polykristallinen
Halbleiters betrachtet werden. Die Regionen mit geringerer Leitfähigkeit zwischen den
Körnern (Bereich 3 in Abb. 4.9 (b)) entsprechen in diesem Fall den Potentialbarrieren
an den Korngrenzen und können als zwei gegeneinander geschaltete Schottky-Dioden
aufgefasst werden. Für den durch thermionische Emission bestimmten Stromfluss im
Bereich 3 zwischen den Körnern gilt dann:

i3 =

√
kT

2πm∗
qn1 exp

(
−φB
kT

)[
exp

(
qVB
kT

)
− 1

]
(4.35)
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Hierbei ist VB der Spannungsabfall über die erste der beiden Schottky-Dioden, φB die
Barrierenhöhe an der Korngrenze und n1 die Ladungsträgerkonzentration im Korn
(Bereich 1 in Abb. 4.9 (b)). Bei kleiner angelegter Spannung (V < kT/q) ist der
Spannungsabfall über beide Barrieren gleich groß und proportional zum Strom. In
diesem Fall kann für den Bereich 3 ein effektiver spezifischer Widerstand

1

r3

= qn1µBL (4.36)

definiert werden, wobei L = (l1 +l2) die Gesamtkorngröße ist. Die ebenfalls in Gleichung
4.36 auftretende Größe µB hat die Dimension einer Beweglichkeit und ist gegeben durch

µB =
qL√

2πm∗kT
exp

(
−φB
kT

)
(4.37)

Mit der Beziehung r3 = l1L/l2ρ2 ergibt sich durch Einsetzen in Gleichung 4.32 schließlich
für die effektive spezifische Leitfähigkeit:

ρ∗ = ρ1 +
1

qn1µB
(4.38)

Für die Berechnung der effektiven Hallkonstante R∗H ist entscheidend, dass die freie
Ladungsträgerkonzentration n2 im Bereich der Barriere um einen Faktor exp(−φB/kT )

kleiner ist als n1 und somit der spezifische Widerstand im Bereich 2 deutlich größer ist
als im Bereich 1 (ρ2 >> ρ1). Unter dieser Bedingung erhält man aus Gleichung 4.33 für
die effektive Hallkonstante und die sich daraus ergebende effektive Hallbeweglichkeit
von polykristallinem Material:

R∗H =
1

qn∗
≈ 1

qn1

= R1 (4.39)

1

µ∗H
=

1

µ1

+
1

µB
(4.40)

Die aus Halleffektmessungen an polykristallinen Halbleitern bestimmte Ladungsträger-
konzentration n∗ stimmt demnach mit der Konzentration n1 im Inneren der Kristallite
überein und die gemessene Hallbeweglichkeit µ∗H entspricht entweder der Ladungsträ-
gerbeweglichkeit µ1 in den kristallinen Körnern (verschwindende Potentialbarrieren,
µ1 << µB(φ)) oder der in Gleichung 4.25 angegebenen effektiven Ladungsträgerbeweg-
lichkeit µeff (große Potentialbarrieren, µ1 >> µB(φ)).
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4.2.3 Abweichung vom thermisch aktivierten Transport

Nach den Modellen sowohl von Seto als auch von Baccarani et al. ist die spezifische
Leitfähigkeit von polykristallinem Silizium thermisch aktiviert und sollte somit in einer
Arrhenius-Darstellung einen linearen Verlauf zeigen. Für die hier untersuchten poly-Si
Schichten wird ein solches Verhalten allerdings nur im Bereich hoher Temperaturen
beobachtet. Zu tiefen Temperaturen ist dagegen insbesondere bei den Schichten mit
hoher Leitfähigkeit (Td um 300 ◦C auf Corning Glas) eine deutliche Krümmung in den
σ(T−1)-Kurven zu erkennen. Experimentell ist ein solches Temperaturverhalten nicht
ungewöhnlich [39] und wird sowohl bei Leitfähigkeitsuntersuchungen an polykristallinen
Halbleitern (wie z.B. poly-Si [159], µc-Si [172]) als auch an einzelnen Korngrenzen (z.B.
in Si [173], Ge [174] und GaAs [89]) beobachtet. Im Folgenden werden die in der Literatur
für die Abweichung von einem reinen thermisch aktivierten Verhalten vorgeschlagenen
Mechanismen vorgestellt und ihre Anwendbarkeit auf die hier untersuchten poly-Si
Schichten diskutiert.

Das aktivierte Verhalten der Leitfähigkeit im Seto-Modell basiert auf der Annahme,
dass der Ladungstransport in poly-Si ausschließlich durch thermionische Emission freier
Ladungsträger über die Potentialbarrieren an den Korngrenzen bestimmt wird. Diese
Annahme gilt allerdings nur für große Barrierenhöhen und breite Raumladungszonen,
wie sie bei teilweiser Verarmung und nicht zu hoher Dotierung vorliegen. Sind die
poly-Si Schichten dagegen hoch dotiert, so ist die Barrierenbreite klein im Vergleich zur
Kristallitgröße und die Potentialbarrieren können von den Ladungsträgern nicht nur
durch thermionische Emission, sondern auch durch Tunnelprozesse bzw. eine Kombina-
tion aus beidem (thermionische Feldemission) überwunden werden. Mit abnehmender
Temperatur nimmt dabei der relative Anteil des Tunnelstroms zu. Die Temperatur-
abhängigkeit der Dunkelleitfähigkeit kann in diesem Fall durch die Kombination aus
einem aktivierten Verhalten bei hohen Temperaturen und einem Tunnelbeitrag im
Tieftemperaturbereich beschrieben werden, der zu einem deutlichen Abflachen der
σ(T−1)-Kurven führt [38]. Wie Untersuchungen an µc-Si [175] und poly-Te [176] zeigen,
liegt die kritische Barrierenweite für das Einsetzen eines Tunnelbeitrags bei etwa 5 nm.
Die Breite der Verarmungszone W kann über die Barrierenhöhe EB gemäß

W =

√
2εEB
q2N

(4.41)
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bestimmt werden. Geht man bei den hier untersuchten poly-Si Filmen von einer maxima-
len Dotierkonzentration von N = 5 · 1016 cm−3 (siehe Hallergebnisse der bei Td = 300 ◦C
auf Corning Glas deponierten poly-Si Schicht) und einer Korngrenzendefektdichte von
Nt ≈ 1012 cm−2 in der Mitte der Bandlücke aus, so beträgt die minimale Barrierenweite
W ≈ 100 nm. Ein merklicher Beitrag des Tunnelstroms zur Gesamtleitfähigkeit ist bei
den hier untersuchten Proben demnach nicht zu erwarten. Dieses Ergebnis ist konsistent
mit Leitfähigkeitsuntersuchungen an Si-Bikristallen, die bis zu einer Dotierung von
N = 1 · 1017 cm−3 ebenfalls ein nahezu reines Arrhenius-Verhalten der Leitfähigkeit
zeigen [2].

Eine weitere Ursache für die Abweichung vom einfach aktivierten Transportverhalten
liegt in der Inhomogenität von poly-Si begründet. In seinem Modell geht Seto von einer
sehr idealisierten Struktur des polykristallinen Materials mit gleich großen Körnern,
einheitlicher Dotierung und einer für alle Korngrenzen identischen Defektdichte aus.
Reale poly-Si Schichten haben dagegen eine gewisse Verteilung von Korngrößen und
auch die Korngrenzen unterscheiden sich häufig stark hinsichtlich ihrer elektrischen
Eigenschaften. Zusätzlich kann z.B. aufgrund unterschiedlich starker Segregation auch
die Dotierung von Korn zu Korn fluktuieren. Da EB nach Gleichung 4.18 bzw. 4.21
von allen drei Größen abhängt, ist anzunehmen, dass in realen poly-Si Filmen sowohl
eine räumliche als auch eine energetische Verteilung von Barrierenhöhen vorliegt. Der
Einfluss einer solchen Variation der Barrierenhöhe auf das Temperaturverhalten der
Leitfähigkeit wurde von Werner theoretisch untersucht [39]. Hierfür ging er von einer
gaußförmigen Verteilung der Barrierenhöhen EB um einen Mittelwert ĒB mit der
Standardabweichung σB gemäß

P (EB) =
1

σB
√

2π
exp

(
−(ĒB − EB)2

2σ2
B

)
(4.42)

aus. Setzt man diese Gaußverteilung an Stelle von EB in den Ausdruck für die Leit-
fähigkeit bei thermionischer Emission (Gleichung 4.15) ein und integriert über die
Energie, so lässt sich das Ergebnis durch Einführung einer effektiven Barrierenhöhe

EB,eff(T ) = ĒB −
σ2
B

2kT
(4.43)

wieder durch eine Gleichung identischer Form ausdrücken. Die effektive Barrierenhöhe
ist dabei stets kleiner als die mittlere Barrierenhöhe ĒB und nimmt mit sinkender
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Abbildung 4.11: Beweglichkeit µ(T ) nach Gleichung 4.44 für drei Barrierenhöhenver-
teilungen P (EB) mit Mittelwert ĒB und Standardabweichung σB
(eingebettete Abb.). Die Punkte sind die experimentellen Daten des
bei Td = 300 ◦C auf Corning Glas abgeschiedenen poly-Si Films.

Temperatur ab. Der Ladungstransport findet demnach hauptsächlich über Korngrenzen
mit geringen Barrierenhöhen statt und zu tiefen Temperaturen nimmt der relative
Anteil der kleineren Barrieren am Stromtransport zu. Die Temperaturabhängigkeit der
Beweglichkeit kann in diesem Fall durch

µ(T ) =
qL√

2πm∗kT
exp

(
−ĒB − σ

2
B/2kT

kT

)
(4.44)

beschrieben werden und zeigt in einer Arrhenius-Darstellung ein deutliches Abflachen
zu tiefen Temperaturen. Abb. 4.11 veranschaulicht den nach Gleichung 4.44 berechneten
Verlauf von µ(T ) für drei unterschiedlich breite Barrierenhöhenverteilungen P (EB)

(eingebettete Abb.). Bei Halleffektmessungen an den hier untersuchten poly-Si Schichten
wird ein solches Verhalten der Beweglichkeit nicht beobachtet. Die Hallbeweglichkeit der
bei Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning Glas abgeschiedenen Schichten kann ein-
deutig durch ein aktiviertes Verhalten mit einer Aktivierungsenergie von Eµ

A ≈ 44 meV
bzw. Eµ

A ≈ 62 meV beschrieben werden (Punkte in Abb. 4.11). Anzumerken ist hierbei
allerdings, dass der mittels Halleffektmessungen zugängliche Temperaturbereich relativ
klein ist und dass auch die Dunkelleitfähigkeit dieser Proben bei hohen Temperaturen
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durch ein einfach aktiviertes Verhalten beschrieben werden kann. Für tiefe Temperatu-
ren zeigt die Dunkelleitfähigkeit des bei Td = 300 ◦C deponierten poly-Si Films dagegen
eine deutliche Abweichung vom Arrhenius-Verhalten (Abb. 3.9), die durchaus durch
das beschriebene Abflachen der Beweglichkeit verursacht werden kann. Die Tatsache,
dass der bei Td = 50 ◦C abgeschiedene Film dieses Abflachen nicht zeigt ist auf die
starke Ladungsträgerverarmung in den Körnern dieser Schicht zurückzuführen, für die
Eσ
A durch die Aktivierung von Ladungsträgern von der Fermienergie ins Valenzband

und nicht von Eµ
A bestimmt wird.

In den bis jetzt vorgestellten Modellen wird das nicht-aktivierte Verhalten der Dun-
kelleitfähigkeit ausschließlich auf eine temperaturabhängige Änderung der (wirksamen)
Barrierenhöhe EB und somit auf die effektive Beweglichkeit zurückgeführt. Im Gegen-
satz zu den Schichten auf Corning Glas zeigen die poly-Si Filme auf SiN/Borofloat
Glas allerdings überhaupt kein aktiviertes Verhalten der Beweglichkeit, so dass für
diese Filme auch nicht von einem durch Korngrenzenbarrieren limitierten Transport
ausgegangen werden kann. Nichtsdestotrotz weicht auch das Temperaturverhalten
der spezifischen Leitfähigkeit dieser Filme - wenn auch nur geringfügig - von einem
einfachen Arrhenius-Verhalten ab. Anhand der entsprechenden Hallergebnisse wird
dabei deutlich, dass dies nicht auf die Beweglichkeit, sondern auf eine Verringerung der
Aktivierungsenergie für die Ladungsträgerkonzentration En

A mit sinkender Temperatur
zurückzuführen ist. Ein solches Verhalten deutet zusammen mit der ebenfalls beob-
achteten Meyer-Neldel Beziehung zwischen σ0 und Eσ

A auf eine temperaturabhängige
Verschiebung des Ferminiveaus hin, die im folgenden Abschnitt diskutiert wird.

4.2.4 Meyer-Neldel Korrelation und Lage der Fermienergie

Im Bereich hoher Temperaturen zeigt σd für alle untersuchten poly-Si Schichten ein
aktiviertes Temperaturverhalten. Hierbei besteht zwischen dem Vorfaktor σ0 und der
Aktivierungsenergie Eσ

A der Leitfähigkeit eine Meyer-Neldel Beziehung der Form (Abb.
3.12)

σ0 = σ00 exp

(
Eσ
A

kTiso

)
(4.45)

Die Meyer-Neldel Relation (MNR) wird bei einer Vielzahl von aktivierten Prozessen (z.B.
Leitfähigkeit, Thermokraft, Feldeffekt und Ladungsemission aus tiefen Störstellen) in
unterschiedlichen Materialien (z.B. a-Si, µc-Si und III-V-Halbleitern) beobachtet [177],
aber ihr genauer mikroskopischer Ursprung ist bis heute nicht vollständig geklärt. Für
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die physikalische Interpretation der empirischen MNR existieren in der Literatur im
Wesentlichen zwei Modelle, die im Folgenden vorgestellt und diskutiert werden.

Zur Beschreibung der thermisch aktivierten Leitfähigkeit in a-Si entwickelten Overhof
und Thomas ein Modell, das die MNR mit der statistischen Verschiebung (statistical
shift) des Ferminiveaus in der Bandlücke verknüpft [70,178,179]. Für die spezifische
Leitfähigkeit beim Ladungstransport oberhalb der Beweglichkeitskante EV in einem
Transportband (z.B. dem Valenzband) gilt [69]:

σ(T ) = σm exp

(
−EV (T )− EF (T )

kT

)
(4.46)

Hierbei ist σm die aus der mikroskopischen Theorie stammende minimale metallische
Leitfähigkeit [180] und EV − EF der energetische Abstand zwischen dem Transport-
energieniveau und der Fermienergie EF , der im Allgemeinen temperaturabhängig
ist. Die Temperaturabhängigkeit folgt zum Einen aus einer Änderung der Bandlücke
(EV = EV (T )) und zum Anderen aus der statistischen Verschiebung der Fermiener-
gie aufgrund einer im Energiebereich 2kT um EF asymmetrischen Zustandsdichte
(EF = EF (T )). Overhof und Thomas betrachten eine solche statistische Verschiebung
der Fermienergie für den typischen Fall einer von der Bandkante zur Bandlückenmitte
hin exponentiell abfallenden Zustandsdichte N(E). Der sich dabei aus der Ladungsneu-
tralitätsbedingung

n =

∞∫
−∞

N(E)f(E,EF (T ), T )dE = const. (4.47)

ergebende Verlauf von EF (T ) kann in einem gewissen Temperaturbereich um Raum-
temperatur durch eine lineare Temperaturabhängigkeit der Form

EF (T ) = E∗F (0) + γ∗F T (4.48)

angenähert werden. Setzt man diesen Verlauf von EF (T ) in Gleichung 4.46 ein, so folgt
für die spezifische Leitfähigkeit:

σ(T ) = σm exp

(
γ∗F
k

)
︸ ︷︷ ︸

σ∗
0

· exp

(
−EV − E

∗
F (0)

kT

)
︸ ︷︷ ︸

exp(−Eσ∗A /kT)

(4.49)
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Abbildung 4.12: Position der Fermienergie EF relativ zur Valenzbandkante in der Mitte
des Kristalliten E0

V als Funktion der Temperatur T berechnet nach
Gleichung 4.46 unter der Annahme einer mikroskopischen Leitfähigkeit
von σm = 150 (Ωcm)−1 für festphasenkristallisiertes poly-Si auf Cor-
ning Glas und SiN/Borofloat Glas, abgeschieden bei unterschiedlichen
Depositionstemperaturen Td. Die Linien sind lineare Anpassungen an
den Temperaturverlauf gemäß Gleichung 4.48.

und zwischen dem exponentiellen Vorfaktor σ∗0 und der Aktivierungsenergie Eσ∗
A besteht

eine MNR gemäß Gleichung 4.45. Aufgrund der für die Herleitung verwendeten Nähe-
rung von EF (T ) (Gleichung 4.48) kann aus einer Arrhenius-Auftragung der spezifischen
Leitfähigkeit dabei weder die reale Aktivierungsenergie EV − EF (T ) bzw. ihr Wert bei
T = 0 K noch der mikroskopische Vorfaktor σm bestimmt werden. Nach diesem Modell
ist das Auftreten der Meyer-Neldel Beziehung also auf eine temperaturabhängige Lage
des Ferminiveaus zurückzuführen. Unter der Annahme eines exponentiellen Vorfaktors
der Leitfähigkeit von σm = 150 (Ωcm)−1 [181] kann nach Gleichung 4.46 die Tempe-
raturabhängigkeit des energetischen Abstands E0

V (T )− EF (T ) aus den experimentell
ermittelten σd(T )-Kurven bestimmt werden. Abb. 4.12 zeigt die Lage des Ferminiveaus
relativ zur Valenzbandkante in der Mitte des Korns als Funktion der Temperatur für
verschiedene poly-Si Filme auf Corning Glas bzw. SiN-beschichtetem Borofloat Glas.
Für poly-Si Schichten mit großer Aktivierungsenergie, d.h. geringer Leitfähigkeit bei
Raumtemperatur schiebt die Fermienergie mit zunehmender Temperatur in Richtung
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Substrat Td Eσ
A σ0 E0

V − E∗F (0) γ∗F/k σm exp (γ∗F/k)
(◦C) (eV) ((Ωcm)−1) (eV) ((Ωcm)−1)

Corning 50 0.499 4.33 · 103 0.499 3.39 4.46 · 103
300 0.084 1.11 · 100 0.084 -4.90 1.12 · 100

SiN/Borofloat 50 0.532 4.47 · 103 0.532 3.42 4.57 · 103
300 0.529 5.37 · 103 0.530 3.61 5.55 · 103
500 0.501 6.16 · 102 0.503 1.49 6.63 · 102

Tabelle 4.3: Gegenüberstellung der experimentellen Ergebnisse aus einer Arrhenius-
Auftragung (Eσ

A, σ0) und der sich nach dem Modell von Overhof und
Thomas bei linearer Verschiebung von EF (T ) mit dem Temperaturkoeffizi-
enten γ∗F ergebenden Werte Eσ∗

A und σ∗0.

Bandkante. Poly-Si Filme mit geringer Aktivierungsenergie, d.h. hoher Leitfähigkeit bei
Raumtemperatur (Corning Glas, Td ≈ 300 ◦C) zeigen dagegen eine entgegengesetzte
Verschiebung in Richtung Bandlückenmitte. In beiden Fällen kann die Änderung der
Lage des Ferminiveaus gut durch einen linearen Temperaturverlauf gemäß Gleichung
4.48 angenähert werden. Die zugehörigen Temperaturkoeffizienten γ∗F sowie die zu
T = 0 K extrapolierten Werte von E0

V − EF (T ) sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst.
Neben diesen Werten sind auch die aus entsprechenden Arrhenius-Darstellungen von σd
bestimmten Aktivierungsenergien Eσ

A und exponentiellen Vorfaktoren σ0 sowie die nach
dem Modell von Overhof und Thomas gemäß Gleichung 4.49 berechneten theoretischen
Vorfaktoren σ∗0 = σm exp (γ∗F/k) angegeben. Die gute Übereinstimmung sowohl zwi-
schen Eσ

A und E0
V −E∗F (0) als auch zwischen σ0 und σ∗0 zeigt dabei, dass das Auftreten

der MNR in den hier untersuchten festphasenkristallisierten poly-Si Filmen konsistent
mit einer statistischen Verschiebung des Ferminiveaus ist. Unter dieser Voraussetzung
können aus der Richtung und der Stärke der Verschiebung (Vorzeichen und Absolutwert
von γ∗F ) zusätzliche Informationen über die Zustandsdichte im Bereich 2kT um EF

abgeleitet werden. Aufgrund der zu erfüllenden Ladungsneutralität (Gleichung 4.47)
gilt dabei grundsätzlich folgendes: Mit steigender Temperatur verschiebt die Fermi-
energie immer in Richtung der geringeren Zustandsdichte und die Verschiebung ist
umso ausgeprägter, je niedriger und je asymmetrischer die Zustandsdichte um EF

ist. Die experimentellen Ergebnisse aus Abb. 4.12 können demnach folgendermaßen
interpretiert werden: Für poly-Si Schichten mit geringer Aktivierungsenergie (z.B.
Corning, TD = 300 ◦C) liegt EF im Bereich der Akzeptorzustände nahe der Valenz-
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Abbildung 4.13: Zustandsdichtemodell zur Veranschaulichung der statistischen Ver-
schiebung der Fermienergie EF mit der Temperatur T bei (a) geringer
Aktivierungsenergie und (b) hoher Aktivierungsenergie. Dargestellt
sind das Valenzband (VB), das Leitungsband (CB), Akzeptorzustände
an der Valenzbandkante (A) und Defektzustände in der Bandlücken-
mitte (D).

bandkante und schiebt aufgrund der mit zunehmendem Abstand von der Bandkante
steil abfallenden Zustandsdichte stark in Richtung Bandlückenmitte (Abb. 4.13 (a)).
Bei poly-Si Filmen mit hoher Aktivierungsenergie (z.B. Corning, TD = 50 ◦C) liegt die
Fermienergie dagegen nahe der Bandlückenmitte (Abb. 4.13 (b)) und die Verschiebung
von EF wird durch die defektbedingte Zustandsdichte in diesem Bereich bestimmt.
Die beobachtete Verschiebung in Richtung Valenzbandkante ist dabei konsistent mit
einer zur Bandlückenmitte hin ansteigenden Zustandsdichte. Abb. 4.13 veranschaulicht
eine entsprechende Zustandsdichteverteilung innerhalb der Kristallite bestehend aus
Akzeptorzuständen (A) an der Valenzbandkante und Defektzuständen (D) in der Band-
lückenmitte. Der Temperaturkoeffizient ist hierbei für alle amorph abgeschiedenen und
anschließend festphasenkristallisierten Schichten nahezu identisch, was auf vergleichbare
Zustandsdichten in den poly-Si Filmen hindeutet. Direkt polykristallin abgeschiedene
Filme zeigen dagegen eine deutlich geringere Temperaturabhängigkeit des Ferminiveaus.
Verantwortlich hierfür ist mit großer Wahrscheinlichkeit eine höhere Zustandsdichte
im Bereich zwischen der Valenzbandkante und der Bandmitte aufgrund weiter aus-
gedehnter Valenzbandausläufer. Für diese Annahme spricht zum Einen die größere
Unordnung in den direkt kristallin abgeschiedenen Schichten aufgrund der deutlich
kleineren Korngrößen und zum Anderen die stärkere Absorption für Photonenenergien
knapp unterhalb der Bandlückenenergie (Abb. 3.26).
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Mit Hilfe des Modells von Overhof und Thomas kann die MNR für elektronische
Prozesse in a-Si (und auch in den hier untersuchten poly-Si Filmen) gut erklärt werden.
Allerdings existieren auch eine Reihe experimenteller Befunde, die gegen eine solche
Interpretation sprechen. Erstens, wenn für das Auftreten der MNR wirklich exponentielle
Zustandsdichten in der Bandlücke benötigt werden, ist es schwer nachzuvollziehen,
warum sie so weit verbreitet ist. Insbesondere ist nicht zu verstehen, warum auch
kristalline Materialien eine MNR zeigen [182,183], für die eine solche Zustandsdichte
definitiv nicht angenommen werden kann. Zweitens kann nicht erklärt werden, warum die
MNR häufig nur für relativ große Aktivierungsenergien (EA >> kTiso) beobachtet wird
und für kleinere Energien nicht mehr anwendbar ist [184]. Und schließlich ist es schwer
nachzuvollziehen, warum völlig unterschiedliche physikalische Phänomene im gleichen
Material oder gleiche Phänomene in unterschiedlichen aber miteinander verwandten
Materialien durch dieselben Meyer-Neldel Parameter bestimmt sein sollten [185].
Um diese Unzulänglichkeiten der Zustandsdichtemodelle zu beseitigen wurde von

Yelon und Movaghar [72, 73] ein alternatives Modell entwickelt, das die MNR als
natürliche Folge statistischer Prozesse bei Vielfachanregung über eine Energiebarriere
beschreibt. Ausgangspunkt für die Betrachtungen von Yelon und Movaghar ist die
theoretische Beschreibung aktivierter Prozesse in chemischen Reaktionen durch eine
Reaktionsrate der Form [186]

ν = ν00 exp

(
−∆G

kT

)
(4.50)

Hierbei ist ∆G die Differenz der freien Enthalpie zwischen dem Maximum einer
Aktivierungsbarriere und dem Ausgangszustand und ν00 eine Konstante. Aus der
thermodynamischen Zustandfunktion

∆G = ∆H − T∆S (4.51)

mit der Enthalpiedifferenz ∆H und der Entropiedifferenz ∆S folgt dann:

ν = ν00 exp

(
∆S

k

)
· exp

(
−∆H

kT

)
(4.52)

Demnach ergibt sich eine MNR genau dann, wenn die Aktivierungsentropie proportional
zur Aktivierungsenthalpie ist (S ∝ H). Für eine geringe Aktivierungsenthalpie bzw.
Aktivierungsenergie gilt eine solche Proportionalität nicht, da der Aktivierungsprozess
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in diesem Fall von einer einzigen Anregung dominiert wird und die Reaktion somit
isoentropisch (∆S = 0) abläuft. Ist die Aktivierungsenergie dagegen groß verglichen
mit der typischen elementaren Anregung des Systems (z.B. Phonon), so kann der
aktivierte Prozess nur unter Beteiligung vieler Elementaranregungen stattfinden. Da
die Entropie proportional zum Logarithmus der Anzahl der möglichen Kombinationen
dieser elementaren Anregungen ist, nimmt ∆S mit wachsender Barrierenhöhe ∆H zu.
Die genaue Beziehung zwischen ∆S und ∆H hängt dabei von der Art der Anregung
ab. Als ein Beispiel kann angenommen werden, dass die Energie zum Überwinden der
Enthalpiebarriere ∆H durch die gleichzeitige Vernichtung vieler Phononen bereitgestellt
wird. Geht man vom einfachen Einstein-Modell des Phononenspektrums aus, in dem
jedes Quant eine Energie EE besitzt, so müssen für den Anregungsprozess genau
n = ∆H/EE Phononen vernichtet werden. Nimmt man ferner an, dass insgesamt N
Phononen innerhalb des Wechselwirkungsvolumens, aus dem sie vernichtet werden
können, vorhanden sind, so gilt für die mit der Anregung über die Barriere verbundene
Entropieänderung

∆S

k
= ln

[
N !

n! (N − n)!

]
≈ N ln

[
N

N − n

]
+ n ln

[
N − n
n

]
(4.53)

Für n << N erhält man schließlich die erwünschte Proportionalität zwischen der
Änderung der Entropie und der Enthalpie gemäß

∆S

k
≈ n ln

N

n
≈ ∆H

EE
lnN (4.54)

die durch Einsetzen in 4.52 (und unter der Annahme, dass N unabhängig von ∆H ist)
zu einer MNR gemäß

ν = ν00 exp

(
∆H

EE
lnN

)
︸ ︷︷ ︸

ν0

· exp

(
−∆H

kT

)
︸ ︷︷ ︸

exp(−EA/kT )

(4.55)

führt. Nach dem Modell von Yelon und Movaghar findet die Anregung über die Energieb-
arriere durch Absorption vieler Phononen aus einem Phononenreservoir statt und der
Meyer-Neldel Parameter kTiso entspricht im Wesentlichen der Energie einer elementaren
Anregung, d.h. der Energie eines Phonons. Die in dieser Arbeit experimentell bestimm-
ten Werte des Meyer-Neldel Parameters von kTiso ≈ 53 meV für amorph abgeschiedene
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bzw. kTiso ≈ 60 meV für direkt kristallin abgeschiedene poly-Si Schichten stimmen
dabei gut mit der mittleren Energie optischer Phononen in c-Si von EE ≈ 56 meV [187]
überein. Theoretisch kann also auch dieses Modell das Auftreten der MNR in den hier
untersuchten poly-Si Filmen beschreiben.

4.2.5 Hopping-Transport über lokalisierte Zustände

Neben den in den vorhergehenden Abschnitten diskutierten Mechanismen zur Beschrei-
bung des thermisch nicht aktivierten Transportverhaltens bei tiefen Temperaturen
wird in der Literatur häufig auch ein Ladungstransport über lokalisierte Zustände
an der Fermienergie angenommen. Dieser als Hopping-Transport bezeichnete Tunnel-
mechanismus wird normalerweise vorwiegend in relativ hoch dotierten kristallinen
Halbleitern oder amorphen Materialien beobachtet und setzt eine hohe Zustandsdichte
im Bereich der Fermienergie voraus. Im Fall polykristalliner Materialien ist insbesondere
in den ungeordneten Bereichen zwischen den Kristalliten von einer entsprechend hohen
Bandlückenzustandsdichte auszugehen. Ein möglicher Hopping-Transport bei tiefen
Temperaturen sollte demnach also bevorzugt entlang von Korngrenzen stattfinden. Im
Folgenden wird untersucht, ob ein Ladungstransport über lokalisierte Zustände ent-
lang von Korngrenzen auch in den hier untersuchten festphasenkristallisierten poly-Si
Filmen in Frage kommt. Hierzu wird zunächst das von Mott zur Beschreibung des
Hopping-Transportes entwickelte Modell vorgestellt und anschließend werden die mit
Hilfe dieses Modells aus den experimentellen Daten bestimmten Hopping-Parameter
diskutiert.
Hopping von Ladungsträgern zwischen lokalisierten Zuständen besteht aus zwei

Teilprozessen [188]. Die Ladungsträger nehmen zunächst aus dem Gitter thermische
Energie auf, die dem energetischen Abstand ∆E zwischen Anfangs- und Endzustand
entspricht und tunnelt im Anschluss durch die verbleibende Potentialbarriere zum
nächsten Zustand (Abb. 4.14). Die Übergangsrate zwischen zwei lokalisierten Zuständen
im Abstand R ist dabei gegeben durch [69]

ν = ν0 exp (−2αLR) exp

(
−∆E

kT

)
(4.56)

Hierbei ist ν0 die Frequenz, mit der die Ladungsträger gegen die Potentialbarriere
anlaufen (Phononenfrequenz) und α−1

L die Lokalisationslänge, d.h. die Ausdehnung der
Wellenfunktion des lokalisierten Zustands [189]. Obige Übergangsrate führt zu einem
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Abbildung 4.14: (a) Modell zur Veranschaulichung des Hopping-Transportes von La-
dungsträgern zwischen zwei lokalisierten Zuständen (Lokalisations-
länge α−1

L ) mit Energiedifferenz ∆E und räumlichem Abstand R. (b)
Hopping zwischen nächsten Nachbarn im Abstand R0 („nearest neigh-
bor hopping“, NNH) bzw. zwischen Zuständen mit variablem Abstand
(„variable range hopping“, VRH) in einem Potential V (x).

Beitrag des Hopping-Transportes zur spezifischen Leitfähigkeit gemäß [190]

σ = 2q2R2N(EF )ν0 · exp (−2αLR) exp

(
−∆E

kT

)
(4.57)

Die Hopping-Leitfähigkeit hängt also - typisch für einen quantenmechanischen Tunnel-
prozess [79] - im Wesentlichen vom energetischen (∆E) und räumlichen (R) Abstand
der beteiligten Zustände ab. Abhängig von diesen beiden Parametern und der zur
Verfügung stehenden thermischen Energie kann zwischen zwei verschiedenen Hopping-
Mechanismen unterschieden werden. Ist der mittlere Abstand R0 zwischen nächsten
Nachbarn deutlich kleiner als die Lokalisationslänge α−1

L (αLR0 << 1), so dominiert
in Gleichung 4.57 der zweite Exponentialterm und man beobachtet ein thermisch
aktiviertes Verhalten der Dunkelleitfähigkeit. Dieser Fall, bei dem die Ladungsträger
nur zwischen unmittelbar benachbarten Zuständen tunneln, wird als Nearest-Neighbor-
Hopping (NNH) bezeichnet [188]. Für im Vergleich zur Lokalisationslänge große mittlere
Abstände zwischen nächsten Nachbarn (αLR0 >> 1) dominiert in Gleichung 4.57 da-
gegen der erste Exponentialterm. In diesem Fall tunneln die Ladungsträger nicht in
benachbarte Zustände, sondern in weiter entferntere Zustände mit geringerer Ener-
giedifferenz. Dieser Mechanismus wird als Variable-Range-Hopping (VRH) bezeichnet
und findet vorwiegend bei tiefen Temperaturen in einem schmalen Energiebereich um
die Fermienergie statt. Die Hopping-Leitfähigkeit wird dabei durch die Tunnelprozesse
bestimmt, die zu einem minimalen Exponenten in Gleichung 4.57 führen. Unter der
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vereinfachten Annahme einer um die Fermienergie konstanten Zustandsdichte ergibt
sich aus der Minimierung dieses Exponenten (Gesetz von Mott [191])

σ(T ) = σh exp

[
−
(
T0

T

)1/4
]

, T0 =
16α3

L

kN(EF )
(4.58)

Hierbei ist N(EF ) die Zustanddichte an der Fermienergie und σh der mikroskopi-
sche Vorfaktor der Hopping-Leitfähigkeit, der in der Größenordnung der minimalen
metallischen Leitfähigkeit liegt [192]. Für die mittlere Hopping-Distanz R̄ sowie die
Energiedifferenz der am Tunnelprozess beteiligten Zustände ∆E gilt dabei [193]

R̄ =

(
9

8παLkTN(EF )

)1/4

(4.59)

∆E =

(
3

4πR3N(EF )

)
(4.60)

Von den in dieser Arbeit untersuchten Proben zeigen nur die bei Td = 100 ◦C,
Td = 150 ◦C und Td = 200 ◦C auf Corning Glas deponierten poly-Si Filme ein entspre-
chendes Temperaturverhalten der Leitfähigkeit bei tiefen Temperaturen. In Abb. 4.15
ist exemplarisch die Dunkelleitfähigkeit der bei Td = 150 ◦C auf Corning Glas abgeschie-
denen poly-Si Schicht als Funktion von T−1/4 dargestellt. Für diese Probe kann σd über
einen großen Temperaturbereich von 50 K ≤ T ≤ 175K hervorragend durch Gleichung
4.58 mit den in der Abbildung angegebenen Parametern beschrieben werden (gestrichel-
te Linie in Abb. 4.15). Der Wert des Parameters T0 stimmt hierbei sehr gut mit den für
Hopping-Transport in a-Si [194,195] bzw. µc-Si [196] beobachteten Werten überein. Für
den exponentiellen Vorfaktor finden sich in der Literatur dagegen sehr unterschiedliche
Werte, die z.T. um viele Größenordnungen variieren und zudem deutlich vom theoretisch
erwarteten Wert (minimale metallische Leitfähigkeit σm [192]) abweichen. Zusätzlich
wird häufig eine mit der Meyer-Neldel Relation beim aktivierten Transport vergleichba-
re exponentielle Abhängigkeit des Vorfaktors von T0 beobachtet. Dieses Verhalten kann
u.a. auf einen Hopping-Transport über lokalisierte Zustände in einer um EF exponentiell
variierenden Zustandsdichteverteilung wie z.B. innerhalb der Bandausläufer amorpher
Halbleiter, zurückgeführt werden [197]. Ein Temperaturverhalten der Leitfähigkeit
gemäß Gleichung 4.58 ist zwar eine notwendige, aber keinesfalls eine hinreichende
Bedingung für die Anwendbarkeit der VRH-Theorie. Hierfür müssen ferner auch die
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Abbildung 4.15: Dunkelleitfähigkeit σd des bei Td = 150 ◦C auf Corning Glas depo-
nierten poly-Si Films als Funktion von T−1/4. Die gestrichelte Gerade
ist eine Anpassung gemäß Gleichung 4.58 mit den in der Abbildung
angegebenen Parametern.

entsprechenden Hopping-Parameter (N(EF ), R̄ und ∆E) physikalisch sinnvolle Werte
liefern und die vom Modell geforderten Voraussetzungen erfüllen. Zum Einen darf die
mittlere Hopping-Energie nicht kleiner als die thermische Energie sein (∆E > kT ) und
zum Anderen muss die Schichtdicke deutlich größer als die mittlere Hopping-Distanz
sein (d >> R̄). Unter der Annahme einer für lokalisierte Zustände in Silizium typischen
Lokalisationslänge von α−1

L = 10 Å [191,198,199] erhält man für die bei Td = 150 ◦C
abgeschiedene poly-Si Schicht (T = 100 K): N(EF ) ≈ 1 · 1018 cm−3eV−1, R̄ ≈ 14 nm
und ∆E ≈ 82 meV. Diese Hopping-Parameter erfüllen beide Bedingungen. Die ermit-
telte Zustandsdichte an der Fermienergie ist zudem konsistent sowohl mit theoretischen
Berechnungen von Godet (Lokalisationsparameter N(EF )α−3

L ≈ 1 · 10-3 eV−1) [197]
als auch mit experimentell bestimmten Zustandsdichten in a-Si bzw. µc-Si [194,196].
Demnach ist auch Hopping-Transport als Ursache für die zu tiefen Temperaturen
hin gekrümmten σ(T−1)-Kurven nicht auszuschließen. Hierbei ist allerdings anzumer-
ken, dass die aus den experimentellen Daten bestimmte Zustandsdichte stark von der
angenommenen Lokalisationslänge abhängt (N(EF ) ∝ α3

L) und somit nur als grobe
Abschätzung angesehen werden kann.
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4.2.6 Wasserstoffbedingte Änderung der

Transporteigenschaften

Zur Verbesserung der elektrischen und optoelektrischen Eigenschaften polykristalliner
Siliziumschichten werden diese typischerweise einer Nachbehandlung mit atomarem
Wasserstoff unterzogen. Bei diesem als „Wasserstoffpassivierung“ bezeichneten Prozess
wird im Wesentlichen die besondere Eigenschaft von Wasserstoff ausgenutzt, mit ei-
ner Vielzahl elektrisch aktiver Defekte in Si Komplexe bilden zu können, wodurch
entsprechende Zustände in der Bandlücke eliminiert werden [125]. Häufig wird in die-
sem Zusammenhang allerdings nur ein einziger Defekt, nämlich das Si Dangling-Bond,
betrachtet, dessen Konzentrationsabnahme sich mittels der Methode der Elektronenspin-
resonanz gut beobachten lässt. Neben dieser Passivierung von Dangling-Bond Defekten
beeinflusst Wasserstoff die elektrischen Eigenschaften von Silizium aber auch durch
eine Vielzahl weiterer Prozesse wie z.B. die Neutralisation vorhandener Dotanden, die
Bildung aktiver Donator- bzw. Akzeptorzustände oder die Erzeugung neuer zusätzlicher
Defekte. Auch das Passivierungsverhalten der hier untersuchten festphasenkristallisier-
ten poly-Si Filme kann nicht ausschließlich mit einer Reduktion der Dangling-Bond
Konzentration interpretiert werden. Im Folgenden werden deshalb zunächst die aus
der Literatur bekannten und für den elektrischen Transport relevanten Eigenschaften
von Wasserstoff in Silizium vorgestellt und im Anschluss mit den experimentellen
Ergebnissen korreliert.

Isolierter interstitieller Wasserstoff in Silizium hat einen amphoterischen Charakter,
kann demnach abhängig von der Besetzung einen neutralen (H0), positiven (H+) oder
negativen (H–) Ladungszustand annehmen. Der Ladungszustand bestimmt hierbei u.a.
die Bindungskonfiguration von Wasserstoff im Si-Netzwerk. Im positiven bzw. neutra-
len Zustand befindet sich der Wasserstoff aufgrund der in diesem Bereich maximalen
Elektronenzustandsdichte im Bindungsmittelpunkt zwischen zwei Si-Atomen („bond-
center site“, BC) und bildet mit diesen eine 3-Zentren-Bindung (Abb. 4.16 (a)). Sowohl
dichtefunktionaltheoretische (DFT) Berechnungen [200] als auch experimentelle Unter-
suchungen [201,202] zeigen dabei, dass diese Konfiguration zu einem Donatorniveau
bei EC − ED ≈ 0.2 eV führt. Im negativen Ladungszustand bevorzugt Wasserstoff da-
gegen Bereiche niedriger Elektronenzustandsdichte und befindet sich deshalb auf einem
interstitiellen Tetraederplatz („tetrahedral intersticial site“, Td) (Abb. 4.16 (b)). Mit
dieser Konfiguration ist ein Akzeptorniveau bei EC − EA ≈ 0.6 eV verknüpft [200,203].
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Abbildung 4.16: Mögliche Bindungskonfigurationen von isoliertem Wasserstoff in Sili-
zium [200]. (a) H im Bindungsmittelpunkt zwischen zwei Si-Atomen
(„bond-center site“, BC) und (b) H auf einem interstitiellen Tetraeder-
platz („tetrahedral intersticial site“, Td).

Die Stabilität der einzelnen Ladungszustände hängt von ihrer Besetzung und somit
von der Lage der Fermienergie ab. Abb. 4.17 zeigt die mittels DFT in der lokalen
Dichtenäherung („local density approximation“, LDA) berechneten Bildungsenergien
von H–, H0 und H+ in Si als Funktion der Fermienergie [204]. Die Bildungsenergie
entspricht hierbei der Energie, die benötigt wird, um ein Wasserstoffatom im entspre-
chenden Ladungszustand in das Wirtsmaterial einzubauen. Für EF − EV < 0.8 eV ist
H+ der stabilste Ladungszustand und für EF − EV > 0.8 eV ist H– am stabilsten. Die
Bildungsenergie für den neutralen Zustand (H0) hängt dagegen nicht von EF ab und ist
stets größer als für H+ bzw. H–. Diese Eigenschaft führt dazu, dass das Donatorniveau
ED = ε(+/0) energetisch über dem Akzeptorniveau EA = ε(0/−) liegt, was typisch für
ein Defektzentrum mit negativer Korrelationsenergie U = EA − ED ist. Die aus den
theoretischen Berechnungen bestimmten Umladungsniveaus werden auch experimentell
bestätigt [200,203]. Wasserstoff ist demnach selbst ein aktiver Dotand in Si (Donator
in p-typ Si und Akzeptor in n-typ Si) und wirkt der nominellen Dotierung entgegen. Im
Fall der hier untersuchten Bor-dotierten poly-Si Schichten liegt der Wasserstoff dabei
im Wesentlichen als H+ vor und fungiert somit als kompensierender Donator.

Zusätzlich zu dieser indirekten Kompensation aufgrund seiner Dotiereigenschaften
kann Wasserstoff vorhandene Dotanden auch direkt neutralisieren [205–207]. Bei diesem
Prozess werden geladene Wasserstoffatome aufgrund der Coulombanziehung von ioni-
sierten Dotieratomen mit entgegengesetzter Ladung eingefangen und bilden mit diesen
elektrisch inaktive Komplexe. Für die zur Dotierung von Si am häufigsten verwendeten
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Abbildung 4.17: Bildungsenergien von H–, H0 und H+ in Si als Funktion der Fermi-
energie EF nach DFT-LDA-Rechnungen [204].

Elemente B und P kann dieser Mechanismus durch die Reaktionen

P+ + H– ⇔ (PH)0 (4.61)

B– + H+ ⇔ (BH)0 (4.62)

beschrieben werden. Die Neutralisation von Dotieratomen durch Komplexbildung mit
geladenen Wasserstoffatomen ist dabei eine direkte Folge der zuvor beschriebenen
Kompensationseigenschaft von Wasserstoff [204]: Zunächst rekombinieren die von den
Wasserstoffatomen abgegebenen Minoritätsladungsträger mit vorhandenen Majoritäts-
ladungsträgern (Kompensation) und anschließend binden sich die mobilen geladenen
Wasserstoffatome an ionisierte Dotieratome (Neutralisation). Im Allgemeinen ist die
Passivierung von Akzeptoren dabei stärker ausgeprägt als die von Donatoren [207].
Ursache hierfür ist die bei gleicher Dotierung höhere Konzentration von H+ in p-typ
Si im Vergleich zu H– in n-typ Si aufgrund der in Relation zur Bandlückenmitte
asymmetrischen Lage des Umladungsniveaus ε(+/−) [200] (Abb. 4.17).
Analog zur gerade beschriebenen Neutralisation flacher Donator- bzw. Akzeptorzu-

stände passiviert Wasserstoff auch tiefe Defektzentren. Die wasserstoffbedingte Verbes-
serung der elektronischen Qualität von a-Si und poly-Si beruht dabei in erster Linie auf
der Passivierung von Si Dangling-Bonds, die den wesentlichen (intrinsischen) Defekt
in diesen Materialien darstellen. Wasserstoff sättigt allerdings nicht nur vorhandene
Dangling-Bonds ab, sondern kann durch Aufbrechen verspannter Si-Si Bindungen auch
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(a) (b)

Abbildung 4.18: (a) Molekularer Wasserstoffkomplex H2
* bestehend aus einem Wasser-

stoffatom in der BC-Position und einem weiteren Wasserstoffatom in
der Td-Position [208]. (b) Aus mehreren H2

*-Komplexen aufgebauter
ausgedehnter Defekt (Platelet) [209].

selbst neue Dangling-Bonds erzeugen. Die Vernichtung und Generation von Dangling-
Bond Defekten lässt sich durch folgende Reaktionen zusammenfassen [104]:

(Si—Si)verspannt + SiDB + (Si—H) + H ⇔ (Si—Si)verspannt + 2(Si—H) (4.63)

(Si—Si)verspannt + H ⇔ (Si—H) + SiDB (4.64)

(Si—H) ⇔ SiDB + H (4.65)

Unter gegebenen experimentellen Bedingungen (definiertes chemisches Potential von
Wasserstoff im Plasma und in der Probe) stellt sich während der Wasserstoffbehandlung
ein Gleichgewichtszustand zwischen Defektpassivierung und Defektgeneration ein, der
beim anschließenden schnellen Abkühlen eingefroren wird.

In vielen Fällen übersteigt die Wasserstoffkonzentration in poly-Si (typischerweise
≈ 1021 cm−3) allerdings sowohl die Konzentration an Dangling-Bonds (< 1019 cm−3)
als auch die Dotierkonzentration um ein Vielfaches. Folglich ist ein Großteil des Was-
serstoffs in poly-Si weder an Si Dangling-Bonds noch in Komplexen mit Dotieratomen
gebunden. Weitere mögliche Konfiguration von Wasserstoff in Silizium sind zum Einen
interstitielle Wasserstoffmoleküle (H2) und zum Anderen molekulare Wasserstoffkom-
plexe (H2

*). Letztere bestehen aus je einem Wasserstoffatom in der BC-Position und
einem weiteren Wasserstoffatom in der gegenüberliegenden Td-Position [208] (Abb. 4.18
(a)). Theoretische Berechnungen ergeben für beide Konfigurationen relativ niedrige
Bildungsenergien [210] und lassen daher vermuten, dass ein Großteil des Wasserstoffs
in Silizium in Form von H2 [211] bzw. H2

* vorliegt. Die H2
*-Struktur kann ferner als
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Grundbaustein einer als Platelet bekannten [122, 133] ausgedehnten Defektstruktur
aufgefasst werden (Abb. 4.18 (b)) [209, 212]. Zuerst beobachtet und untersucht wurden
diese Platelet-Strukturen in einkristallinem Silizium [122]. Dort existieren sie nur in
n-dotiertem Material, sind auf einen relativ schmalen Bereich um ≈ 0.1 µm unter der
Probenoberfläche begrenzt, vorzugsweise entlang von {111}-Ebenen orientiert und
treten vorwiegend in Regionen mit hoher Wasserstoffkonzentration (> 1017 cm−3) bei
Passivierungstemperaturen TH < 300 ◦C auf [213]. Entscheidend für den elektrischen
Transport sind aber in erster Linie die mit diesen Strukturen verbundenen akzeptor-
artigen Zustände etwa 0.06 eV und 0.51 eV unterhalb der Leitungsbandkante [122].
Nickel et al. zeigten später, dass Platelets auch in poly-Si entstehen [133] und lieferten
gleichzeitig ein Modell zur Beschreibung der starken Abhängigkeit ihrer Bildung von der
Fermienergie [214]: Wie bereits erwähnt können H2

*-Komplexe als Grundbausteine für
die Bildung von Platelets aufgefasst werden. Da der H2

*-Komplex seinerseits aus einem
H+ in der BC- und einem H– in der Td-Position besteht (Abb. 4.18), wird für seine
Entstehung Wasserstoff in beiden Ladungszuständen benötigt. Diese Voraussetzung
ist genau dann gegeben, wenn das Ferminiveau in der Nähe des Umladungsniveaus
ε(+/−) liegt (Abb. 4.17). Für poly-Si kann dies aufgrund der Bandverbiegung z.B. in
einem bestimmten Abstand von der Korngrenze der Fall sein [214].

Zusätzlich zu den gerade diskutierten intrinsischen Defekten enthalten poly-Si Schich-
ten häufig auch eine Reihe extrinsischer Verunreinigungen, die ebenfalls durch eine
Wasserstoffbehandlung elektrisch passiviert bzw. aktiviert werden können. Aufgrund
der Vielzahl möglicher Kontaminationen wird an dieser Stelle exemplarisch nur auf Sau-
erstoff als transportrelevante und häufig unvermeidliche Verunreinigung eingegangen. In
seiner gewöhnlichen interstitiellen Konfiguration ist Sauerstoff in Si elektrisch inaktiv.
Die thermische Behandlung von sauerstoffreichem Si ([Oi] > 1018 cm−3) im Temperatur-
bereich 300 ◦C ≤ T ≤ 550 ◦C führt allerdings zur Bildung elektrisch aktiver Sauerstoff-
zentren, die als thermische Donatoren („thermal donors“, TD) bezeichnet werden [215].
Ihre Konzentration hängt sowohl von der Heizdauer als auch von der Tempertemperatur
ab und ist proportional zu [Oi]3 [216]. Die zugehörigen Energieniveaus der Doppeldona-
toren liegen bei EC − EF ≈ 60-70 meV bzw. EC − EF ≈ 130-150 meV [217, 218] und
verschieben mit zunehmender Heizdauer in Richtung Leitungsbandkante [217]. Genauere
Untersuchungen identifizieren TD als Sauerstoffkomplexe, deren Größe mit der Temper-
dauer zunimmt [219]. Die Bildung TD wird durch Temperung (250 ◦C ≤ TH ≤ 450 ◦C)
in einer atomaren Wasserstoffatmosphäre stark verstärkt [220]. Die größte Verstärkung
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um etwa einen Faktor 300 wird dabei für Temperaturen um TH ≈ 350 ◦C beobach-
tet [221]. Als Ursache für dieses Verhalten wird eine wasserstoffbedingte beschleunigte
Diffusion von Sauerstoff in Silizium verantwortlich gemacht [222,223].

Das Passivierungsverhalten der in dieser Arbeit untersuchten poly-Si Filme ist, ab-
hängig von der Depositionstemperatur des amorphen Ausgangsmaterials und vom
verwendeten Substrat, sehr unterschiedlich und ändert sich zudem mit der Passi-
vierungsdauer. Ein solches Verhalten lässt sich nur mit dem gleichzeitigen Einfluss
mehrerer der zuvor vorgestellten wasserstoffbedingten Prozesse erklären und macht
eine eindeutige Interpretation der experimentellen Daten äußerst schwierig. Die bei
Td = 50 ◦C und Td = 300 ◦C auf Corning Glas abgeschiedenen poly-Si Filme zeigen
zu Beginn der Wasserstoffbehandlung sowohl eine Abnahme der Ladungsträgerkon-
zentration als auch der Beweglichkeit mit zunehmender Passivierungsdauer. Im Fall
von c-Si ist eine solche gleichzeitige Abnahme von n und µ charakteristisch für die
Entstehung kompensierender Donatoren und die dadurch bedingte Zunahme der Anzahl
ionisierter Streuzentren. Die ebenfalls diskutierte Neutralisation von Boratomen durch
Bildung von Bor-Wasserstoff-Komplexen würde dagegen zu einer Abnahme ionisierter
Streuzentren und somit zu einem gegensätzlichen Verhalten von n und µ, d.h. einem
Anstieg der Beweglichkeit bei gleichzeitiger Abnahme der Ladungsträgerkonzentration,
führen. Für poly-Si ist eine solche Interpretation nicht mehr uneingeschränkt möglich,
da die Beweglichkeit im Fall eines barrierenlimitierten Transportes nicht mehr durch die
Streuung an ionisierten Störstellen, sondern durch die Potentialbarrieren an den Korn-
grenzen bestimmt wird. Eine Reduktion der effektiven Akzeptorkonzentration innerhalb
der Kristallite führt in diesem Fall unabhängig vom zugrunde liegenden Mechanismus
(Kompensation oder Neutralisation) zu einer Verringerung (vollständige Verarmung,
N < N∗) oder zu einer Vergrößerung (teilweise Verarmung, N > N∗) der Barrierenhöhe
(Abb. 4.8) und somit zu einer Zu- bzw. Abnahme der Beweglichkeit. Aufgrund der
ebenfalls beobachteten Abnahme der Spindichte (Abb. 3.29) muss ferner von einer
gleichzeitig stattfindenden Passivierung von Dangling-Bonds sowohl in den Körnern als
auch an den Korngrenzen ausgegangen werden. Eine entsprechende Abschätzung nach
dem Baccarani-Modell zeigt dabei, dass eine Reduktion der Korngrenzendefektdichte
von Nt = 3.7 · 1011 cm−2 auf Nt = 5 · 1010 cm−2 im Wesentlichen nur die Barrierenhöhe
der teilweise verarmten poly-Si Schicht (Corning Glas, Td = 300 ◦C) verringert, aber
nahezu keinen Einfluss auf die Ladungsträgerkonzentration sowie die Transportgrößen
der vollständig verarmten Schicht (Corning Glas, Td = 50 ◦C) hat. Die Passivierung von
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Korngrenzendefekten liefert demnach nur eine mögliche Erklärung für den bei langen
Passivierungszeiten beobachteten Anstieg der Beweglichkeit in der bei Td = 300 ◦C auf
Corning Glas deponierten poly-Si Schicht. Der Wechsel des Leitungstyps für den bei
Td = 50 ◦C abgeschiedenen poly-Si Film ist konsistent mit einer leichten Verschiebung
der Fermienergie um die Bandlückenmitte. Für kurze Passivierungszeiten verschiebt
EF dabei zunächst geringfügig in Richtung Leitungsbandkante und zu langen Passivie-
rungszeiten dann wieder in Richtung Valenzbandkante. Dieses gegensätzliche Verhalten
verdeutlicht, dass das Passivierungsverhalten durch mehrere Mechanismen beeinflusst
werden muss. Die anfängliche Abnahme von n kann z.B. durch eine Passivierung von
Boratomen oder zusätzliche wasserstoffinduzierte Defekte bedingt sein. Für Letzteres
spricht zum Einen die wasserstoffbedingte Zunahme der Defektabsorption (Abb. 3.39
und Abb. 3.40) und zum Anderen die Intensitätszunahme der mit Platelets verbundenen
lokalen Vibrationsmode geklusterter (Si-D)x-Bindungen (Abb. 3.41). Der Anstieg der
Löcherkonzentration zu langen Passivierungszeiten kann dagegen z.B. auf die Passi-
vierung von Defekten innerhalb der Körner zurückgeführt werden. Poly-Si Filme auf
SiN-beschichtetem Borofloat Glas zeigen über den gesamten Passivierungszeitbereich
einen deutlichen Anstieg der freien Ladungsträgerkonzentration um etwa 3 Größenord-
nungen. Im Fall eines durch Korngrenzenbarrieren limitierten Transportes ist ein solches
Verhalten typisch für die Passivierung von Korngrenzendefekten durch Wasserstoff. Die
experimentellen Ergebnisse und die Diskussion im Abschnitt 4.2.1 haben allerdings
gezeigt, dass der Ladungstransport in diesen Filmen nicht barrierenlimitiert ist und
dass auch die vollständige Ladungsträgerverarmung in den Schichten im Rahmen des
Baccarani-Modells nicht erklärt werden kann. Eine mögliche Ursache für die geringe
Konzentration freier Ladungsträger ist eine hohe Defektkonzentration innerhalb der
Kristallite, die zu einer Kompensation bzw. Neutralisation der Akzeptoren führt. Der
starke Anstieg von n während der Wasserstoffpassivierung muss unter dieser Annahme
mit einer Passivierung der entsprechenden Defekte in den Körnern gedeutet werden.
Betrachtet man die bei hohen Temperaturen bestimmte Aktivierungsenergie und die
Temperaturabhängigkeit der spezifischen Leitfähigkeit in Abhängigkeit von der Passi-
vierungsdauer (Abb. 3.36, Abb. 3.34 und Abb. 3.35), so fällt auf, dass die Krümmung
der σ(T−1)-Kurven mit Annäherung von EF an die Valenzbandkante zunimmt. Wie
im Abschnitt 4.2.5 gezeigt wurde, kann die Abweichung von einem reinen Arrhenius-
Verhalten u.a. mit einem bei tiefen Temperaturen dominierenden Hopping-Transport
über lokalisierte Zustände interpretiert werden. Die mit kleiner werdendem Abstand
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EV − EF stärker ausgeprägte Krümmung und zunehmende Dunkelleitfähigkeit deutet
in diesem Zusammenhang auf eine verstärkte Hopping-Leitung bei Annäherung der
Fermienergie an die Valenzbandkante hin. Dieses Verhalten ist konsistent mit einer zur
Valenzbandkante hin ansteigenden Zustandsdichte und kann mit Hopping-Transport
über Bandausläuferzustände interpretiert werden. Zusammenfassend muss an dieser
Stelle allerdings festgestellt werden, dass eine eindeutige Identifikation der während der
Passivierung stattfindenden mikroskopischen Prozesse zum Einen wegen der Vielzahl
möglicher Mechanismen und zum Anderen aufgrund unzureichender Informationen
über extrinsische Defekte im untersuchten Material nicht möglich ist.

4.2.7 Einfluss von Substrat und Depositionstemperatur

Die experimentellen Ergebnisse zeigen, dass sowohl das verwendete Substrat als auch
die Depositionstemperatur einen entscheidenden Einfluss auf die elektrischen Transport-
eigenschaften der festphasenkristallisierten poly-Si Filme haben. In diesem Abschnitt
werden mögliche Ursachen hierfür diskutiert.

Bandverbiegung an der Grenzfläche zum Substrat

Geladene Oberflächenzustände im Si an der Substrat-Grenzfläche (Qg) sowie ortsfeste
Ladungen im Substrat (Qf) führen zu einer Bandverbiegung in der angrenzenden
Si-Schicht. Ähnlich der Bandverbiegung an den Korngrenzen hat diese entweder eine
Ladungsträgerverarmung oder die Ausbildung eines Inversionsgebietes in der Si-Schicht
zur Folge [74]. Um den beobachteten großen Unterschied im Transportverhalten in
den poly-Si Filmen auf SiN/Borofloat Glas und Corning Glas auf eine solche Band-
verbiegung zurückführen zu können, müssen sich die elektronischen Eigenschaften der
beiden als Substrat dienenden Dielektrika (SiOx und SiNx) deutlich unterscheiden.
Wie entsprechende Untersuchungen zeigen, trifft dies insbesondere auf die ortsfeste
Ladung Qf in diesen beiden Materialien zu. Die in Realität räumlich verteilte Ladung
im Dielektrikum wird hierbei typischerweise durch eine effektive Flächenladung be-
schrieben, die zu einer identischen Feldverteilung im angrenzenden Si führt. Für SiOx

auf Si liegt die typische Flächenkonzentration ortsfester (meist positiver) Ladungen
bei Qf ≈ 1011 cm−2 [224, 225]. Da in diesem Fall nur eine geringe Ladung durch die
Raumladungszone im angrenzenden Si kompensiert werden muss, ist die Bandverbie-
gung relativ gering (Abb. 4.19 (a)) und der Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften
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Abbildung 4.19: Schematischer Bandverlauf an der Grenzfläche zwischen Si und (a)
SiOx bzw. (b) SiNx mit ortsfesten Ladungen (+) im Isolator.

der Schicht weitestgehend vernachlässigbar. Für mittels PECVD auf Si abgeschiedenes
SiNx wird dagegen typischerweise eine deutlich höhere Konzentration ausschließlich
positiver Ladungen im Bereich Qf ≈ 5 · 1012 cm−2 beobachtet [225–227] und folglich
existiert dort eine deutlich stärkere Bandverbiegung (Abb. 4.19 (b)). Diese besondere
Eigenschaft von SiN wird u.a. auch bei der sogenannten Feldeffektpassivierung von
Halbleiteroberflächen in elektronischen Bauelementen ausgenutzt [228–230]. Für den
Vergleich mit den in dieser Arbeit untersuchten Proben ist allerdings zu erwähnen,
dass die zuvor genannten Ladungsdichten an nachträglich auf einkristallinem Silizium
gewachsenen bzw. abgeschiedenen SiOx- und SiNx-Schichten bestimmt wurden. Nichts-
destotrotz legt der große Unterschied in der Ladungsdichte für SiOx und SiNx nahe,
dass auch das stark abweichende Transportverhalten in den hier untersuchten poly-Si
Filmen auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas durch eine hohe Konzentration ortsfester
Ladungen im SiN und die damit verbundene Bandverbiegung bedingt sein könnte.
Aufgrund der Elektronenstrahlabscheidung der Si-Schichten auf die Dielektrika besteht
ferner die Möglichkeit, dass die Konzentration dieser Ladungen während der Deposition
z.B. durch hochenergetische Strahlung [231] und/oder Elektronen [232] verändert wird
und somit auch von den Depositionsparametern der a-Si Ausgangsschichten abhängt.

Wasserstoffdiffusion aus dem amorphen Siliziumnitrid

Das mittels PECVD abgeschiedene a-SiNx:H besitzt eine sehr hohe Wasserstoffkonzen-
tration von typischerweise [H] ≈ 1022 cm−3 [233,234] und dient deshalb neben seiner
Funktion als Diffusionsbarriere und Antireflexionsschicht häufig auch zur Passivierung
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von multikristallinem Silizium (mc-Si) [235, 236]. Eine kurzzeitige Temperung des
SiN-beschichteten Siliziums bei Temperaturen T ≥ 600 ◦C führt dabei zu einer deutli-
chen Verbesserung der elektronischen Materialeigenschaften, die der Passivierung von
Defekten im mc-Si durch Wasserstoff aus dem SiN zugeschrieben wird [237]. Die dafür
nötige Diffusion von Wasserstoff aus dem SiN in das Si wurde lange Zeit kontrovers
diskutiert [238,239], da aufgrund der zu geringen Konzentration ([H] ≤ 1015 cm−3) kein
direkter Nachweis des zusätzlichen Wasserstoffs in c- bzw. mc-Si möglich war. Neuere
Untersuchungen zeigen jedoch eindeutig, dass eine solche Wasserstoffdiffusion statt-
findet und bestätigen somit die Volumenpassivierungseigenschaften des SiN [240–242].
Informationen über die Konzentration eindiffundierter Wasserstoffatome erhält man z.B.
aus H-Diffusionsexperimenten an Pt-dotiertem c-Si [240,241,243]. Platin dient in diesem
Fall als Haftstelle für den mobilen Wasserstoff, der über die sich bildenden Pt–H Kom-
plexe indirekt mittels Infrarotspektroskopie nachgewiesen werden kann. Entsprechende
Untersuchungen nach einer Diffusion bei T = 600 ◦C für t = 10 min bzw. bei T = 750 ◦C
für t = 1 min ergeben eine relativ geringe Wasserstoffkonzentration (eigentlich Pt–H
Konzentration) zwischen [H] ≈ 1 · 1013 cm−3 und [H] ≈ 1 · 1015 cm−3, die zudem stark
von den Depositionsparametern des a-SiNx:H sowie den Temperbedingungen abhängt.
Sheoran et al. [242] bestimmten dagegen direkt mittels Sekundärionenmassenspek-
troskopie (SIMS) die Deuteriumkonzentration, die bei einer Diffusionstemperatur von
T = 750 ◦C aus einer deuterierten amorphen SiN-Schicht (a-SiNx:D) durch einen
215 µm dicken FZ c-Si Wafer in eine a-Si Schicht diffundiert. Die dabei für Temper-
zeiten zwischen t = 1 s und t = 300 s ermittelte Wasserstoffkonzentration beträgt
1018 cm−3 ≤ [H] ≤ 1019 cm−3 und liegt somit deutlich über der aus indirekten Mes-
sungen bestimmten Konzentration. Dieses Ergebnis macht deutlich, dass während der
Festphasenkristallisation für 24 h bei T = 600 ◦C vermutlich eine große Menge Wasser-
stoff durch den auf SiN/Borofloat Glas abgeschiedenen a-Si/poly-Si Film diffundiert.
Hierbei können alle in Abschnitt 4.2.6 beschriebenen wasserstoffbedingten Prozesse
stattfinden. Die geringe Konzentration freier Ladungsträger in den festphasenkristalli-
sierten poly-Si Filmen auf SiN/Borofloat Glas könnte demnach insbesondere eine Folge
der Neutralisation von Bor-Akzeptoren durch Bildung von (B–H)-Komplexen (siehe
Gleichung 4.62) sein.
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4.2 Ladungstransport und Defekte

Extrinsische Verunreinigungen

Neben den zuvor genannten Effekten können auch extrinsische Verunreinigungen als
Ursache für die unterschiedlichen elektronischen Eigenschaften der poly-Si Filme nicht
ausgeschlossen werden. Fremdatome können sowohl während der Elektronenstrahl-
deposition im Hochvakuum in das amorphe Ausgangsmaterial eingebaut werden als
auch während der anschließenden Festphasenkristallisation aus dem Substrat in die
Filme diffundieren. In ersterem Fall handelt es sich dabei um Elemente, die im Rest-
gas der Vakuumkammer oder im verwendeten Ausgangsmaterial vorhanden waren,
wohingegen in letzterem Fall eher von den für das Glassubstrat typischen Elementen
auszugehen ist. Da für die hier untersuchten poly-Si Filme keine entsprechenden expe-
rimentellen Daten (z.B. aus SIMS-Untersuchungen) vorliegen, kann an dieser Stelle
nur mit Hilfe von Literaturdaten über mögliche Verunreinigungen spekuliert werden.
Zu den wichtigsten Verunreinigungen in Si zählen Sauerstoff (O), Kohlenstoff (C)
und Stickstoff (N). Weitere Verunreinigungen, die aus dem Glassubstrat stammen
können sind u.a. Aluminium (Al), Bor (B), Calcium (Ca), Barium (Ba), Magnesium
(Mg), Strontium (Sr) und Arsen (As). Die Konzentration dieser Elemente in den hier
verwendeten Borsilikat- bzw. Boraluminiumsilikat-Gläsern (Schott Borofloat® 33 und
Corning 1737F) liegt dabei zwischen ≈ 1019 cm−3 und ≈ 1021 cm−3 [42,152]. Abb. 4.20
gibt einen Überblick über die elektronischen Zustände dieser Verunreinigungen in der
Bandlücke von Silizium [244]. Angegeben ist hierbei jeweils der energetische Abstand
des Defektniveaus zur näher gelegenen Bandkante, wobei donatorartige Zustände durch
positive und akzeptorartige Zustände durch negative Energiewerte dargestellt sind.
Aufgrund der Tatsache, dass das Borofloat Glas mit einer a-SiN Schicht beschichtet
war, die als effektive Diffusionsbarriere wirkt [245,246], ist davon auszugehen, dass eine
Diffusion von Verunreinigungen aus dem Glassubstrat in erster Linie die elektrischen
Eigenschaften der poly-Si Filme auf Corning Glas beeinflusst. Diese Annahme ist
konsistent mit der beobachteten stärkeren homogenen Verspannung dieser Schichten
(Abb. 3.3), die ebenfalls auf den Einbau einer hohen Konzentration von Fremdatomen
zurückgeführt werden kann. Eine Eindiffusion der als flache Akzeptoren wirkenden
Elemente B und Al könnte zudem die über der nominellen Dotierung liegende freie
Ladungsträgerkonzentration in den poly-Si Filmen auf Corning Glas erklären (Abb.
3.7). SIMS-Untersuchungen von Wang und Awadelkarim [247] an poly-Si Filmen auf
unbeschichtetem Glas zeigen nach der Festphasenkristallisation (T = 600 ◦C, t = 15 h)
eine solche Zunahme der Konzentration insbesondere von Al, B und Ba um etwa
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4 Diskussion
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Abbildung 4.20: Energieniveaus einiger für Si typischer bzw. im Glassubstrat ent-
haltener Verunreinigungen. Angegeben ist jeweils der energetische
Abstand zur näher gelegenen Bandkante (Ec: Leitungsbandkante, Ev:
Valenzbandkante). Donatorartige Zustände sind durch positive und
akzeptorartige Zustände durch negative Energiewerte dargestellt.

eine Größenordnung, die für entsprechende Filme auf SiN-beschichtetem Glas nicht
beobachtet wird. Die höhere Verunreinigungskonzentration in den poly-Si Filmen auf
unbeschichtetem Glas geht in dieser Arbeit mit einer verringerten Aktivierungsenergie
der Dunkelleitfähigkeit sowie mit deutlich schlechteren Transistorcharakteristiken ein-
her [246]. Diese Ergebnisse zeigen, dass die elektrischen Eigenschaften der poly-Si Filme
auf Corning Glas mit großer Wahrscheinlichkeit auch durch extrinsische Verunreinigun-
gen aus dem Substrat bestimmt werden. Allerdings ist auch festzuhalten, dass sich die
elektrischen Eigenschaften der poly-Si Filme auf dem als Referenzsubstrat dienenden
oxidierten Si-Wafer nicht wesentlich von denen auf Corning Glas unterscheiden, was
mit Ausnahme von Sauerstoff im deutlichen Widerspruch zu einer Verunreinigung mit
Elementen aus dem Glassubstrat steht. Aufschluss hierüber kann allerdings nur die
chemische Analyse der in den Si-Schichten vorhandenen Elemente (z.B. mittels SIMS
oder EDX) geben, die deshalb Gegenstand weiterer Untersuchungen sein sollte.
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5 Zusammenfassung

Die elektronische Qualität von polykristallinem Silizium (poly-Si) wird entscheidend
von Korngrenzen und im Material vorhandenen intrinsischen und extrinsischen Defekten
bestimmt. Ein physikalisches Verständnis dieser Defekte und ihrer Auswirkung auf den
Ladungstransport ist somit essentiell für die Steigerung der Leistungsfähigkeit nahezu
aller auf poly-Si basierender elektronischer Bauelemente. Im Rahmen der vorliegenden
Arbeit wurde der Einfluss verschiedener Präparationsparameter sowie einer Wasserstoff-
nachbehandlung auf Defekte und den Ladungstransport in festphasenkristallisiertem
poly-Si untersucht. Im Folgenden sind die wichtigsten Ergebnisse und Schlussfolgerun-
gen zusammengefasst.

Die Festphasenkristallisation von amorphem Silizium (a-Si) auf Glas führt zu einer
tensilen Verspannung von bis zu σ ≈ 0.8 GPa in den resultierenden poly-Si Schichten,
als deren Ursprung die Grenzfläche zum Substrat nachgewiesen werden konnte. Neben
der unterschiedlichen thermischen Ausdehnung von Schicht und Substrat wurde eine
mit dem Phasenübergang von a-Si zu poly-Si verbundene Dichteabnahme als mögliche
Ursache für die Verspannung identifiziert.

Der Ladungstransport in festphasenkristallisiertem poly-Si hängt entscheidend vom
verwendeten Substrat ab. Poly-Si Schichten auf Corning Glas zeigen bei hohen Tem-
peraturen ein für den Ladungstransport über Potentialbarrieren typisches Transport-
verhalten. Die energetische Lage und die Konzentration der hierfür verantwortlichen
donatorartigen Korngrenzendefekte konnte zu EV −Et ≈ 0.4 eV und Nt ≈ 4 · 1011 cm−2

bestimmt werden. Poly-Si Schichten auf SiN-beschichtetem Borofloat Glas zeigen dage-
gen eine starke Ladungsträgerverarmung mit einer Dotiereffizienz von nur etwa 10-4 und
einen für einkristallines Material typischen Ladungstransport. Als mögliche Ursachen
für dieses gegensätzliche Verhalten wurden eine Bandverbiegung an der Grenzfläche
zum Substrat, eine Wasserstoffdiffusion aus der SiN-Pufferschicht sowie intrinsische
und extrinsische Defekte innerhalb der Kristallite vorgeschlagen.
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5 Zusammenfassung

Für die thermisch aktivierte Leitfähigkeit aller poly-Si Schichten bei hohen Tempera-
turen wird eine Meyer-Neldel-Relation (MNR) zwischen dem exponentiellen Vorfaktor
und der Aktivierungsenergie beobachtet. Das Auftreten der MNR sowie die experimen-
tell bestimmten Meyer-Neldel-Parameter von σ00 ≈ 0.1 (Ωcm)−1 und kTiso ≈ 56 meV
lassen sich sowohl im Zustandsdichtemodell mit einer statistischen Verschiebung der
Fermienergie als auch mit einer Vielphononenanregung in einem thermodynamischen
Modell interpretieren.

Die Temperatur- und Intensitätsabhängigkeit der Photoleitung in festphasenkris-
tallisiertem poly-Si weist deutliche Ähnlichkeiten zum Phototransport in a-Si auf.
Poly-Si Schichten mit hoher Photosensitivität auf Corning Glas zeigen zudem eine
deutliche Abhängigkeit der Photoleitfähigkeit von der Richtung der zur Messung ver-
wendeten Temperaturrampe. Verantwortlich für diese Hysterese ist eine Umladung von
Defektzentren durch photogenerierte Ladungsträger. Mittels thermisch stimulierter
Strommessungen wurden fünf diskrete Defektzentren mit Aktivierungsenergien Ea von
0.12, 0.25, 0.35, 0.46 und 0.50 eV ermittelt.

Ein prominenter Defekt in poly-Si sind ungesättigte Si-Bindungen (Dangling-Bonds),
die mittels Elektronenspinresonanz identifiziert und quantifiziert wurden. In unpassi-
vierten poly-Si Schichten liegt ihre Konzentration NS zwischen 2 · 1017 cm−3 (amorph
abgeschieden und festphasenkristallisiert) und 9 · 1017 cm−3 (direkt polykristallin ab-
geschieden) und korreliert mit der aus photothermischen Absorptionsmessungen be-
stimmten integralen Defektabsorption APDS. Der Proportionalitätsfaktor zwischen NS

und APDS beträgt 5.5 · 1016 eV−1cm−2.

Durch eine Wasserstoffpassivierung werden die Transporteigenschaften von fest-
phasenkristallisiertem poly-Si in komplexer Weise beeinflusst. Neben der typischen
Verbesserung wurde, abhängig vom verwendeten Substrat und der Passivierungsdauer,
auch eine Verschlechterung der elektronischen Materialeigenschaften beobachtet. Ver-
antwortlich hierfür sind wasserstoffinduzierte Defekte, wie z.B. Platelets, die anhand
ihrer lokalen Schwingungsmode bei ν ≈ 1550 cm−1 nachgewiesen werden konnten.
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