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Die Solarenergie ist dabei, ihr Nischendasein zu verlassen. Weltweit steigt der Anteil der Photovol-

taik an der Gesamtmenge der erzeugten elektrischen Energie. Diese Entwicklung bedeutet auch, 

dass die Photovoltaik nun in Konkurrenz zu etablierten Methoden der Stromgewinnung tritt, 

insbesondere zu fossilen Energieträgern sowie der Kernkraft. Global gesehen entscheidet letztlich 

der Markt darüber, wie auf der Erde in Zukunft Strom erzeugt werden wird. Also ist der Preis das 

alles entscheidende Kriterium. Wer das Ziel einer weltweiten Wende hin zu regenerativen Energien 

fördern möchte, wird aus diesem Grund das Ziel anstreben, mehr regenerativ erzeugte elektrische 

Energie für weniger Geld zur Verfügung zu stellen.  

 Für die Photovoltaik-Branche, die sich inmitten der Turbulenzen befindet, die mit solch einer 

weltweiten Bewegung und deren vielfältigen Verwicklungen einhergeht, lässt sich daraus die 

Forderung nach immer günstiger zu produzierenden Solarzellen mit immer höherem Wirkungsgrad 

ableiten. Da es hierbei schwierig ist, gleichzeitig die Qualität der Solarzellen zu steigern und die 

eingesetzten Kosten zu senken, ergibt sich daraus ein Optimierungsproblem mit zwei Lösungs-

möglichkeiten: Entweder der Entwicklung teurerer Solarzellen mit höherem Wirkungsgrad oder 

günstigerer mit vergleichsweise geringerem Wirkungsgrad. Die Entscheidung für einen der beiden 

Wege hängt unter anderem ab von den einzusetzenden Materialkosten, von der Anzahl und 

Komplexität der Prozessschritte bei der Zellherstellung sowie vom erzielbaren Wirkungsgrad. Im 

Bereich der Silizium-basierten Photovoltaik dominiert momentan (noch) die klassische und mit 

wenigen Prozessschritten relativ einfach herzustellende Solarzelle mit vollständig metallisierter 

Rückseite den Markt; diese ermöglicht aber kaum noch Steigerungen im Wirkungsgrad. Finanzielle 

Vorteile könnten hier fast ausschließlich durch geringere Materialkosten erwirtschaftet werden. Für 

einen gewissen Energieertrag ist aber in jedem Fall eine größere Modulfläche vonnöten als wenn 

die einzelne Solarzelle einen höheren Wirkungsgrad aufweist. Da alle Installationskosten von Solar-

modulen, die mit der Anlagenfläche skalieren, ebenfalls mit dem Wirkungsgrad skalieren, besitzen 

Solarzellen mit höheren Wirkungsgraden deshalb gleich doppelten Vorteil. Bleibt die Frage: wie ist 

dieser höhere Wirkungsgrad zu erreichen?  

 Bisher wird die Leistungsfähigkeit der Standard-Solarzellen zu einem wesentlichen Teil begrenzt 

durch elektrische Verluste an der vollständig metallisierten Rückseite der Zelle, so dass hier ein 

lohnender Ansatzpunkt besteht. Diese Überlegung führte bereits zur Entwicklung von Zellkonzep-

ten mit lokalen Kontakten auf der Zellrückseite, z.B. dem PERC-Design (Passivated Emitter and 

Rear Contact [Blak 89]). PERC-Zellen besitzen ein deutlich höheres Wirkungsgradpotential als 

bisherige Standard-Zellen, benötigen aber ein aufwändigeres und damit teureres Produktions-

verfahren. Um diese Zusatzkosten auszugleichen, ist es deshalb von substantieller Bedeutung, das 

Potential der neuen Zellstrukturen bestmöglich auszuschöpfen. Dies wiederum ist nur durch den 

Einsatz von hochwertigem Silizium als Ausgangsmaterial überhaupt möglich. Auf Grund fallender 

Silizium-Preise scheint dies finanziell kein größeres Problem mehr darzustellen und nach dem 



 

 

 

 

Czochralski (Cz)-Verfahren hergestelltes Silizium wird so vorteilhaft gegenüber dem günstigeren, 

aber aus elektronischer Sicht weniger hochwertigen, multikristallinen Silizium.  

 Als nächstes stellt sich die Frage der Dotierung: Phosphor-dotiertes n-Typ-Silizium kann von 

höherer elektronischer Qualität sein als Bor-dotiertes p-Typ-Silizium. Allerdings ist es aufwändiger 

und damit effektiv teurer herzustellen. Ein zusätzlicher Stolperstein stellt für viele Hersteller von 

Silizium-Solarzellen die Tatsache dar, dass die meisten bisherigen Prozessanlagen auf die Bearbei-

tung von p-Typ-Silizium ausgelegt sind, so dass eine Umstellung auf n-Typ-Ausgangsmaterial mit 

hohen zusätzlichen Kosten verbunden wäre. Die Materialentscheidung würde aus diesen Gründen 

häufig zugunsten von p-Typ Cz-Silizium als Basismaterial ausfallen, hätte genau dieses Material 

nicht mit einem sehr speziellen Problem zu kämpfen: Bedingt durch das benutzte Kristallisations-

verfahren enthält Cz-Silizium eine hohe Konzentration an Sauerstoff. Gemeinsam mit dem 

Dotanden Bor verursacht dieser sogenannte Bor-Sauerstoff (BO)-Defekte, welche dazu führen, 

dass aus diesem Material hergestellte Solarzellen innerhalb weniger Tage unter Lichteinwirkung 

merklich degradieren [Fisc 74] [Glun 01] [Both 06]. Dies kann zu Wirkungsgradeinbußen von bis zu 

10%rel. führen und macht damit alle Vorteile zunichte, die von dem ansonsten hochwertigen 

Ausgangmaterial zu erwarten gewesen wären [Walt 16].  

 Man kann versuchen dieses Problem zu verringern, indem man die Konzentrationen von Bor 

und Sauerstoff im Silizium reduziert. In Bezug auf Sauerstoff ist dies möglich, erfordert aber ein 

ausgeklügeltes und dementsprechend teures Kristallisationsverfahren. Bor kann theoretisch durch 

Gallium ersetzt werden. Da dieses aber einen ungünstigeren Segregationskoeffizienten besitzt, ist es 

schwierig und wiederum teuer, einen kompletten Kristall mit annähernd konstanter Dotierung 

herzustellen, was für die Produktion von Silizium-Solarzellen wünschenswert ist. Die Methode der 

Wahl war deshalb bisher die Reduktion der Bor-Konzentration. Dadurch konnte der Degradations-

effekt zwar nicht verhindert, aber deutlich verringert werden. Allerdings sinkt gleichzeitig zwangs-

läufig auch die Leitfähigkeit des Kristalls, was zwar für klassische, auf der Rückseite vollständig 

metallisierte Solarzellen, kein größeres Problem darstellte; moderne Konzepte wie die PERC-

Technologie erfordern aber zur vollen Nutzung ihres Potentials eine relativ hohe Querleitfähigkeit 

innerhalb der Zelle und damit eine hohe Dotierung. Es wäre also wünschenswert, das Problem der 

lichtinduzierten Degradation ohne Änderung des Basismaterials zu erreichen.  

 Ideal wäre also eine prozesstechnische Lösung des Problems der Bor-Sauerstoff-Degradation, 

wie sie 2006 von Herguth et al. gefunden wurde. Dabei handelt es sich um das sogenannte 

Regenerationsverfahren, das in der Lage ist, dem Degradationseffekt entgegen zu wirken und so 

den Wirkungsgrad von aus Cz-Silizium hergestellten p-Typ-Solarzellen dauerhaft auf dem hohen 

Niveau zu stabilisieren, welches das jeweilige Zelldesign ohne den negativen Einfluss von Bor-

Sauerstoff-Defekten ermöglichen würde [Herg 06a] [Herg 06b] [Herg 06c]. Das Verfahren, das aus 

der kombinierten Anwendung von Ladungsträgerinjektion und einer leichten Erhöhung der 

Zelltemperatur besteht, besitzt somit ein großes Potential.  

 Einige Probleme verhinderten bisher aber die Anwendung in der industriellen Solarzellen-

fertigung. Insbesondere schien das Regenerationsverfahren nicht immer zu funktionieren, wobei 

nicht klar war, welche Bedingungen für eine erfolgreiche Durchführung erfüllt sein müssen. Des 

Weiteren nahm das Verfahren mindestens eine Zeitdauer von einigen Minuten in Anspruch, was 

eine kostengünstige Integration in die industrielle Fließbandfertigung von Solarzellen ausschloss. 



 

 

 

 

 

 

Da kein Erklärungsansatz für den Regenerationsprozess an sich zur Verfügung stand, gab es auch 

keine Möglichkeit abzuschätzen, ob die genannten Probleme unüberwindbare physikalische 

Ursachen haben, die eine Weiterentwicklung des Verfahrens ausschließen würden, oder ob es sich 

um rein technisch zu lösende Optimierungsprobleme handeln könnte. Dazu addiert sich der 

Umstand, dass Solarzellenhersteller gegenüber ihren Kunden langjährige Garantien auf ihre 

Produkte geben müssen, so dass auch eine zuverlässige Aussage über die Langzeit-Stabilität des 

Wirkungsgrads nach Durchführung eines Regenerationsverfahrens vonnöten ist. Ohne jegliche 

Kenntnis über die physikalisch zu Grunde liegenden Vorgänge ist dies jedoch eine sehr risikobehaf-

tete Spekulation.  

 

Aus diesen Problemen ergeben sich die Ziele dieser Arbeit: Es wird untersucht werden, wie sich 

sowohl verschiedene Materialzusammensatzungen, vor allem aber verschiedene bei der Solarzellen-

herstellung relevante Prozesse auf das Regenerationsverhalten von Bor-Sauerstoff-Defekten 

auswirken. Dabei soll geklärt werden, welche Bedingungen notwendigerweise erfüllt sein müssen, 

damit der Regenerationsprozess zuverlässig funktioniert und seine Kinetik vorhersehbaren 

Gesetzmäßigkeiten folgt. Darauf aufbauend soll ein Modell erarbeitet werden, das diese Abhängig-

keiten erklären kann und aus dem auch mögliche Einflüsse verschiedener Prozessschritte abgeleitet 

werden können. Abschließend sollen alle Erkenntnisse über die Kinetik des Regenerationsprozesses 

zusammengeführt werden, um die Gesamtprozessdauer möglichst so zu verringern, dass sich das 

Regenerationsverfahren in die industrielle Fließbandfertigung von Solarzellen integrieren lässt.  

 Diesen Zielen entsprechend ist die vorliegende Arbeit folgendermaßen aufgebaut: In den 

Kapiteln 2 bis 4 wird nach einer kurzen Einführung zum Stand des Wissens über Bor-Sauerstoff-

Defekte mittels Simulation der zu untersuchende Parameterraum bezüglich der Regenerationsreak-

tion festgelegt sowie ein Standard-Prozess für die Probenherstellung und die Regenerationsuntersu-

chung definiert. Besonderes Augenmerk liegt dabei auf den Kriterien, die erfüllt sein müssen, damit 

verschiedene Proben aussagekräftig miteinander verglichen werden können. Daran schließen sich 

Simulationen und experimentelle Untersuchungen zur Langzeitstabilität des durch eine Regenerati-

on erreichten Zustands der Bor-Sauerstoff-Defekte an. In den Kapiteln 5 bis 8 werden die 

Auswirkungen verschiedener Prozessschritte auf die Regenerationskinetik untersucht, in Kapitel 9 

liegt der Schwerpunkt auf materialbedingten Einflüssen. In Kombination aus beidem wird 

schließlich in Kapitel 10 ein wasserstoffbasiertes Modell zur Regeneration von Bor-Sauerstoff-

Defekten vorgestellt, aus dem sich in Kapitel 11 ein schneller, industriell umsetzbarer Regenerati-

onsprozess ableiten wird. 

 Es soll an dieser Stelle ausdrücklich darauf hingewiesen werden, dass diese Arbeit von vorne 

beginnend einem logischen Aufbau folgt, der sicherstellen soll, dass die Inhalte eines jeden Kapitels 

nachvollziehbar sind und alle dafür notwendigen Informationen rechtzeitig zur Verfügung gestellt 

werden. So soll Kapitel für Kapitel ein Verständnis für die komplexen Zusammenhänge aufgebaut 

werden, die zwischen den verschiedenen Aspekten der Regeneration von Bor-Sauerstoff-Defekten 

herrschen. Es wird deshalb an keiner Stelle eine erschöpfende Darstellung von Grundlagen der 

Halbleiterphysik oder möglicher experimenteller Methoden erfolgen, die über das für dieses 

Verständnis notwendige Maß hinausgehen. Insbesondere werden eigene Vorarbeiten und Veröf-

fentlichungen auf die gleiche Weise in die Argumentationskette eingebunden wie die Arbeiten 



 

 

 

 

anderer. Alle bisherigen Veröffentlichungen der Autorin dieser Arbeit werden im Text mit dem 

Kürzel [Wilk] referenziert, so dass jederzeit erkennbar bleibt, welche Inhalte auf bereits veröffent-

lichten eigenen Arbeiten basieren.  

 Grundlagen der Halbleiterphysik (z.B. [Ibac 09] [Kitt 69]) und der Physik der Solarzelle (z.B. 

[Goet 97]) sind in der einschlägigen Fachliteratur zu finden und werden im Folgenden vorausge-

setzt. Englische Fachbegriffe, deren deutsche Entsprechungen nicht geläufig verwendet werden, 

werden nicht übersetzt. 



 

 

 

 

 

 

 

Der Wirkungsgrad von realen Solarzellen erreicht nie ganz das theoretisch erreichbare Maximum. 

Bei vielen Solarzellen rührt ein wesentlicher Teil der Wirkungsgrad-Limitierung von der Rekombi-

nation von Elektron-Loch-Paaren innerhalb der Solarzelle her. Diese kann über verschiedene 

Rekombinationskanäle ablaufen, wobei in industriell hergestellten Silizium-Solarzellen unter 

Betriebsbedingungen die Rekombination an verschiedenartigen Defekten ein zentrales Problem 

darstellt [Rein 06] [Walt 16]. Rekombinationsaktive Defekte begrenzen die Lebensdauer der unter 

Beleuchtung erzeugten Ladungsträger und damit auch den Wirkungsgrad der Solarzellen. 

 Die Bor-Sauerstoff-Defekte (BO-Defekte), die im Rahmen dieser Arbeit untersucht werden 

sollen, gehören zu diesen rekombinationsaktiven Defekten. Sie entstehen nicht erst während der 

Herstellung von Solarzellen, sondern befinden sich grundsätzlich innerhalb des Volumens von 

Wafern aus Cz-Silizium, weshalb ihr Verhalten an Silizium-Wafern untersucht werden kann. Fertige 

Solarzellen eignen sich aus verschiedenen Gründen nicht zur Untersuchung der Kinetik von BO-

Defekten [Hies 16], unter anderem weil sich dort viele verschiedene Effekte überlagern können. 

Folglich sollen hier nur die wichtigsten für diese Arbeit relevanten Rekombinationsmechanismen 

vorgestellt werden, die nicht nur in der fertigen Solarzelle eine Rolle spielen, sondern auch das 

elektronische Verhalten der hier eingesetzten Probenstrukturen wesentlich beeinflussen (die 

Probenherstellung wird in Kap. 2.3 beschrieben). 

 

Im Halbleiter Silizium (Si) können durch Absorption von Photonen Elektron-Loch-Paare 

entstehen, deren Lebensdauer durch verschiedene Rekombinationsmechanismen begrenzt ist. Die 

elektronische Qualität lebensdauersensitiver Bauteile wie Solarzellen hängt deshalb wesentlich 

davon ab, welche Rekombinationsmechanismen wie stark wirken. Defektstellen im Siliziumgitter 

wie Fremdatome oder Störungen der Gittersymmetrie können in einigen Fällen die Rekombination 

von Elektron-Loch-Paaren in Silizium fördern und damit die Ladungsträgerlebensdauer verringern. 

Diese rekombinationsaktiven Defekte limitieren die Ladungsträgerlebensdauer in Silizium, wenn die  

Dotierkonzentration in der für Solarzellen üblichen Größenordnung von ~1016 Atome/cm3 liegt 

und gleichzeitig im Vergleich zur Dotierkonzentration eher niedrige Überschussladungsträgerkon-

zentrationen herrschen, wie sie von Photonenflüssen in der Größenordnung der natürlichen 

Sonneneinstrahlung auf der Erde erzeugt werden.  

 Der zu Grunde liegende Rekombinationsmechanismus wird in der Theorie von Shockley, Read 

und Hall [Hall 52] [Shoc 52] beschrieben und geht von einem zweistufigen Prozess aus, bei dem 

Defekte Zwischenniveaus innerhalb der Si-Bandlücke erzeugen, so dass die Energiebarriere für die 



 

 

 

 

Rekombination von Elektron-Loch-Paaren durch die kurzzeitige Besetzung dieses Zwischenni-

veaus erheblich gesenkt wird. In diesem Fall wird die Wahrscheinlichkeit sowohl des Einfangs/der 

Emission eines Elektrons aus dem/in das Leitungsband als auch des Einfangs/der Emission eines 

Loches aus dem/in das Valenzband durch die Position des Defektniveaus innerhalb der Bandlücke 

bestimmt. Besonders stark rekombinationsaktiv sind Defekte, die Zwischenniveaus nahe der 

Bandlückenmitte erzeugen. Die folgenden Ausführungen orientieren sich an [Goet 97].  

 

Unter einigen durchaus realistischen Annahmen (siehe [Goet 97], S. 52) ergibt sich die Rekombi-

nationsrate R von Elektron-Loch-Paaren an einer Defektstelle zu 

 𝑅 =  
𝑣𝑡ℎ𝑁𝑡(𝑛𝑝 − 𝑛𝑖

2)

(1 𝜎𝑝⁄ )(𝑛 + 𝑛1) + (1 𝜎𝑛⁄ )(𝑝 + 𝑝1)
 (2.1)  

mit vth: thermische Geschwindigkeit (ca. 107 cm/s bei 300 K), n bzw. p: gesamte Elektronen- bzw. 

Löcherkonzentration, Nt: Defektdichte, σn bzw. σp: Einfangquerschnitt für Elektronen bzw. Löcher 

(je in der Größenordnung von 10-15 cm2), ni: intrinsische Ladungsträgerdichte. Außerdem ist 

 𝑛1 = 𝑛𝑖exp (
𝐸𝑡−𝐸𝑖

𝑘𝑇
)     und     𝑝1 = 𝑛𝑖exp (

𝐸𝑖−𝐸𝑡

𝑘𝑇
) (2.2)  

mit Et: Energie des Defektniveaus, Ei: Energie des intrinsischen Ferminiveaus, k: Boltzmann-

Konstante, T: absolute Temperatur. 

Die Ladungsträgerlebensdauern stellen Einfangzeiten für Elektronen bzw. Löcher dar und werden 

nun definiert als  

 
1

𝜏𝑛0
: = 𝑁𝑡𝜎𝑛𝑣𝑡ℎ   für Elektronen     bzw.     

1

𝜏𝑝0
: = 𝑁𝑡𝜎𝑝𝑣𝑡ℎ   für Löcher (2.3)  

und es gilt 

 𝑅 =  
∆n

τ
      und    𝑛𝑝 − 𝑛𝑖

2 = ∆𝑛(∆𝑛 + 𝑛0 + 𝑝0) (2.4)  

mit n0 bzw. p0: Elektronen- bzw. Löcherkonzentration im thermischen Gleichgewicht und ∆𝑛: 

Überschussladungsträgerdichte. 

Damit ergibt sich für die Ladungsträgerlebensdauer 

 𝜏 =  
𝜏𝑛0(𝑝0 + 𝑝1 + ∆𝑛) + 𝜏𝑝0(𝑛0 + 𝑛1 + ∆𝑛)

𝑝0 + 𝑛0 + ∆𝑛
. (2.5)  

Bei Niedriginjektion ist in p-dotiertem Silizium die Bedingung 

 𝑝 ≫  𝑛, ∆𝑛, 𝑛1, 𝑝1    (2.6)  

für Defekte nahe der Bandlückenmitte gut erfüllt, so dass die Ladungsträgerlebensdauer limitiert ist 

durch die Elektronen als Minoritäten  



 

 

 

 

 

 

 

und es gilt 

 𝜏 =  𝜏𝑛 =
1

𝑁𝑡𝜎𝑛𝑣𝑡ℎ
∝

1

𝑁𝑡
 (2.7)  

Das bedeutet, dass die Minoritätsladungsträgerlebensdauern umgekehrt proportional zur Dichte 

rekombinationsaktiver Defekte sind und eine Änderung dieser Dichte sich in einer Änderung der 

messbaren Minoritätsladungsträgerlebensdauer (im Folgenden: Lebensdauer) äußert:  

 ∆𝑁𝑡 =  𝑁𝑡2 − 𝑁𝑡1 =
1

𝜎𝑛𝑣𝑡ℎ
(

1

𝜏2
−

1

𝜏1
) ∝ (

1

𝜏2
−

1

𝜏1
) = : 𝑁∗ (2.8)  

Die Größe N* wird im Folgenden als normierte Defektdichte bezeichnet. Sie ist proportional zur 

tatsächlichen Defektdichte und besitzt die Einheit [N*] = s-1.  

 Im Allgemeinen liegt jedoch nicht nur ein einziger rekombinationsaktiver Defekt vor, der die zu 

messende Ladungsträgerlebensdauer beeinträchtigt, sondern es muss zumindest zwischen 

Oberflächen- und Volumendefekten unterschieden werden. Tatsächlich wird in den meisten Fällen 

eine effektive Lebensdauer gemessen, die sich aus der im Volumen herrschenden Lebensdauer 

τVolumen und der durch die Oberfläche begrenzten Lebensdauer τOberfläche ergibt zu  

 
1

𝜏𝑒𝑓𝑓
 =  

1

𝜏𝑉𝑜𝑙𝑢𝑚𝑒𝑛
+

1

𝜏𝑂𝑏𝑒𝑟𝑓𝑙ä𝑐ℎ𝑒
  (2.9)  

Im Zentrum dieser Arbeit steht der sogenannte Bor-Sauerstoff (BO) Defekt, der durch ein 

komplexes metastabiles Verhalten – abhängig von äußeren Temperatur- und Injektionsbedingun-

gen – zwischen rekombinationsaktiven und -inaktiven Formen wechseln kann, wodurch sich 

Änderungen der Dichte seiner rekombinationsaktiven Variante ergeben. Dies äußert sich in 

Änderungen der messbaren effektiven Ladungsträgerlebensdauer, wodurch die Untersuchung der 

Defektkinetik experimentellen Methoden zugänglich wird.  

 Für eine zuverlässige Messung der Änderung rekombinationsaktiver Volumendefekte muss die 

Oberfläche zum einen eine möglichst konstante Rekombinationsaktivität besitzen, zum anderen 

muss sie zumindest so rekombinationsarm sein, dass Änderungen der Volumen-Lebensdauer um 

einen Faktor 10 (z.B. von 30 µs auf 300 µs) messbar sind. Dies kann durch die Verwendung von 

speziellen Beschichtungen auf der Oberfläche der zu untersuchenden Si-Wafer näherungsweise 

erreicht werden. 

 

Ein Si-Wafer besitzt eine große Oberfläche, an der die Symmetrie des Silizium-Kristalls insofern 

unterbrochen ist, als dass nicht mehr jedes Si-Atom von vier Bindungspartnern umgeben ist. Viel-



 

 

 

 

mehr bestehen an der Oberfläche ungesättigte Bindungen, welche unter Ladungsträgerinjektion 

Rekombinationszentren darstellen und somit die effektive Lebensdauer der erzeugten freien 

Ladungsträger drastisch reduzieren. Dieser unerwünschte Effekt kann mit Hilfe von geeigneten 

dielektrischen Oberflächenbeschichtungen zumindest teilweise unterbunden werden.  

 Die Wirkung dieser sogenannten Passivierschichten lässt sich zurückführen auf zwei unabhängi-

ge Mechanismen: Dielektrika besitzen ortsfeste Ladungen, welche die beiden mobilen Ladungsträ-

ger Elektronen bzw. Löcher selektiv anziehen bzw. abstoßen und so ein Ungleichgewicht an der 

Grenzfläche erzeugen. Da Rekombination von Elektron-Loch-Paaren jedoch nur auftreten kann, 

wenn beide Ladungsträgerarten aufeinander treffen, verringert sich so die Rekombinationsaktivität 

der Si-Dielektrikum-Grenzfläche (Feldeffektpassivierung) [Kim 80] [Aber 00]. Der zweite 

Mechanismus lässt sich auf chemische Bindungen zurückführen: Ungesättigte Atombindungen an 

der Grenzfläche werden durch Atome der Oberflächenbeschichtung abgesättigt. Wenn das 

Energieniveau der so passivierten Bindung außerhalb der Bandlücke liegt, geht dadurch die 

Rekombinationsaktivität verloren [Aber 00]. Eine besondere Rolle kommt hierbei Wasserstoffato-

men zu, die auf Grund ihrer geringen Größe und hohen Beweglichkeit [Wier 56] in der Lage sind, 

ungesättigte Bindungen besonders effektiv zu passivieren [Pear 87]. Zusätzlich kann Wasserstoff 

unter geeigneten Bedingungen bis tief in den Si-Kristall diffundieren und auch dort rekombinati-

onsaktive Zentren wie einige Gitterstörungen oder Fremdstoffe passivieren [Lude 99]. Wasser-

stoffhaltige Oberflächenbeschichtungen sind die Wasserstoffquelle der Wahl, wenn die Passivie-

rung der Oberfläche durch Feldeffekt und chemische Passivierung verknüpft werden soll mit 

Wasserstoffpassivierung von Defekten an der Grenzfläche und im Volumen des Si-Kristalls (z.B. 

[Aber 00]).  

 

Hier soll dargelegt werden, wie die in dieser Arbeit verwendeten Proben typischerweise hergestellt 

werden. Abweichungen von diesen „Standard-Proben“ werden an Ort und Stelle gesondert 

aufgeführt. Es werden hier ausschließlich sogenannte Lebensdauer-Proben hergestellt, die dazu 

geeignet sind, Änderungen der Ladungsträgerlebensdauer zu messen, da auf diese Weise Änderun-

gen der effektiven Dichte der rekombinationsaktiven Defekte bestimmt werden können (siehe auch 

2.1). 

 Nach dem Czochralski (Cz)-Verfahren (Informationen zu den verschiedenen Kristallisations-

verfahren können der einschlägigen Literatur zur Halbleiterphysik entnommen werden (z.B. 

[Maha 99]) hergestellte, 200 µm dicke Bor-dotierte Si-Wafer mit einem spezifischen Widerstand von 

1,5±0,3 Ωcm und einem interstitiellen Sauerstoffgehalt von 6±2·1017 cm-3 werden per Laser in 

5x5 cm2 große Quadrate geschnitten und beschriftet. Die Oberfläche wird mit Hilfe eines 

Ätzschrittes in heißer NaOH-Lösung (22%ig, 80°C, 8 min) von Sägeschaden befreit, bevor die 

Proben zunächst in verdünnter Salzsäure (5%ig, 10 min), gefolgt von verdünnter Flusssäure (2%ig, 

2 min) gereinigt werden. Um möglichst viele der im Material noch vorhandenen Verunreinigungen 



 

 

 

 

 

 

zu entfernen, erfolgt dann ein Getterschritt [Cuev 97] in Form einer POCl3-Diffusion (~1 h bei 

~840°C, Leitfähigkeit der dadurch entstehenden diffundierten Schicht: ~50 Ω/□). Das dabei 

gebildete Phosphorsilikatglas wird im Anschluss in verdünnter Flusssäure (2%ig, 2 min) abgeätzt, 

wodurch gleichzeitig dem System die Verunreinigungen entzogen werden, die sich während des 

Hochtemperaturschrittes in dieser Schicht angereichert haben. Im Anschluss wird die gesamte 

diffundierte Schicht mittels einer chemischen Politurlösung (7 min in einer Lösung aus 98 ml 

Flusssäure (50%ig), 234 ml Essigsäure (99,8%ig), mit Salpetersäure (65%ig) aufgefüllt auf 1,8 l) 

entfernt, wobei zur Verbesserung der Homogenität des Ätzvorgangs die Proben alle paar Sekunden 

in der Lösung bewegt werden. Die erhöhte Ladungsträgerrekombination innerhalb dieser Schicht 

würde die folgenden Untersuchungen sowie die Interpretation der Ergebnisse unnötig erschweren. 

Die Probendicke beträgt schließlich 160±10 µm. Darauf folgt eine RCA-Reinigung [Kern 70] 

(10 min in SC1 (NH3 : H2O2 : H2O = 1:1:5), 2 min in 2%iger HF, 10 min in SC2 

(HCl : H2O2 : H2O = 1:1:8), 2 min in 2%iger HF). Abschließend werden 75±5 nm hydriertes 

amorphes Siliziumnitrid (a-SiNx:H) per PECVD (Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) 

beidseitig als Oberflächenpassivierschicht und Wasserstoffquelle aufgebracht. Dafür wird eine 

Niederfrequenz-Anlage der Fa. Centrotherm eingesetzt, die mit einem direkten Plasma arbeitet und 

bei 450°C ein Gasverhältnis von SiH4:NH3 = 1:11 verwendet. Ein Feuerschritt für ~10 s (Peakbrei-

te bei ca. 550°C) bei einer Spitzentemperatur von TProbe = 800±10°C (im Durchlaufofen der Fa. 

Centrotherm bei 5400 mm/min, TSet = 855°C) dient schließlich der Aktivierung der Oberflächen-

passivierung sowie dem Eintreiben von Wasserstoff ins Si-Volumen. So entsteht ein möglichst 

einfaches, symmetrisches Probensystem mit homogenem Si-Volumen und einer möglichst 

homogenen, einschichtigen Oberflächenbeschichtung. Ohne die schädliche Wirkung von rekombi-

nationsaktiven BO-Defekten werden so typischerweise Ladungsträgerlebensdauern im Bereich 350-

400 µs erzielt. Aktive BO-Defekte (siehe 2.4) limitierten diese Werte auf ca. 40±10 µs, so dass 

zwischen beiden Extremen ausreichend Spielraum für die messtechnische Erfassung von Unter-

schieden und Änderungen besteht. 

 

 

Bereits 1973 präsentierten Fischer und Pschunder [Fisc 74] ihre Beobachtungen bezüglich eines 

Degradationseffekts, der nur in mit Bor hochdotiertem (1 Ωcm) Czochralski-Silizium (Cz) auftritt 

und sich negativ auf die elektrischen Kenngrößen von Solarzellen, bspw. ihren Wirkungsgrad, 

auswirkt (weder in 10 Ωcm Cz noch in 1 Ωcm oder 10 Ωcm Float-Zone (FZ) Silizium wurde ein 

vergleichbarer Degradationseffekt gefunden). Sie zeigten, dass die Lebensdauer dieser Proben unter 

Beleuchtung abnimmt, bis sie auf einem niedrigeren Niveau sättigt. Der komplette Prozess erwies 

sich als reversibel durch einen Ausheilschritt (Annealing) bei 200°C im Dunkeln für einige Minuten. 

Fischer und Pschunder führten diese Effekte auf das Erzeugen bzw. Ausheilen rekombinationsak-

tiver Zentren zurück. Des Weiteren stellten sie fest, dass die Geschwindigkeit des Degradations-



 

 

 

 

prozesses sowohl von der Beleuchtungsintensität als auch der Temperatur abhängt. Viele Jahre 

später ergaben Untersuchungen von Knobloch et al., dass sich der gleiche Effekt auch im Dunkeln 

erzielen lässt, wenn an eine aus entsprechendem Material hergestellte Solarzelle eine Vorwärtsspan-

nung angelegt wird. Folglich ist als Ursache nicht direkt die Absorption von Photonen anzuneh-

men, sondern vielmehr die dadurch erzeugten Überschussladungsträger [Knob 96]. Detailliertere 

Untersuchungen ergaben außerdem, dass die Lebensdauerdegradation in zwei unabhängigen Stufen 

erfolgt, einer schnellen Degradation, die bei Raumtemperatur innerhalb weniger Sekunden bis 

Minuten abgeschlossen ist sowie einer langsamen, welche die sich langfristig einstellende Defekt-

konzentration bestimmt und damit entscheidend ist für die Effizienz der aus den betroffenen 

Materialien hergestellten Solarzellen [Both 05a]. Dementsprechend soll auf die schnelle, aber 

langfristig irrelevante, Degradation hier nicht weiter eingegangen werden.  

 

Der für die beschriebene Lebensdauerdegradation verantwortliche rekombinationsaktive Defekt 

wurde mit DLTS (Deep Level Transient Spectroscopy) nie gefunden, was auf eine Defektkonzent-

ration von deutlich unter 1012 cm-3 schließen lässt [Schm 04] und damit eine direkte Defektcharak-

terisierung beinahe unmöglich macht; folglich müssen indirekte Methoden zum Einsatz kommen. 

 Die Charakterisierung der elektronischen Defekteigenschaften ergab, dass der für die Degrada-

tion verantwortliche rekombinationsaktive Defekt ein Energieniveau in der oberen Hälfte nahe der 

Mitte der Silizium-Bandlücke (EC – Et = 0,41 eV; EC: Energie der Leitungsbandkante, Et: Energie 

des Defektniveaus) besitzen muss und einen stark asymmetrischen Einfangquerschnitt für 

Elektronen und Löcher besitzt (σn/σp = 9,3), was auf eine positive Gesamtladung des Defektes im 

degradierten Zustand hinweist [Rein 03]. Die thermische Aktivierungsenergie EA wurde zu 

EA = 0,4 eV [Schm 02] bis 0,46 eV [Glun 03] bestimmt  und die Aktivierungsrate sättigt oberhalb 

einer Beleuchtungsintensität von 10 mW/cm2 (0,1 Sonnen) [Schm 04]. Folglich tritt der Degrada-

tionseffekt bereits bei Raumtemperatur unter schwacher Beleuchtung auf. Neueste Untersuchungen 

weisen darauf hin, dass unter Hochinjektion (bei einer Beleuchtungsintensität in der Größenord-

nung von 100 Sonnen) wieder eine Abhängigkeit der Degradationsrate von der Intensität auftreten 

könnte [Hame 16]. 

 Zusätzlich wurde untersucht, ob der Degradationseffekt Materialabhängigkeiten aufweist, 

insbesondere, ob sich verschiedene Verunreinigungen in Si-Wafern auf die zu beobachtende 

Lebensdauerdegradation auswirken. Schmidt et al. konnten zeigen, dass der Degradationseffekt mit 

zunehmender Bor-Konzentration stärker ausgeprägt ist, während er bei anders dotierten Proben 

(Gallium bzw. Phosphor-dotiert) gar nicht auftritt [Schm 97]. Auch in vergleichbar stark dotiertem 

multikristallinem Silizium, das durch einen deutlich geringeren Gehalt an interstitiellem Sauerstoff 

gekennzeichnet ist, findet man einen deutlich abgeschwächten Degradationsprozess. Die Autoren 

schlugen deshalb einen rekombinationsaktiven Bor-Sauerstoff (BO) Defekt als Ursache für die 

ursprünglich von Fischer und Pschunder [Fisc 74] beschriebene Degradation vor [Schm 97]. Die 



 

 

 

 

 

 

Bestimmung der Abhängigkeit der finalen Defektkonzentration von Bor- und interstitieller 

Sauerstoffkonzentration ergab schließlich eine Proportionalität der Defektkonzentration zu [Oi]2 

und zu [B] bzw. zur Akzeptorkonzentration NA [Schm 04]. Erste Untersuchungen an kompensier-

tem bzw. co-dotiertem Material, im dem Phosphor und/oder Gallium zusätzlich zu Bor als 

Dotierstoff verwendet wurde, lassen nun eine Unterscheidung zwischen letzteren Größen zu, 

wobei sich eine Proportionalität zwischen der um den Sauerstoffeinfluss bereinigten Defektdichte 

Nt/[Oi]2 und der absoluten Borkonzentration zeigte [Fors 14]. Weitere Beiträge zu diesem Thema 

finden sich in [Lim 10b] [Geil 11]. In kompensiertem n-Typ Silizium, das ausreichende Mengen an 

Bor und Sauerstoff enthält, wurde ebenfalls Degradation auf Grund von BO-Defekten festgestellt 

[Schu 10] [Roug 11], eine umfassende Beschreibung befindet sich in [Niew 15] [Niew 16]. Da der 

Fokus dieser Arbeit aber nicht auf der Kinetik der Degradationsreaktion liegen soll, wird hierauf 

nicht weiter eingegangen.  

 Auf Basis der verschiedenen experimentellen Ergebnisse wurden unterschiedliche Modelle über 

die mögliche Zusammensetzung der BO-Defekte entwickelt, wobei unterschiedliche Formen von 

Bor (substitutionell oder interstitiell) diskutiert werden [Voro 10] [Voro 11] [Walt 12], aber auch 

mehrere Möglichkeiten, wie Sauerstoff in die Degradationsreaktion involviert sein könnte [Adey 04] 

[Cran 10] [Muri 11] [Chen 13]. Einer der ersten Versuche, die BO-Degradation auf atomarer Ebene 

zu beschreiben, ging davon aus, dass unter Ladungsträgerinjektion Sauerstoff-Dimere in Silizium 

diffundieren können und deren Anlagerung an Bor-Atome die rekombinationsaktiven BO-Defekte 

erzeugt [Adey 04]. Nach Ausschluss dieser Möglichkeit [Voro 13], wird nun ein Defektmodell 

favorisiert, das von einer bei hohen Temperaturen eingefrorenen latenten Defektformation ausgeht 

[Voro 10]. Diese könnte sich unter Ladungsträgerinjektion in eine rekombinationsaktive Variante 

umwandeln, welche sich durch einen Ausheilschritt bei leicht erhöhten Temperaturen (~200°C für 

einige Minuten) wieder destabilisieren und in die latente, inaktive Form zurücktransformieren lässt. 

Die Frage, welche Rolle genau sowohl Sauerstoff als auch Bor bei der Defektbildung und -

aktivierung spielen, ist Gegenstand aktueller Forschung. Das momentan am meiste diskutierte 

Modell von Voronkov und Falster [Voro 14] nimmt an, dass sowohl substitutionelles Bor BS als 

auch eine mobile Spezies, z.B. interstitielles Bor Bi, in die Defektbildung involviert sind und 

Sauerstoff diese zwar indirekt beeinflusst, aber nicht notwendigerweise selbst Teil des Defektes ist. 

Dieser Ansatz beinhaltet die Ergebnisse aller bisherigen Untersuchungen zur BO-korrelierten 

Degradation; allerdings ist er in seinen Aussagen recht allgemein gehalten und dadurch wenig 

spezifisch, so dass eindeutige experimentelle Belege noch ausstehen.  

 Im Folgenden ist mit BO-Defekt immer der Defekt gemeint, welcher in Silizium auftritt, das 

sowohl Bor als auch Sauerstoff enthält, unter Ladungsträgerinjektion rekombinationsaktiv wird und 

die in diesem Kapitel beschriebenen elektronischen Eigenschaften besitzt. Durch die Wortwahl soll 

keine Stellung genommen werden zur tatsächlichen Defektzusammensetzung oder zur Art und 

Weise seiner Entstehung. 

  



 

 

 

 

 

 

2006 stellten Herguth et al. fest, dass sich die elektrischen Parameter einer auf Grund von BO-

Defekten degradierten Solarzelle wieder erholen können, wenn sie einem sogenannten Regenerati-

onsverfahren unterzogen wird [Herg 06c]. Dieses besteht aus einer Kombination von Ladungsträ-

gerinjektion in eine Solarzelle und leicht erhöhten Temperaturen (typischerweise 60-200°C) 

[Herg 06a]. Die Ladungsträgerinjektion kann dabei optisch durch Beleuchtung oder elektrisch 

durch Anlegen einer externen Spannung erfolgen. Die Regeneration kann zu einer vollständigen 

Erholung der Ladungsträgerlebensdauer und folglich der elektrischen Solarzellenparameter führen. 

Der so erzielte regenerierte Zustand scheint unter Beleuchtung bei Raumtemperatur stabil zu sein, 

kann aber bei höheren Temperaturen wieder destabilisiert werden (Aktivierungsenergie 

EA,Destabilisierung ≈ 1,0 eV, gemessen an Zellen) [Herg 06c].  

 Die Regenerationsreaktion selbst ist thermisch aktiviert (EA,Regeneration ≈ 0,6 eV, gemessen an 

Zellen) [Herg 06c] und läuft bei Erhöhung der Injektion beschleunigt ab [Herg 08]. In Lebensdau-

erproben äußert sich die Regeneration in einer Erholung der Lebensdauer bzw. Reduktion der 

rekombinationsaktiven BO-Defekte mit der Zeit (Abb. 3.1).  
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Abb. 3.1: Erholung der effektiven Lebensdauer während der BO-Regeneration. Der erste Datenpunkt 
entspricht dem initialen Lebensdauerwert vor Beginn der BO-Degradation, der zweite nach deren Abschluss. 
Darauf folgt die Verbesserung der Ladungsträgerlebensdauer während des Regenerationsverfahrens bis zur 
Sättigung (hier bei 130°C, ~1 Sonne). 



 

 

 

 

 

 

 

Durch den neuen Reaktionspfad der Regeneration musste das bis zu diesem Zeitpunkt verbreitete 

2-Zustands-Modell (annealter und degradierter Zustand) der BO-Defekte mit zwei Übergängen 

(Degradation und Annealing) um den regenerierten Zustand auf ein 3-Zustandsmodell mit 

nunmehr bis zu sechs möglichen Übergängen erweitert werden [Herg 06a]. Die drei Zustände (A) 

annealt, (B) degradiert und (C) regeneriert, unterscheiden sich insbesondere bezüglich Rekombina-

tionsaktivität und Stabilität unter Ladungsträgerinjektion. Mit dem regenerierten Zustand wird 

sowohl die Regenerationsreaktion eingeführt, die diesen füllen kann, als auch eine Destabilisie-

rungsreaktion, welche den regenerierten Zustand wieder leeren kann. Der direkte Übergang vom 

annealten in den regenerierten Zustand wurde nie gefunden und der genaue Pfad der Destabilisie-

rungsreaktion ist unklar. Da es experimentell keinen Unterschied macht und sich im Laufe dieser 

Arbeit herausstellen wird, dass die Destabilisierung am wahrscheinlichsten das Gegenstück zur 

Regeneration darstellt, also den Übergang vom regenerierten Zustand C in den degradierten 

Zustand B, kommt im Folgenden das in Abb. 3.2 gezeigte, dem aktuellen Stand der Forschung 

angepasste und soweit wie möglich vereinfachte 3-Zustands-Modell zum Einsatz [Wilk 15]. 

 

 

Abb. 3.2: Pfade der Übergangsreaktionen zwischen den drei verschiedenen Zuständen des BO-Defektes, die 

sich insbesondere bezüglich Rekombinationsaktivität und Stabilität unter Beleuchtung unterscheiden. 

 



 

 

 

 

 

Die folgenden Ausführungen basieren auf der Annahme, dass es drei Zustände des BO-Defekts 

gibt und dass zwischen ihnen vier verschiedene Übergänge mit unterschiedlichen Wahrscheinlich-

keiten auftreten und sich überlagern (Abb. 3.2). Tab. 3-1 und Tab. 3-2 fassen alle bisher beobachte-

ten Übergangsreaktionen mit ihren typischen Abhängigkeiten und Aktivierungseigenschaften 

zusammen und definieren die zugehörigen Raten. 

 

Tab. 3-1: Übergangsreaktionen zwischen den verschiedenen Zuständen des BO-Defekts sowie zugehörige 

Raten und deren wichtigste Abhängigkeiten (in B-dotiertem Si). Dabei ist: T: Temperatur, I: Beleuchtungsin-

tensität, [B]: Bor-Konzentration. Die Defektzustände wurden in Abb. 3.2 definiert. 

Übergang Zustände Rate typische Bedingungen Abhängigkeiten 

Degradation A → B a 25-60°C / hell T, [B], (I unklar) 

Annealing B → A b Ab 150°C / dunkel T 

Regeneration B → C c 100-230°C / hell T, I, Material, Prozess 

Destabilisierung C → B d Ab 200°C / dunkel T 

 

Tab. 3-2: Übergangsreaktionen zwischen den verschiedenen Zuständen des BO-Defekts sowie deren 

Aktivierungseigenschaften. 

Übergang 
Rate Aktivierungsenergie 

EA (eV) 

Charakteristische 

Frequenz (s-1) 

Rate bei 200°C 

(min-1) 

Degradation a 0,46  [Schm 02] 

 [Glun 03] 

4·103     [Both 06] 1,55 (extrapol. von 

30°C)  [Schm 02] 

Annealing b 1,32  [Rein 02] 

 [Schm 04]  

1·1013     [Both 06] 4,0  [Schm 04] 

Regeneration c 1,0  [Wilk 14a] 1,25·1010 [Wilk 14a] 0,03  [Lim 11a] bis 

24,0  [Wilk 14a] 

Destabilisierung d ≥ 1,25  [Wilk 14a] ≤ 5·109   [Wilk 14a] 0,015  [Wilk 14a] 

 

Die Aktivierungsenergien von Regeneration und Destabilisierung wurden erstmals an Solarzellen 

bestimmt von A. Herguth [Herg 10]. Messungen anhand von Lebensdauerproben führten zu 

ähnlichen, aber leicht höheren Werten. Diese Problematik wird in Kap. 12 und ausführlich in 

[Hies 16] diskutiert. Die zugehörigen Messungen wurden in [Wilk 14a] beschrieben und werden im 

Folgenden vorausgesetzt. Das gleiche gilt für die Beschreibung der Destabilisierungsreaktion.  

  



 

 

 

 

 

 

Das Verhältnis der Übergangsraten der verschiedenen Reaktionspfade bestimmt die zeitliche 

Entwicklung der Verteilung der BO-Defekte auf die drei Zustände und damit die Rekombinations-

aktivität einer Si-Probe sowie deren Änderung unter Ladungsträgerinjektion. Aus den unterschiedli-

chen Aktivierungsenergien der vier Übergangreaktionen ergibt sich qualitativ folgende Grobeintei-

lung: In nicht regenerierten Proben, die im Dunkeln getempert werden, tritt nur die Annealing-

Reaktion auf. Die Frage, ob Degradation, Annealing oder Regeneration unter Beleuchtung 

überwiegen, hängt von Temperatur, Injektion, Probenbeschaffenheit und Prozessführung ab. Die 

Destabilisierungsreaktion, welche die höchste Aktivierungsenergie der vier Übergänge besitzt, tritt 

schließlich vor allem bei regenerierten Proben auf, die höheren Temperaturen ausgesetzt sind. Die 

genauen Zusammenhänge werden in Kap. 3.6 untersucht. 

 

Eine mathematische Repräsentation der Übergänge im 3-Zustands-Modell wurde 2010 von 

Herguth et al. vorgestellt [Herg 10]. Dabei werden zeitlich konstante Übergangsraten sowie eine 

zeitlich konstante Gesamt-Defektkonzentration angenommen. Alle in diesem Kapitel verwendeten 

Formeln sind aus [Herg 10] entnommen, wo auch die hier nicht genutzten vollständigen Über-

gangsgleichungen zu finden sind (s. auch [Herg 06b]).  

 
Für alle folgenden Berechnungen im Folgenden sei Ni mit i = [A;B;C] die Defektkonzentration im 

Zustand i mit Ni0 := Ni(t = 0) und i∞ := Ni(t → ∞). Die Übergangsraten sind gemäß Tab. 3-1 

definiert (a: Degradation, b: Annealing, c: Regeneration, d: Destabilisierung). Der regenerierte 

Zustand C sei zum Startzeitpunkt grundsätzlich als unbesetzt angenommen (NC0 = 0). Dann gilt für 

den zeitlichen Verlauf der Besetzung Ni(t): 

 𝑁𝐴(𝑡) = 𝐴∞ + 𝐴−𝑒−(𝜑−𝜔)𝑡 + 𝐴+𝑒−(𝜑+𝜔)𝑡   (3.1)  

 𝑁𝐵(𝑡) = 𝐵∞ + 𝐵−𝑒−(𝜑−𝜔)𝑡 + 𝐵+𝑒−(𝜑+𝜔)𝑡   (3.2)  

 𝑁𝐶(𝑡) = 1 − 𝑁𝐴(𝑡) − 𝑁𝐵(𝑡)   (3.3)  

mit A∞ =
d(𝑏 + 𝑐)

ϑ 
  (3.4)  

 B∞ =
ad

ϑ 
         (3.5)  

 

 



 

 

 

 

und  A±: =
1

2
(1 ∓

φ

ω
) (NA0 − A∞) ∓

1

2ω
(−aNA0 + bNB0)             (3.6)  

  B±: =
1

2
(1 ∓

𝜑

𝜔
) (𝑁𝐵0 − B∞) ∓

1

2𝜔
(𝑎𝑁𝐴0 − (𝑏 +  𝑐)𝑁𝐵0) (3.7)  

wobei gilt ϑ: = 𝑎𝑐 + d(a +  b +  c)  (3.8)  

 φ: =
1

2
(𝑎 + 𝑏 + 𝑐 + 𝑑)   (3.9)  

 ω2: = φ2 − ϑ  (3.10)  

Alle Gleichungen in diesem Kapitel sind auf die gesamte BO-Defektkonzentration 

N = NA + NB + NC normiert.  

 Experimentell kann nur die Besetzung  des rekombinationsaktiven degradierten Zustands B 

direkt gemessen werden, da dieser die Minoritätsladungsträgerlebensdauer limitiert. Für die 

Langzeitstabilität der Lebensdauer ist jedoch die Besetzung des regenerierten Zustands von 

zentraler Bedeutung. Grundsätzlich lässt sich nun die Besetzung aller drei Zustände zeitabhängig 

aus den Raten der beteiligten Übergangsreaktionen berechnen. Da die Raten temperaturabhängig 

sind, hängt auch der Verlauf der Besetzung der Zustände (unter anderem) von der Temperatur ab. 

 

Alle Raten der vier Übergangsreaktionen sind thermisch aktiviert gemäß Arrhenius, so dass ihr 

Zusammenspiel insgesamt sehr stark temperaturabhängig ist. Dabei gilt allgemein bei Temperatur T 

(in K): 

 Rate(𝑇) =  Rate(𝑇𝑅𝑒𝑓)  ∙ 𝑒𝑥𝑝 [
𝐸𝐴

𝑘𝐵
(

1

𝑇𝑅𝑒𝑓
−

1

𝑇
)] (3.11)  

mit Referenztemperatur TRef (K), Aktivierungsenergie EA (eV) und Boltzmann-Konstante kB 

(eV/K). Als Referenztemperatur TRef wird für jede Übergangsreaktion ein Wert gewählt, bei dem 

die jeweilige Rate im Allgemeinen hinreichend gut experimentell von den anderen separiert werden 

kann und in einer Messdauer von maximal wenigen Stunden bestimmbar ist.  

 
 

 

 

 

 

 



 

 

 

 

 

 

 

Hier sei 

Degradation: 𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑎 = 60°𝐶 (3.12)  

Annealing: 𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑏 = 200°𝐶 (3.13)  

Regeneration: 𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑐 = 130°𝐶 (3.14)  

Destabilisierung: 𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑑 = 200°𝐶 (3.15)  

Die bei dieser Referenztemperatur gemessenen Raten werden im Folgenden als Referenzraten 

bezeichnet. Typische Werte sind 

Degradation:  𝑎𝑅𝑒𝑓 = 𝑎(𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑎 = 60°𝐶)   = 0,015 𝑚𝑖𝑛−1   [Both 06] (ca. 1,5 Ωcm) (3.16)  

Annealing:  𝑏𝑅𝑒𝑓 = 𝑏(𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑏 = 200°𝐶) = 4,0 𝑚𝑖𝑛−1       [Both 06] (3.17)  

Destabilisierung:  𝑑𝑅𝑒𝑓 = 𝑑(𝑇𝑅𝑒𝑓,𝑑 = 200°𝐶) = 0,015 𝑚𝑖𝑛−1  [Wilk 14a] (3.18)  

Der Wert c(TRef,c = 130°C) hängt nicht nur von der Temperatur, sondern auch von allen weiteren 

Parametern ab, welche die Regenerationskinetik beeinflussen (s. Kap. 10 für eine Kurzübersicht). 

Typische Regenerationsraten bei 130°C liegen aber im Bereich von 0,02 min-1 bis 0,2 min-1.  

 

Konkret ergeben sich damit die folgenden Temperaturabhängigkeiten für die vier Übergangsreakti-

onen mit den Aktivierungsenergien aus Tab. 3-2 (für Temperaturen in °C): 
 

Degradation: 𝑎(𝑇) =  𝑎𝑅𝑒𝑓  ∙ 𝑒𝑥𝑝 [
0,46 𝑒𝑉

𝑘𝐵
(

1

(60+273)
−

1

𝑇+273
)] (3.19)  

Annealing: 𝑏(𝑇) =  𝑏𝑅𝑒𝑓  ∙ 𝑒𝑥𝑝 [
1,32 𝑒𝑉

𝑘𝐵
(

1

(200+273)
−

1

𝑇+273
)] (3.20)  

Regeneration: 𝑐(𝑇) =  𝑐𝑅𝑒𝑓  ∙ 𝑒𝑥𝑝 [
1,00 𝑒𝑉

𝑘𝐵
(

1

(130+273)
−

1

𝑇+273
)] (3.21)  

Destabilisierung: 𝑑(𝑇) =  𝑑𝑅𝑒𝑓  ∙ 𝑒𝑥𝑝 [
1,25 𝑒𝑉

𝑘𝐵
(

1

(200+273)
−

1

𝑇+273
)] (3.22)  

Der hier genutzte Wert der Aktivierungsenergie der Destabilisierung stellt eine untere Grenze dar 

[Wilk 14a]. Alternativ können die Raten auch mittels der in der Literatur (s. Tab. 3-2) zu findenden 

charakteristischen Frequenzen berechnet werden; hier wurde aber die Darstellung relativ zu einer 

Referenz-Messtemperatur gewählt, damit jeder die hier verwendeten Werte leicht mit seinen 

eigenen Standard-Werten vergleichen kann. Besonders bezüglich der Regenerationsreaktion sei 

darauf hingewiesen, dass die gemessenen Regenerationsraten grundsätzlich, v.a. aber mit zuneh-



 

 

 

 

mender Temperatur, von der theoretischen Rate c abweichen, da die gemessene Regenerationsrate 

in Wirklichkeit ein Effektivwert ist, der sich aus allen gleichzeitig ablaufenden Übergangsreaktionen 

(d.h. im Falle der Regeneration aus allen vier) auf komplizierte Weise zusammensetzt (s. Kap. 3.4). 

Nur, wenn die Regeneration bei den gewählten Bedingungen sehr viel schneller abläuft als die 

anderen Reaktionen, stimmen die theoretisch angenommene Rate c und die gemessene (effektive) 

Regenerationsrate quasi überein. 

 

Unter gegebenen äußeren Bedingungen bestimmt das Verhältnis der Reaktionsraten der vier 

Übergänge – Degradation, Annealing, Regeneration und Destabilisierung – die Kinetik der BO-

Defekte, d.h. ihre zeitabhängige Verteilung auf die drei möglichen Zustände annealt (A), degra-

diert (B) und regeneriert (C). Durch eine geschickte Wahl von Temperatur und Beleuchtung lassen 

sich alle vier Übergänge experimentell bis zu einem gewissen Grad voneinander trennen. Wie gut 

dies unter welchen Bedingungen tatsächlich realisierbar ist, wird im Folgenden erörtert.  

Teile dieses Kapitels wurden auch in [Wilk 15] veröffentlicht. 

 

Die Degradationsreaktion tritt thermisch aktiviert unter Beleuchtung auf und überlagert sich 

zwangsläufig mit dem Annealing. Regeneration und Destabilisierung können durch geeignete Wahl 

von Probe und Bearbeitungsprozess (Zusammenfassung s. Kap. 10) hinreichend unterdrückt 

werden (c ≈ d ≈ 0), wodurch sich das 3-Zustands-Modell auf zwei Zustände (annealt und degra-

diert) mit zwei möglichen Übergängen (Degradation und Annealing) reduziert. Startend aus dem 

annealten Zustand (NA0 = 1, NB0 = 0, NC0 =0) ergibt sich dann folgende Entwicklung für NA(t) 

bzw. NB(t): 

 𝑁𝐵(𝑡) =
𝑎

𝑎+b
(1 − 𝑒−(𝑎+𝑏)𝑡)  (3.23)  

 𝑁𝐴(𝑡) = 1 − 𝑁𝐵(𝑡).  (3.24)  

Damit sättigt NB bei einem Wert, der sich aus dem Verhältnis von a und b ergibt, wobei unter 

geringer Beleuchtung (0,2 Sonnen) bei 40°C typischerweise ungefähr a/b ≈ 2·104 gilt (aus den in 

Kap. 3.5 gegebenen Werten), d.h. es findet eine zu 99,995% vollständige Degradation statt 

(Abb. 3.3, durchgezogene Linien).  

 Wird allerdings die Degradationsreaktion an Proben gemessen, die grundsätzlich in der Lage 

sind zu regenerieren (und damit auch zu destabilisieren), verkompliziert sich die Lage; insbesondere 

im Fall von schnell regenerierenden Proben, die bei 0,2 Sonnen eine Referenz-Regenerationsrate 



 

 

 

 

 

 

von cRef(130°C) = 0,007 min-1 aufweisen können (Abb. 3.3, gestrichelte Linien, Rate nach Formel 

(4.5) extrapoliert von Messungen bei 1 Sonne). Dadurch erhält man bei langen Beleuchtungszeiten 

einen leicht veränderten Verlauf der Zustandsbesetzungen, wobei der regenerierte Zustand auf 

Kosten des degradierten Zustands zunehmend besetzt wird. 

 

Abb. 3.3: Degradation aus dem annealten Zustand 
für eine Probe, die nicht regenerieren kann (durch-
gezogene Linien) und eine schnell regenerierbare 
Probe (gestrichelte Linien); je bei 40°C, 0,2 Sonnen. 

Abb. 3.4: Annealing einer bis zur Sättigung 
degradierten Probe bei 200°C im Dunkeln. Alle 
anderen Übergänge werden experimentell unter-
drückt. 

 

Da die Annealing-Reaktion keine Beleuchtung benötigt, lässt sie sich eindeutig von den anderen 

Übergängen trennen und die entsprechende Zeitkonstante ist eindeutig bestimmbar, wenn als 

Ausgangspunkt eine bis zur Sättigung degradierte Probe verwendet wird (NB0 ≈ 1 NA0 ≈ 0, 

NC0 = 0), die im Dunkeln getempert wird (a = c = d = 0). Damit erhält man 

 𝑁𝐵(𝑡) = 𝑁𝐵0(𝑒−𝑏𝑡) = 1 ∙ (𝑒−𝑏𝑡) = 1 − 𝑁𝐴(𝑡) (3.25)  

und somit bei einer typischen Temperatur von 200°C (ohne Beleuchtung) den in Abb. 3.4 gezeigten 

Verlauf der Besetzung des annealten bzw. des degradierten BO-Zustands. Dabei ist 

bRef(200°C) = 4,0 min-1. 

 

Unter Regenerationsbedingungen, d.h. bei leicht erhöhter Temperatur und Beleuchtung, treten alle 

Übergänge gleichzeitig auf, wobei ihre Raten je nach genauer Wahl von Temperatur und Injektion 

in der gleichen Größenordnungen liegen können. Im typischen Injektionsbereich (> 0,1 Sonnen, 

aber keine Hochinjektion) hängen sowohl Annealing als auch Degradation und Destabilisierung nur 

von der Temperatur ab, während die Regenerationsrate zusätzlich durch Probenbeschaffenheit, 
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Prozessführung (s. Kap. 10) und Injektionsniveau bestimmt wird. Letztlich ist also nur die 

Regenerationsrate variabel und legt dadurch fest, wie sich die BO-Defekte zu welchem Zeitpunkt 

auf die drei Zustände verteilen. Dabei gelten Gleichungen (3.1) bis (3.10). 

 Für die Simulation der Defektkinetik für unterschiedlich regenerierende Proben werden 

konstante Referenz-Raten für Degradation, Annealing und Destabilisierung angenommen und nur 

die Regenerationsraten werden variiert (aRef(60°C) = 0,015 min-1, bRef(200°C) = 4,0 min-1, 

cRef(130°C) = 0,001/ 0,04/ 0,2 min-1,  dRef(200°C) = 0,015 min-1). Alle Raten werden gemäß 

Arrhenius (Gleichungen (3.19) bis (3.22)) auf eine Prozesstemperatur von 200°C umgerechnet. 

Abb. 3.5 bis Abb. 3.7 zeigen die sich daraus ergebende zeitabhängige Besetzung der BO-Zustände. 

Startpunkt ist in allen Fällen der degradierte Zustand (NA0 = 0, NB0 = 1, NC0 = 0). Die blaue Linie 

zeigt jeweils den Verlauf der Besetzung des regenerierten Zustands. Die Regenerationsrate nimmt 

von Abb. 3.5 über Abb. 3.6 zu Abb. 3.7 zu. Eine qualitativ ähnliche Kinetik ergibt sich auch bei 

gleichzeitiger Verringerung/Erhöhung von Temperatur und Intensität (z.B. bei 130°C, 0,2 Sonnen 

oder bei 230°C, 2,7 Sonnen).  

 Abb. 3.5 bis Abb. 3.7 zeigen, dass sich unterschiedlich schnell regenerierende Proben nicht nur 

bezüglich des Zeitpunkts unterscheiden, an dem durch Erreichen eines Gleichgewichtszustands die 

Besetzung der Defektzustände zeitlich stabil bleibt; vielmehr wird auch die Verteilung der Defekte 

im Gleichgewicht wesentlich durch die Regenerationsrate beeinflusst. In schnell regenerierenden 

Proben (Abb. 3.7, cRef (130°C) = 0,2 min-1) werden alle BO-Defekte in den regenerierten Zustand 

überführt, während bei sehr langsam regenerierenden Proben (oben, cRef (130°C) = 0,001 min-1) ein 

Anteil der Defekte (hier ca. 12%) im stabilen, aber durch eine hohe Rekombinationsaktivität 

gekennzeichneten degradierten Zustand, verbleibt. Ein noch größerer Anteil (hier ca. 30%) bleibt 

annealt und würde damit ebenfalls in den degradierten Zustand übergehen, sobald die Probe im 

Anschluss an die hier simulierte Behandlung wieder Beleuchtung bei niedrigeren Temperaturen 

(z.B. 25-60°C) ausgesetzt wäre. Grund hierfür ist, dass bei diesen Proben die Regenerationsrate so 

niedrig ist, dass die gleichzeitig ablaufende kontinuierliche Entleerung des regenerierten Zustands 

durch die Destabilisierungsreaktion nicht vernachlässigbar ist. Damit können auch bereits 

regenerierte Defekte wieder zurück in den degradierten oder auch in den annealten Zustand 

umgewandelt werden. Bei Proben, deren Regenerationsverhalten sich als mittelschnell beschreiben 

lässt (Abb. 3.6, cRef (130°C) = 0,04 min-1), verteilen sich im Langzeitgleichgewicht nur wenige 

Defekte auf den annealten und den degradierten Zustand, so dass der regenerierte Zustand 

schlussendlich zu 95% besetzt ist. Bei schneller regenerierenden Proben (Abb. 3.7) wird zwar 

erwartungsgemäß das Gleichgewicht schneller erreicht, allerdings wird dieser Zeitpunkt durch den 

Einfluss der Degradationsreaktion leicht verschoben, da zwischenzeitlich nicht genügend Defekte 

im degradierten Zustand vorliegen, die weiter in den regenerierten Zustand überführt werden 

könnten. Dies äußert sich in dem in Abb. 3.7 sichtbaren Knick im Verlauf der Besetzung des 

regenerierten Zustands (blaue Kurve). Allerdings müssen diverse Bedingungen erfüllt sein, damit 

eine solch schnelle Regeneration überhaupt gelingen kann (Zusammenfassung s. Kap. 10). 

Besonders wichtig wird dieser Aspekt bei hohen Regenerationstemperaturen ab 200°C.  
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Abb. 3.5: Zeitliche Entwicklung der Besetzung der BO-Defektzustände (NA: „annealt“, NB: „degradiert“, NC: 
„regeneriert“) bei niedriger Referenz-Regenerationsrate cRef (130°C) = 0,001 und einer Temperatur von 200°C 
während des Regenerationsverfahrens. 
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Abb. 3.6: Zeitliche Entwicklung der Besetzung der BO-Defektzustände (NA: „annealt“, NB: „degradiert“, NC: 
„regeneriert“) bei mittlerer Referenz-Regenerationsrate cRef (130°C) = 0,04 und einer Temperatur von 200°C 
während des Regenerationsverfahrens. 
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Abb. 3.7: Zeitliche Entwicklung der Besetzung der BO-Defektzustände (NA: „annealt“, NB: „degradiert“, NC: 
„regeneriert“) bei hoher Referenz-Regenerationsrate cRef (130°C) = 0,2 und einer Temperatur von 200°C 
während des Regenerationsverfahrens. 

 

Insgesamt bestimmt also das Verhältnis aller Raten sowohl die effektive Zeitdauer der Defektum-

wandlung in den regenerierten Zustand als auch dessen maximale Besetzung nach Erreichen der 

Sättigung. Es ist es also nicht nur aus praktischen Gründen (für eine möglichst kurze Prozessdauer) 

wünschenswert, möglichst schnell regenerierbare Proben herzustellen, sondern das Ziel der 

vollständigen Überführung der BO-Defekte in den rekombinationsinaktiven und stabilen regene-

rierten Zustand kann auch nur mit ausreichend schnell regenerierenden Proben überhaupt bei 

Temperaturen erreicht werden, die eine insgesamt kurze Prozessdauer ermöglichen. 

 

Um bei den Untersuchungen zur Regenerationskinetik möglichst nicht mit zeitlichen Verläufen der 

Defektbesetzung konfrontiert zu sein, die sich auf Grund der Überlagerung der verschiedenen 

Übergangsreaktionen nicht einfach exponentiell fitten lassen, wird 130°C als Standard-Temperatur 

für Regenerationsuntersuchungen gewählt. Dann erhält man die in Abb. 3.8 gezeigten Verläufe. Die 

für die Simulation gewählten Regenerationsraten entsprechen den langsamsten (cRef = 0,008 min-1), 

den häufigsten (cRef = 0,04 min-1) bzw. den (bis auf Kap. 11) schnellsten (cRef = 0,2 min-1) im Laufe 

dieser Arbeit an Bor-dotiertem Cz-Si gemessenen Regenerationsraten (bei 130°C).  

 Wie man sieht, wird die Defektkinetik bei Regenerationsraten in diesem Bereich und einer 

Regenerationstemperatur von 130°C weder von der Degradationsreaktion (die bei den schnellen 

Regenerationsraten ein Problem darstellen könnte, s. Abb. 3.7) noch von der Destabilisierung (die 

bei zu niedrigen Regenerationsraten problematisch werden kann, s. Abb. 3.5) wesentlich beein-

flusst. Folglich wird in allen Fällen die Regenerationsrate hinreichend gut von den drei anderen 

Übergangsraten separiert, so dass quantitative Aussagen über das Regenerationsverhalten verschie-

dener Proben möglich sind. Dies garantiert auch, dass jeder Probe eine eindeutige Regenerationsra-

te zugewiesen werden kann, welche somit für den Vergleich der Regenerationskinetik verschiedener 

Proben herangezogen werden kann. 
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Abb. 3.8: Zeitliche Entwicklung der Besetzung der BO-Defektzustände (NA: „annealt“, NB: „degradiert“, NC: 

„regeneriert“) bei variierender Referenz-Regenerationsrate und konstanter Regenerationstemperatur von 

130°C. Alle anderen Übergangsraten werden konstant gehalten. aRef bezeichnet die angenommene Degradati-

onsrate bei 60°C. 

 

Sobald der regenerierte Zustand besetzt ist, kann er sich grundsätzlich über einen Destabilisie-

rungsprozess wieder entleeren. Je höher die Prozesstemperatur gewählt wird, desto mehr gewinnt 

diese Destabilisierungsreaktion bereits während des Regenerationsverfahrens an Bedeutung und 

beeinflusst dann vor allem die Besetzung des regenerierten Zustands beim Erreichen des Langzeit-

Gleichgewichts. Während dies bei typischen Referenz-Regenerationsraten in der Größenordnung 

von cRef (130°C) = 0,04 min-1 bei 130°C noch keine Rolle spielt, kann bei Temperaturen über 230°C 

der regenerierte Zustand nur noch zu weniger als 90% besetzt werden, wobei dieser Wert bei weiter 

zunehmender Temperatur schnell absinkt (Abb. 3.9). Für die Destabilisierungsreaktion wurde 

dRef (200°C) = 0,015 min-1 angenommen; Startwert ist der voll besetzte degradierte Zustand 

(NA0 = 0, NB0 = 1, NC0 = 0). 
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Abb. 3.9: Zeitliche Entwicklung der Besetzung des regenerierten BO-Defektzustands NC bei gegebenen 

Referenzraten für Regeneration (cRef) und Degradation (aRef). Die Referenzraten aller Übergänge werden 

konstant gehalten. Variiert wird die Temperatur während des Regenerationsverfahrens. 

 

Nach Abschluss des Regenerationsverfahrens bestimmt die Destabilisierungsreaktion die Langzeit-

Stabilität der während des Regenerationsverfahrens erreichten Ladungsträger-Lebensdauer bzw. des 

regenerierten Zustands (im Dunkeln). Aus den in [Wilk 14a] veröffentlichten Werten für die 

Aktivierungsenergie (EA,Destabil ≥ 1,25 eV) und die charakteristische Frequenz (ʋDestabil ≤ (5±4)·109 s-1) 

lässt sich eine Zeitkonstante der Destabilisierung im Dunkeln von  
 

t0,Destabil ≥  8800 (
+25300
−2500

) Jahren bei 25°C bzw. 

 

t0,Destabil ≥  53 (
+110

−7
) Jahren bei 60°C 

 

errechnen. Folglich kann die einmal während des Regenerationsprozesses erreichte Besetzung des 

regenerierten Zustands im Dunkeln während der Lebensdauer einer Solarzelle (mindestens 

20 Jahre) als stabil betrachtet werden. Dies gilt umso mehr in Anbetracht dessen, dass die bei 60°C 

(im Dunkeln) errechnete Zeitkonstante der Destabilisierung bei realen Solarzellen keine Bedeutung 

hat, da Temperaturen in diesem Bereich nur unter Beleuchtung auftreten; dann gelten die in 

Kap. 3.8 erläuterten Zusammenhänge.   

 

Innerhalb des Rahmens der systematischen Limitierungen, denen die Untersuchung der Regenera-

tionskinetik aus den eben vorgestellten Gründen unterliegt, wird nun ein Standard-Prozess zur 

Messung der Regenerationskinetik definiert. Er garantiert, dass die Regenerationskinetik verschie-

dener Proben aussagekräftig verglichen werden kann. 



 

 

 

 

 

 

 

Das Zusammenspiel der vier Defektumwandlungskanäle macht es notwendig, experimentelle Be-

dingungen zu wählen, die eine möglichst eindeutige Charakterisierung des Regenerationsprozesses 

ermöglichen. Die verschiedenen Defektumwandlungskanäle werden deshalb experimentell durch 

die Wahl passender Kombinationen von Beleuchtung und Temperatur so gut wie möglich getrennt 

(s. Kap. 3.6) und die effektive Ladungsträgerlebensdauer τeff wird in verschiedenen Defektzuständen 

gemessen. Besonderes Augenmerk muss auf der eventuellen Entstehung anderer rekombinations-

aktiver Defekte unter Beleuchtung gerichtet werden, insbesondere auf mögliche Instabilität der 

Oberflächenpassivierung. Zur vollständigen Charakterisierung des Probenverhaltens bezüglich der 

Regeneration von BO-Defekten wird deshalb grundsätzlich folgende Prozessfolge angewendet: 

 

 

 

Abb. 3.10: Prozessfolge zur Bestimmung der Regenerationskinetik. 

 

Zunächst werden die Proben auf einer Heizplatte einem 10-minütigen Annealing-Schritt im 

Dunkeln (zwischen zwei Wafern) unterzogen (Anneal-1-Wert). Im Anschluss werden die BO-

Defekte bei ca. 40°C unter schwacher Beleuchtung (Halogenlampe mit 0,2 ± 0,1 Sonnen) aktiviert 

[Schm 03], wobei die Ladungsträgerlebensdauer sinkt und schließlich auf niedrigem Niveau 

(typischerweise 50±20 µs) sättigt (degradierter Wert) [Both 05b]. Es handelt sich dabei um die 

bekannte BO-Degradation. Da die Untersuchung dieses Vorgangs nicht Teil dieser Arbeit ist, wird 

die Degradation nicht zeitaufgelöst gemessen, sondern die Proben werden dieser Behandlung 

pauschal für ca. 70 h ausgesetzt; diese Zeit hat sich bei Voruntersuchungen als ausreichend 

erwiesen, um eine Sättigung der Lebensdauer auf degradiertem Niveau sicher zu stellen [Schm 02]. 

Die Einheit 1 Sonne steht als Kurzform für Sonnenäquivalent und bezeichnet für die hier durchgeführ-

ten Experimente eine durch eine Halogenlampe erzeugte Intensität, die in einer kalibrierten 

Solarzelle den gleichen Kurzschlussstrom erzeugt wie eine Beleuchtung mit einer Intensität von 

100 mW/cm2 und AM1,5g-Spektrum [ASTM 12]. 



 

 

 

 

Für die anschließende Regeneration wird aus praktischen Gründen sowie um die Vorherrschaft der 

Regeneration gegenüber den konkurrierenden BO-Umwandlungen garantieren zu können, eine 

Kombination aus relativ niedrigen Temperaturen (130±2°C) und moderater Beleuchtung (0,6 -

 1,2 Sonnen) gewählt [Herg 10]. Das Steigen der Lebensdauer hin zu einem Sättigungswert 

(regenerierter Wert) wird überwacht, indem die Probe alle paar Minuten zur Messung von der Heiz-

platte genommen wird. Die Lebensdauermessungen werden mit einem Sinton Instruments WCT-

120 Lifetime Tester durchgeführt [Sint 96]. Die effektive Minoritätsladungsträgerlebensdauer wird 

konstant bei 30°C und einem Injektionsniveau von 10% der Dotierkonzentration gemessen. Die so 

erhaltenen Werte werden in normierte Defektkonzentrationen N*(t) umgerechnet, wobei gilt 

 𝑁∗(𝑡) =
1

𝜏(𝑡)
−

1

𝜏𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑒𝑑
. (3.26)  

τ(t) ist dabei die Lebensdauer nach der Zeit t und τannealed ist die Lebensdauer im annealten Zustand, 

die nicht von BO-Defekten beeinflusst wird. Damit ist die zeitabhängig gemessene normierte 

Defektkonzentration N*(t) ein Maß für die Änderung der Rekombinationsaktivität von BO-

Defekten im Laufe des Regenerationsprozesses. N*(t) lässt sich einfach exponentiell fitten mit 

 𝑁∗(𝑡) = A ∙ exp (−
𝑡

𝑡0
) + 𝑁0, (3.27)  

wobei t0 die Zeitkonstante der Regeneration ist. Die Kinetik verschiedener Proben wird mit Hilfe 

der Regenerationsrate RR verglichen, der Inversen der Zeitkonstante: 

 𝑅𝑅: =
1

𝑡0
 (3.28)  

Aus der Beobachtung, dass sich ein gemessener Verlauf der Defektdichte N*(t) mittels (3.27) fitten 

lässt, kann nicht gefolgert werden, dass die Regenerationsrate eine Konstante darstellt, da innerhalb 

der Messgenauigkeit selbst eine sich während des Prozesses um den Faktor 10 ändernde Regenera-

tionsrate noch zu einem auf diese Weise zu fittenden Verlauf führen kann. Folglich könnte die so 

bestimmte Rate eine effektive Größe darstellen, die eine sich zeitlich verändernde Regenerationsrate 

repräsentiert, also faktisch einen Effektivwert aus verschiedenen Raten darstellt. Da dieser Effekt 

aber wenn, dann für alle zu untersuchenden Proben gilt, hat dies im Rahmen der hier möglichen 

Genauigkeit keine Auswirkungen auf die Vergleichbarkeit verschiedener Proben bezüglich ihrer 

(möglicherweise effektiven) Regenerationskinetik. 

 Die Stabilität der Lebensdauer nach Abschluss des Regenerationsprozesses wird überprüft 

durch weiteres Beleuchten der Probe bei 40°C für 24 Stunden (Degradation-2-Wert). Im Falle eines 

nennenswerten Annealings während der Regenerationsprozedur wäre in diesem Schritt wiederum 

eine Degradation der Lebensdauer erkennbar; nach erfolgreicher Regeneration ändert sich der 

Lebensdauerwert durch diese Behandlung nicht mehr. Insbesondere falls der Lebensdauerwert 

nach der Regenerationsbehandlung nicht dem Anneal-1-Wert entspricht, muss überprüft werden, 

ob die Regeneration (noch) nicht vollständig ablief oder ob die Oberflächenpassivierung durch den 

bisherigen Prozess geschädigt wurde, da dies eine vollständige Erholung der Lebensdauerwerte auf 

das Ursprungsniveau grundsätzlich unmöglich machen  würde. Zu diesem Zweck wird der Anneal-



 

 

 

 

 

 

Schritt bei 200°C (10 min im Dunkeln) wiederholt. Entspricht der danach gemessene Lebens-

dauerwert (Anneal-2-Wert) dem ursprünglich gemessenen, so ist eine unvollständige Erholung der 

Lebensdauerwerte während der Regenerationsbehandlung tatsächlich auf eine unvollständige 

Regeneration zurückzuführen. Anderenfalls liegt die Ursache in einer Instabilität der Ober-

flächenpassivierung oder dem Entstehen anderer neuer Defekte, die mit BO-Defekten jedoch 

nichts zu tun haben. Um diesem Zusammenhang Rechnung zu tragen, wird für die Berechnung der 

normierten Defektkonzentration nach (3.26) grundsätzlich der Anneal-2-Wert als τannealed eingesetzt. 

 

Die hier beschriebene Prozedur ist zur Charakterisierung der BO-Kinetik geeignet unter der 

Voraussetzung, dass die Oberflächenpassivierung hinreichend stabil ist und auch sonst keine 

anderen Defekte in ähnlicher Weise wie BO-Defekte auf die beschriebenen Temperatur- und 

Injektionsschritte reagieren. Ein erster Hinweis darauf, ob diese Bedingungen erfüllt sind, erhält 

man aus dem Übereinstimmen der N*(t)-Kurven mit einem einfach exponentiellen Fit. Bei den hier 

präsentierten Messdaten war dies stets möglich, was nach Shockley-Read-Hall [Shoc 52] darauf 

hindeutet, dass eine einzige Defektart die Lebensdauer limitiert. 

 

Es wurde bereits vorgestellt, wie stabil der regenerierte BO-Zustand im Dunkel ist (Kap. 3.6.4). Für 

reale Solarzellen ist das jedoch nur bedingt aussagekräftig, da diese nicht nur im Dunkeln gelagert 

werden, sondern regelmäßig beleuchtet werden. Da die Beleuchtung Einfluss auf einige der Raten 

der BO-Übergänge hat (auf Degradation und Regeneration), ist nach den Erkenntnissen aus 

Kap. 3.6.3 zu erwarten, dass auch die Langzeitstabilität der durch ein Regenerationsverfahren 

erreichten Ladungsträgerlebensdauer durch die Beleuchtung verändert wird. Bei leicht erhöhten 

Temperaturen (z.B. 60°C oder 200°C) und gleichzeitiger Beleuchtung treten alle 4 BO-Übergänge 

gleichzeitig auf und die exakte Wahl dieser Parameter bestimmt letztlich, bei welcher Zustands-

verteilung sich ein Gleichgewicht einstellt.  

 Experimentell lässt sich dies bei eher niedrigen Temperaturen (60°C, Abb. 3.12) nur in einer 

Langzeituntersuchung beobachten, was mit einigen Schwierigkeiten auf Grund von instabil 

werdender Oberflächenpassivierung verbunden ist. Dennoch ist dieser Temperaturbereich in 

Kombination mit einer mäßigen Beleuchtung (ca. 1 Sonne) besonders interessant, da es sich hier 

um typische Bedingungen handelt, wie sie beim Betrieb von Solarzellen tatsächlich häufig auftreten. 

Das Problem instabiler Oberflächenpassivierung trat bei dieser Untersuchung bei einer sehr viel 

kürzeren Untersuchung bei höheren Temperaturen (200°C) deutlich weniger zu Tage. Dieser Fall 

entspricht zwar nicht den Betriebsbedingungen einer Solarzelle, dient aber als geeignetes Modellsys-

tem; das Zusammenspiel der verschiedenen BO-Übergänge ist hier nämlich besonders deutlich und 

mit wenigen Störeinflüssen sichtbar, weshalb dieser Fall zuerst betrachtet werden soll. 



 

 

 

 

 

Zur Untersuchung der Langzeitstabilität von BO-Defekten im regenerierten Zustand werden 

Lebensdauerproben nach Kap. 2.3 hergestellt und bei 130°C, 1,2 Sonnen vollständig regeneriert, 

bevor sie dann für 60 min bei 200°C bzw. für 60 Tage bei 60°C mit einer Intensität von 1 Sonne 

beleuchtet werden (Kontrollprobe: 200°C im Dunkeln). Während dieser Zeit wird immer wieder 

per Sinton Lifetime Tester die effektive Lebensdauer gemessen und die Werte werden in normierte 

Defektkonzentrationen umgerechnet gemäß (3.26). Die bei 200°C temperierten Proben werden 

zusätzlich vor jeder Lebensdauermessuung 24 h lang bei 45°C, 0,1 Sonnen gelagert um auszuschlie-

ßen, dass während der 200°C-Schritte BO-Defekte in den durch hohe aber instabile Lebensdauern 

charakterisierten annealten Zustand überführt werden. Der sich so ergebende zeitliche Verlauf der 

Defektkonzentration ist in Abb. 3.11 (bei 200°C) bzw. Abb. 3.12 (bei 60°C) gezeigt. 

 

Abb. 3.11: Entwicklung der normierten Defekt-
konzentration von regenerierten Proben im Dunkeln 
und bei 1 Sonne Beleuchtung, jeweils bei 200°C. 
Startpunkt ist der regenerierte Zustand bei einer 
Defektkonzentration von Null. Die offenen Symbole 
entsprechen den Werten, die nach abschließendem 
BO-Annealing gemessen wurden.  

Abb. 3.12: Entwicklung der normierten Defekt-
konzentration von regenerierten Proben (Defekt-
konzentration Null) bei 1 Sonne, 60°C. Zum Ver-
gleich ist der Verlauf eigezeichnet, der bei entspre-
chender Behandlung im Dunkeln zu erwarten wäre 
(türkise Linie). Nach Degradation, Regeneration, 
60 Tage Beleuchtung bei 60°C und nach dem 
abschließenden BO-Annealing gemessene Lebens-
dauerwerte sind angegeben.  

 

Nun zunächst zu den bei 200°C (1 Sonne/dunkel) gelagerten Proben (Abb. 3.11): Im Dunkeln 

steigt – wie zu erwarten – die Defektdichte an, bis sie auf einem Niveau, das leicht über dem der 

degradierten Probe liegt, sättigt; die vormals regenerierten BO-Defekte werden also vollständig 

destabilisiert; zusätzlich entstehen unabhängig von BO rekombinationsaktive Defekte, die 

vermutlich mit einer instabilen Oberflächenpassivierung zusammen hängen. Dementsprechend 

zeigt das abschließende Annealing, dass das Ausgangs-Lebensdauerniveau (200±10 µs) fast, aber 
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nicht mehr ganz (180±9 µs) erreicht wird. Dies erklärt auch den Unterschied zwischen dem 

gemessenen und dem simulierten Verlauf (Abb. 3.11, gestrichelte türkise Linie). Der größte Teil der 

Verschlechterung (Differenz zwischen 180 µs und 40 µs, das entspricht 97±2 % der „neu“ 

entstehenden Defekte) geht allerdings auf die BO-Defekte zurück.  

 Unter Beleuchtung entsteht ein komplett anderes Bild: Es entstehen zwar einige rekombinati-

onsaktive Defekte, welche die Lebensdauer von 180±9 µs auf 135±7 µs senken, der finale 

Annealing-Schritt ist aber nicht in der Lage, die Lebensdauer wieder wesentlich anzuheben 

(143±7 µs) – innerhalb der Messgenauigkeit stimmen die letzten beide Werte überein. Dies 

bedeutet, dass die Lebensdauerverschlechterung im beleuchteten Fall nicht auf reaktivierte BO-

Defekte zurückgehen kann (bzw. nur zu 2±2 %), da diese während des Annealing-Schrittes wieder 

(kurzzeitig) deaktiviert werden würden und dann eine deutlich erhöhte (wenn auch instabile) 

Lebensdauer gemessen werden würde.  

 Der Grund für diese deutlichen Unterschiede zwischen der während des Temperns beleuchteten 

und der unbeleuchteten Probe liegt darin, dass sich unter Beleuchtung ein dynamisches Gleichge-

wicht zwischen Destabilisierung und erneuter Regeneration von BO-Defekten einstellt. Dadurch, 

dass die Regeneration unter diesen Bedingungen deutlich schneller abläuft als die Destabilisierung 

(bei 200°C, 1 Sonne ist c/d ≈ 1000 für cRef(130°C) = 0,2 min-1) und das Verhältnis dieser Raten die 

Besetzung der Zustände im Gleichgewicht bestimmt, liegt das gemessene Langzeit-Gleichgewicht 

deshalb bei einer Besetzung von 98±2 % des regenerierten Zustands und es findet bei 

200°C/1 Sonne keine Netto-Destabilisierung von regenerierten BO-Defekten statt. 

 

Auf den ersten Blick erhält man bei einer Lagertemperatur von 60°C (1 Sonne) ein anderes Bild: 

Der mögliche Destabilisierungsprozess läuft so langsam ab, dass eine Messzeit von mindestens 

2 Monaten vonnöten ist. Es ergibt sich dann Abb. 3.12 (schwarze Punkte). Die zusätzlich 

eingezeichnete türkise Linie zeigt den errechneten Verlauf der Destabilisierung im Dunkeln an, 

wenn man davon ausgeht, dass ausschließlich BO-Defekte rekombinationsaktiv werden und sich 

der Hintergrund während des gesamten Prozesses nicht ändert (dRef(200°C) = 0,015 min-1). 

Entsprechend der Theorie des 3-Zustand-Modells ist hier mit der Zeit eine vollständige Reaktivie-

rung aller BO-Defekte d.h. eine Sättigung der Defektkonzentration auf Höhe des Niveaus im 

degradierten Zustand zu erwarten.  

 Die Entwicklung der normierten Defektkonzentration bei 60°C unter Beleuchtung zeigt, dass 

die Probe nach einer kurzen Phase schneller Destabilisierung langsam auf eine Defektdichte 

(N* = 0,7±0,1 ms-1) zustrebt, die weniger als 10% der BO-Defekte im degradierten Zustand 

entspricht (Abb. 3.12). Die Sättigung der Lebensdauerwerte kann innerhalb der Messzeit nicht 

vollständig erreicht werden, die Erfahrungen aus der 200°C-Messung lassen aber eine Abschätzung 

des Problems zu. Es stellt sich also die Frage, ob diese <10% tatsächlich destabilisierte BO-Defekte 

sind, oder ob andere Defekte (z.B. an der Oberfläche) neu entstanden sind und zu einer Ver-

schlechterung der Lebensdauer beitragen. Deshalb wird die Probe erneut annealt; danach ergibt 

sich ein Lebensdauerwert (260±13 µs), der zwischen dem nach 60 Tagen gemessenen (245±12 µs) 



 

 

 

 

und dem ursprünglichen annealten (300±15 µs) liegt. Dies bedeutet, dass nur ein Teil der beobach-

teten Verschlechterung tatsächlich reaktivierten BO-Defekten zugeordnet werden kann (der 

Unterschied zwischen 245 µs und 260 µs, das entspricht N*
BO = 0,35±0,1 ms-1), der Rest (der 

Unterschied zwischen 260 µs und 300 µs, das entspricht N*
andere = 0,35±0,1 ms-1) wird von anderen 

Defekten verursacht, z.B. einer instabilen Oberflächenpassivierung. Die tatsächliche BO-bedingte 

Destabilisierung ginge dementsprechend langsamer von statten und würde auf lange Zeit gesehen 

zu einer deutlich geringeren Defektkonzentration von maximal 3±1 % führen. Es bleibt unklar, ob 

die überraschend schnelle anfängliche Verschlechterung charakteristisch für den Destabilisierungs-

prozess unter Beleuchtung ist oder der (schnellen) Entstehung anderer Defekte, z.B. an der 

Oberfläche, zuzuordnen ist. Die Tatsache, dass der Defektverlauf unter Beleuchtung (schwarz) 

nicht einfach exponentiell gefittet werden kann, spricht für Letzteres. Bei der vorhergehenden 

200°C/1 Sonne-Messung konnte dieser Bereich zeitlich nicht aufgelöst werden, so dass aus dem 

Vergleich der Messungen keine weiteren Erkenntnisse gezogen werden können. 

 

Alles in allem stellt sich also heraus, dass die Destabilisierung von regenerierten BO-Defekten zwar 

einer der Gründe für den Anstieg der Defektkonzentration unter Beleuchtung sein kann; allerdings 

liegt das dynamische Langzeitgleichgewicht bei 60°C/1 Sonne so, dass sich mindestens 97±1 % 

aller BO-Defekte im regenerierten Zustand befinden. Damit ist die Destabilisierung von regenerier-

ten BO-Defekten unter Betriebsbedingungen auf Zelllevel irrelevant. Die geringe Rekombinations-

aktivität und daraus resultierende hohe Ladungsträgerlebensdauer im regenerierten BO-Zustand 

ermöglicht folglich hohe Solarzellen-Effizienzen, die unter Beleuchtung als langzeitstabil angesehen 

werden können. Da es sich hier um einen Gleichgewichtszustand handelt, verschlechtert sich diese 

Bilanz nicht mit der Zeit!  

 

Die experimentellen Ergebnisse stützen damit die Aussagen des 3-Zustands-Modells [Herg 10]: Es 

geht davon aus, dass der regenerierte Zustand bei höheren Temperaturen im Dunkeln instabil wird 

und sich – direkt oder indirekt – in den instabilen annealten Zustand entleert. Bei weiterer 

Beleuchtung degradieren genau diese Defekte, was als Nachweis dessen dient, dass vormals 

regenerierte Defekte destabilisiert worden sind. Bei ausreichend hoher Temperatur (leicht erhöhte 

Temperaturen von 60°C – 200°C genügen) und gleichzeitiger Ladungsträgerinjektion regeneriert 

ein gewisser Teil dieser Defekte von Neuem, bis sich ein Gleichgewichtszustand einstellt zwischen 

dem Leeren (im Wesentlichen durch Regeneration von BO-Defekten) und dem Befüllen (im 

Wesentlichen durch Destabilisierung regenerierter BO-Defekte) des rekombinationsaktiven 

degradierten Zustands. Dieser wird unter anderem bestimmt durch das Injektionsniveau, welches 

das Verhältnis zwischen den Raten der vier Übergangsreaktionen bei einer bestimmten Temperatur 

stark beeinflusst: Höhere Injektion beschleunigt die Regeneration, so dass diese relativ zu den 

anderen Reaktionen an Bedeutung gewinnt und sich ein Langzeitgleichgewicht einstellt, das 

zwischen dem degradierten und dem vollständig regenerierten Fall liegt. Die so erzielte Gleichge-

wichts-Defektkonzentration ist somit das relevante Maß für die Stabilität des regenerierten 



 

 

 

 

 

 

Zustands unter Beleuchtung, unter der Annahme, dass die Übergangsraten zwischen den BO-

Defektzuständen zeitlich konstant sind. Grundsätzlich hängt damit das Langzeit-Gleichgewicht 

wieder, wie in Kap. 3.6.3 beschrieben, von der Regenerationsrate ab: Sowohl externe Bedingungen 

(z.B. Beleuchtungsstärke) als auch Prozessschritte (Zusammenfassung s. Kap. 10), die sich günstig 

auf die Regeneration von BO-Defekten auswirken, führen grundsätzlich zu einer Verschiebung des 

Reaktionsgleichgewichts in Richtung der Regeneration und folglich zu einer geringeren Gleichge-

wichts-Konzentration rekombinationsaktiver Defekte. Dies äußert sich schließlich als hohe 

Stabilität der Ladungsträgerlebensdauer nach Abschluss eines BO-Regenerationsverfahrens unter 

typischen Betriebsbedingungen von Solarzellen. Wenn es also gelingt, einen Weg zu finden um 

schnell regenerierende Solarzellen herzustellen, so stellt die Langzeitstabilität der regenerierten 

Zellen unter typischen Betriebsbedingungen kein Problem dar und einem industriellen Einsatz der 

BO-Regeneration stehen keine grundsätzlichen physikalischen Gründe entgegen. 

  



 

 

 

 

 

Selbst wenn die Regenerationskinetik aller zu messenden Proben nach dem in Kap. 3.7 vorgestell-

ten Verfahren bestimmt wird, ist die Vergleichbarkeit der Ergebnisse nur unter speziellen Bedin-

gungen gegeben, welche nun diskutiert werden. 

 

Bereits seit den frühen Messungen zum Regenerationseffekt von Herguth et al. ist bekannt, dass die 

BO-Regeneration nicht nur thermisch aktiviert ist, sondern auch unter schwacher Injektion 

(Beleuchtungsintensität <1 Sonne) verlangsamt abläuft [Herg 08]. Dies bedeutet, dass die an 

verschiedenen Proben gemessenen Regenerationsraten nur verglichen werden können, wenn 

sowohl die Temperatur als auch die Intensität bei den jeweiligen Messungen gleich sind.  

 In [Herg 10] wurde gezeigt, dass eine Reduktion der extern geregelten Stromdichte in einer bei 

120°C gehaltenen Solarzelle von 50 mA/cm2 auf 2 mA/cm2 die Zeitkonstante der Regeneration 

von 0,5 h auf 15 h erhöht. Dies zeigt, dass die Ursache für die Verlangsamung der Regenerationsre-

aktion bei niedrigerer Beleuchtungsintensität [Herg 08] in der dadurch verursachten Änderung des 

Injektionsniveaus zu suchen ist. Bei konstanter Probenbeschaffenheit und Ladungsträgerinjektion 

durch Beleuchtung wird dieses durch die Beleuchtungsintensität definiert. Im Laufe dieser Arbeit 

werden zeitaufgelöste Regenerationsmessungen bei Temperaturen zwischen 100°C und 200°C und 

etwas höheren Beleuchtungsintensitäten von bis zu 2,7 Sonnen durchgeführt. Um Messungen 

vergleichbar zu machen, die bei verschiedenen Intensitäten durchgeführt werden, soll nun eine 

Methode erarbeitet werden, mit der gemessene Regenerationsraten entsprechend korrigiert werden 

können.  

 Intensive Vorarbeiten zu diesem Kapitel wurden innerhalb der Bachelorarbeit von C. Beckh 

durchgeführt, die im Rahmen dieser Arbeit betreut wurde [Beck 13]. Teile dieses Kapitels wurden 

auch in [Wilk 16] veröffentlicht. 

 

Für die Messung des Einflusses unterschiedlicher Beleuchtungsintensitäten während des Regene-

rationsverfahrens auf die Regenerationsrate kommen nach Kap. 2.3 identisch prozessierte Lebens-

dauerproben zum Einsatz, auf die nach dem Verfahren aus Kap. 3.7 unterschiedliche Regenera-

tionsprozesse im genannten Parameterbereich angewendet werden. Die Proben weisen alle im 

degradierten Zustand eine Lebensdauer von ca. 33 µs und im annealten eine Lebensdauer von ca. 



 

 

 

 

 

 

220 µs auf. Bei konstanten äußeren Regenerationsbedingungen kann auf Grund der Erfahrung 

davon ausgegangen werden, dass sie alle die gleichen Regenerationsraten besitzen (bei einer 

Genauigkeit von ±15%). Die gemessene Abhängigkeit der Regenerationsrate von der Beleuch-

tungsintensität ist in Abb. 4.1 dargestellt.  
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Abb. 4.1: Raten der bei verschiedenen Temperaturen 

und Beleuchtungsintensitäten durchgeführten Rege-

nerationsmessungen. 
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Abb. 4.2: Fitparameter A bezeichnet das Verhältnis 

zwischen linearem und quadratischem Anteil. Mit 

zunehmender Regenerationstemperatur steigt der 

lineare Anteil gegenüber dem quadratischen an. 

 

Um empirisch eine Darstellung für den Zusammenhang zwischen der Beleuchtungsintensität und 

der Regenerationsrate zu finden, werden die Daten in Abb. 4.1 mit einem parabolischen Ansatz 

gefittet: 

 𝑦 = 𝐵𝑥 + 𝐶𝑥2 (4.1)  

Der y-Achsenabschnitt muss Null sein, da ohne Ladungsträgerinjektion keine nennenswerte 

Regeneration auftritt. 

Die Fitparameter B und C erweisen sich als nicht voneinander unabhängig, ihr Verhältnis  

 𝐴 ≔  
𝐵

𝐶
 (4.2)  

zeigt aber eine einfache Temperaturabhängigkeit und lässt sich empirisch gut mittels eines einfach 

exponentiellen Fits beschreiben. Für den in Abb. 4.2 gewählten Fit gilt 

 𝐴(𝑇) = 0,011 ± 0,002 Sonnen ∙  𝑒𝑥𝑝 (
𝑇

78±2 K
) (4.3)  

wobei T der Temperatur in K entspricht. Somit ist A für jede Messtemperatur zwischen 100 und 

200°C berechenbar und man sieht, dass mit zunehmender Temperatur der lineare Anteil gegenüber 

dem quadratischen ansteigt.  
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Abb. 4.3: Auf 1 Sonne korrigierte Regenerationsraten 
(offene Symbole; zugrunde liegende gemessene 
Werte s. Abb. 4.1). Die Linien entsprechen den bei 
1 Sonne gemessenen Raten. 
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Abb. 4.4: Maximale und durchschnittliche  Abwei-

chung zwischen den auf 1 Sonne korrigierten 

Regenerationsraten und den bei 1 Sonne gemessenen 

sowie Messunsicherheit der Regenerationsraten. 

 

Damit bleibt nur ein freier Fitparameter und die Abhängigkeit der Regenerationsrate RR von der 

Beleuchtungsintensität I lässt sich für eine gegebene Temperatur (und damit gegebenes A) 

beschreiben mit 

 𝑅𝑅(𝐼, 𝑇) =  𝐶1 ∙  (𝐴(𝑇) ∙ 𝐼 + 𝐼2) (4.4)  

Nun kann aus einem einzigen Messpunkt RR,mess bei einer gewissen Intensität Imess die Regenerations-

rate RR,corr bei einer beliebigen anderen Intensität Ikorr extrapoliert werden (innerhalb des Messbe-

reichs, also bis ~3 Sonnen). Dabei gilt   

 𝑅𝑅,𝑘𝑜𝑟𝑟 =  𝑅𝑅,𝑚𝑒𝑠𝑠  ∙  
𝐴∙𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟 + 𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟

2

𝐴∙𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠 + 𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠
2  (4.5)  

Die Regenerationsrate geht hier in s-1, die Intensität in Sonnen ein.  

 Angewendet auf die Daten von Abb. 4.1 ergeben sich daraus die in Abb. 4.3 gezeigten, auf eine 

Beleuchtungsintensität von 1 Sonne korrigierten Regenerationsraten. Die so berechneten Werte 

entsprechen den Regenerationsraten, die gemessen worden wären, wenn während des Regenerati-

onsverfahrens eine Beleuchtungsintensität von 1 Sonne geherrscht hätte. Wie aus Abb. 4.4 

ersichtlich wird, steigt die Unsicherheit der verwendeten Korrektur, je weiter sich die Temperatur 

von 120°C entfernt; dennoch bleiben für alle Temperaturen ab 120°C selbst die maximalen 

Abweichungen zwischen den bei 1 Sonne gemessenen und den auf 1 Sonne korrigierten Regenera-

tionsraten immer innerhalb der Messungenauigkeit der Ratenbestimmung (angegeben ist hier die 

Genauigkeit einer Einzelmessung). Diese steigt mit zunehmender Temperatur stark an, bis bei ca. 

200°C die Unsicherheit messtechnisch bedingt in der gleichen Größenordnung liegt wie die 

gemessene Regenerationsrate. Auf Basis der vorhandenen Daten lässt sich deshalb keine durch die 

Korrektur zusätzlich entstehende Ungenauigkeit quantifizieren. Zu diesem Zweck wäre ein 



 

 

 

 

 

 

größerer Datensatz vonnöten. Für eine erste Abschätzung eventueller zusätzlicher Unsicherheiten 

soll die vorgestellte Korrektur nun auf einen externen Datensatz angewendet werden. 

 

Nun soll qualitativ überprüft werden, ob das Korrekturverfahren auch bei niedrigeren Intensitäten 

als den hier untersuchten angewandt werden kann. Dazu werden Daten von [Herg 10] herangezo-

gen. Da jene Proben systematisch langsamer regenerierten als die hier untersuchten (mögliche 

Gründe dafür werden z.B. in Kap. 4.3 und in Kap. 7 diskutiert), werden die in Abb. 4.1 gezeigten 

Messwerte durch Multiplikation mit Faktor 1/1,9 an die Werte von [Herg 10] angepasst. Abb. 4.5 

zeigt nun die Extrapolation des bei hohen Intensitäten (1 bis 2,7 Sonnen) erzeugten Fits (Fitpara-

meter A = 1,7) zu niedrigeren Beleuchtungsstärken hin sowie die rechnerisch auf 1 Sonne 

korrigierten Raten (türkise Dreiecke).  
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Abb. 4.5: Anwendung der Injektionskorrektur auf von [Herg 10] bei 120°C an Solarzellen gemessene 
Regenerationsraten im Bereich bis 1,5 Sonnen (schwarze offene Quadrate). Die Messungenauigkeit aller 
gemessenen Raten beträgt ca. ±15%. Für den Fit (rote durchgezogene Linie) wurden nur die an Lebensdauer-
proben bestimmten Werte (blaue gefüllte Punkte) benutzt. Zu niedrigeren Intensitäten wurde extrapoliert 
(rote gestrichelte Linie). Die türkisen Dreiecke repräsentieren die rechnerisch auf 1 Sonne korrigierten Raten. 
Die bei 1 Sonne gemessene Regenerationsrate wird mittels der waagrechten türkisen Linie verdeutlicht. Die 
Korrektur ist auf die Daten von Herguth et al. anwendbar, auch wenn sich eine kleine systematische 
Abweichung zeigt.    

 

Es zeigt sich eine meist gute Übereinstimmung zwischen Messdaten und Extrapolation, allerdings 

findet eine systematische Überkorrektur im niedrigen Injektionsbereich statt, d.h. die Daten von 

Herguth et al. besitzen einen höheren Linearanteil als auf Basis der hier zu Grunde gelegten 

Messungen (s. Abb. 4.1) für die benutzte Temperatur von 120°C zu erwarten wäre. Für eine 

optimale Korrektur wäre hier ein Wert von A = 6 notwendig; dieser Unterschied ist für eine 



 

 

 

 

systematische Abweichung von durchschnittlich 15% verantwortlich. Es kann sein, dass diese 

Verschiebung bei der Verwendung von Lebensdauerproben statt der von Herguth et al. genutzten 

Solarzellen deutlich geringer ausfällt oder verschwindet, was sich jedoch auf Basis der vorhandenen 

Daten nicht sagen lässt; es muss aber mit der Möglichkeit gerechnet werden, dass zur Messun-

genauigkeit einer Einzelmessung bei Anwendung der vorgestellten rechnerischen Intensitätskorrek-

tur für Beleuchtungsintensitäten unter 1 Sonne eine zusätzliche Unsicherheit in der Größenord-

nung von 15% hinzukommt. Die Unsicherheit der Korrektur kann eventuell durch eine weitere 

Optimierung der Fitfunktion mit Hilfe eines größeren Datensatzes verringert werden. In den 

allermeisten Fällen ist sie aber bereits jetzt ausreichend, um die Regenerationsraten von bei 

verschiedenen Intensitäten gemessenen Proben vergleichen zu können und so zu belastbaren 

experimentellen Aussagen zu gelangen.  

 

Hinter der Korrektur der Regenerationsraten bezüglich der Beleuchtungsintensität steckt eigentlich 

das allgemeinere Problem, dass die Regenerationsrate vom Injektionsniveau während der Regenera-

tion abhängt. Dieses wird allerdings nicht nur von der externen Beleuchtung bestimmt, sondern 

auch von der Rekombinationsrate der dadurch erzeugten Ladungsträger im Volumen und/oder an 

der Oberfläche des Si-Substrats. Eine hohe effektive Ladungsträgerlebensdauer ist dabei ein Maß 

für eine hohe Qualität von Material und Oberflächenpassivierung. Dementsprechend steigt das 

Injektionsniveau Δn nicht nur mit zunehmender Generationsrate G (proportional zur Beleuch-

tungsstärke I), sondern auch mit zunehmender effektiver Lebensdauer τeff. Dabei gilt  

 ∆𝑛 ~ 𝐺 ∙  𝜏𝑒𝑓𝑓 ~ 𝐼 ∙  𝜏𝑒𝑓𝑓 (4.6)  

Während des Regenerationsprozesses ändert sich die Ladungsträgerlebensdauer, so dass sich selbst 

bei konstant gehaltener Beleuchtungsintensität das Injektionsniveau ständig ändert. Der Vergleich 

der Regenerationskinetik verschiedener Proben basiert aber auf einem Vergleich der jeweiligen 

Regenerationsraten, welche alle gleichermaßen von diesem Effekt betroffen sind. Folglich wird 

dadurch der Vergleich verschiedener Proben nicht verfälscht. Weisen die Proben allerdings 

Unterschiede bezüglich der Lebensdauer im degradierten und/oder im annealten Zustand auf, so ist 

das Injektionsniveau bei gleicher Beleuchtungsstärke während der gesamten Messung systematisch 

verschoben und die Regenerationsraten sind so systematisch verfälscht und damit nicht mehr 

vergleichbar. Für beide Fälle soll hier ein Beispiel genannt werden (üblicherweise stellt es experi-

mentell kein Problem dar, dafür zu sorgen, dass Fall 1 und Fall 2 nicht gleichzeitig auftreten). 

 

Fall 1: Probe Pviel besitzt einen höheren Bor- oder Sauerstoffgehalt als Probe Pwenig. Folglich ist die 

effektive Lebensdauer im degradierten Zustand in Probe Pwenig höher als in Probe Pviel. Beide Proben 

werden auf die gleiche Weise prozessiert. 



 

 

 

 

 

 

Bei der Bestimmung der Regenerationsrate aus dem exponentiellen Zerfall der normierten 

Defektkonzentration N*(t) wirken sich die Anfangswerte besonders stark auf die berechneten 

Raten aus. Bei konstanter Beleuchtung führt eine höhere Lebensdauer im degradierten Zustand zu 

einem relativ erhöhten Injektionsniveau und damit zu einer beschleunigten Regeneration. Dadurch 

erhält man für Probe Pwenig automatisch eine erhöhte Regenerationsrate. Soll nun z.B. die Auswir-

kung des Bor- oder Sauerstoffgehalts auf die Regenerationsrate bestimmt werden, so muss die 

Differenz, die nur durch die unterschiedliche Lebensdauer im degradierten Zustand zustande 

kommt, rechnerisch korrigiert werden oder die Beleuchtungsstärke muss so angepasst werden, dass 

das Injektionsniveau im degradierten Zustand bei beiden Proben gleich ist. 

 

Fall 2: Probe Pgut besitzt eine bessere Oberflächenpassivierung und deshalb eine geringere Ober-

flächenrekombinationsgeschwindigkeit bzw. höhere effektive Lebensdauer im annealten Zustand 

als Probe Pschlecht. Beide Proben werden aus dem gleichen Material hergestellt. 

 Da im degradierten Zustand die gemessene effektive Lebensdauer hauptsächlich von der 

Volumen-Lebensdauer bestimmt wird, unterscheiden sich diese Werte für Probe Pgut und Pschlecht 

nicht wesentlich. Mit zunehmender Lebensdauer während des Regenerationsprozesses nimmt 

jedoch der Einfluss der unterschiedlichen Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeiten zu. Dies 

resultiert also in Probe Pgut zu einer im Vergleich zu Probe Pschlecht erhöhten Injektion (bei gleicher 

Beleuchtungsintensität). Soll nun der Einfluss der Oberflächenpassivierung selbst auf das Regenera-

tionsverhalten untersucht werden, muss dieser Unterschied ähnlich wie bei Fall 1 entweder 

rechnerisch korrigiert werden oder die Beleuchtung während der Messung muss wieder entspre-

chend angepasst werden.  

 

Zur Bestimmung von Korrekturfaktoren werden Regenerationsmessungen an gleich prozessierten 

Proben durchgeführt, die sich weder bezüglich der Lebensdauer im degradierten noch der im 

annealten Zustand unterscheiden. Verschiedene Injektionsniveaus werden jedoch durch verschie-

dene Beleuchtungsstärken zwischen 1,0 und 2,7 Sonnen während der gesamten Messung realisiert. 

Daraus ergeben sich die in Abb. 4.1 dargestellten Regenerationsraten in Abhängigkeit von 

Temperatur und Beleuchtungsstärke. Nun ist aber klar, dass die Regenerationsraten eigentlich über 

Δn bzw. über die dazu proportionale Größe 𝐼 ∙ 𝜏𝑒𝑓𝑓 aufgetragen werden müssten. Da sich 𝜏𝑒𝑓𝑓 

während des Regenerationsverfahrens ändert, stellt sich die Frage, welcher Lebensdauerwert das 

durchschnittlich herrschende Injektionsniveau auf geeignete Weise repräsentieren kann. Um sowohl 

die Proben, die sich in 𝜏𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑒𝑑 als auch diejenigen, welche sich in 𝜏𝑑𝑒𝑔𝑟𝑎𝑑𝑖𝑒𝑟𝑡 unterscheiden, in 

einer einzigen allgemein gültigen Formulierung berücksichtigen zu können, wird eine mittlere 

effektive Lebensdauer eingeführt: 

  𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙 =  
1

2
(𝜏𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑒𝑑 + 𝜏𝑑𝑒𝑔𝑟𝑎𝑑𝑖𝑒𝑟𝑡)  (4.7)  

Sobald sich Proben bezüglich der effektiven Lebensdauer im annealten oder im degradierten 

Zustand unterscheiden, unterscheiden sie sich auch bzgl. ihrer mittleren Lebensdauer. τmittel kann 

damit bei konstant gehaltener externer Beleuchtung benutzt werden, um verschiedene Proben 

bezüglich des während des Regenerationsvorgangs herrschenden Injektionsniveaus zu vergleichen.  



 

 

 

 

Korrekterweise müssen die Korrekturen aus Kap. 4.1 also mit Hilfe dieser Darstellung neu 

berechnet werden. Dazu werden basierend auf Formel (4.3) analog zu Abb. 4.1 und Abb. 4.2 die 

gemessenen Regenerationsraten über dem Produkt aus Beleuchtungsintensität und mittlerer 

Lebensdauer (𝐼 ∙ 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙  [Sonnen · µs]) aufgetragen. 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙 beträgt hier 126,5 µs. Die Graphen 

werden hier nicht neu gezeichnet, da sich nur die Beschriftung der x-Achse ändert. Als Fitfunktion 

dient nun (wenn RR [s-1] über 𝐼 ∙ 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙  [Sonnen · µs] aufgetragen ist: 

 𝑅𝑅(𝐼, 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙, 𝑇) =  𝐶2 ∙  (𝐴∗(𝑇) ∙ 𝐼 + 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙 ∙ 𝐼2) (4.8)  

mit  𝐶2 =  𝐶1 ∙ 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙 (4.9)  

und Fitparameter  𝐴∗(𝑇) = 176 ± 4 Sonnen ∙ μs ∙  𝑒𝑥𝑝 (
𝑇

78±2 K
) (4.10)  

Die Korrekturfunktion ergibt sich daraus zu 

 𝑅𝑅,𝑘𝑜𝑟𝑟 =  𝑅𝑅,𝑚𝑒𝑠𝑠  ∙  
𝐴∗∙𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟 ∙𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑘𝑜𝑟𝑟+ (𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟 ∙𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑘𝑜𝑟𝑟)

2

𝐴∗∙𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠 ∙𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑚𝑒𝑠𝑠+ (𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠 ∙𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑚𝑒𝑠𝑠)
2 (4.11)  

bzw. bei konstanter mittlerer Lebensdauer τmittel: 

 𝑅𝑅,𝑘𝑜𝑟𝑟 =  𝑅𝑅,𝑚𝑒𝑠𝑠  ∙  
𝐴∗∙𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟 + 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙 ∙ 𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟 

2

𝐴∗∙𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠 + 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙 ∙ 𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠
2 (4.12)  

Für konstante mittlere Lebensdauer handelt es sich dabei um eine alternative Formulierung zu 

Formel (4.5). Die allgemeine Formulierung (4.11) ist aber im nun folgenden Fall elementar wichtig. 

 

Im Folgenden sollen die Regenerationsraten von Proben verglichen werden, die sich sowohl 

bezüglich ihrer Oberflächenpassivierung (Siliziumnitrid bzw. ein Stapelsystem aus thermischem 

Siliziumdioxid und Siliziumnitrid) als auch bezüglich des Vorhandenseins einer hochdotierten und 

deshalb sehr rekombinationsaktiven Emitterschicht voneinander unterscheiden. Sie wurden 

ansonsten gemäß Kap. 2.3 hergestellt und entsprechend Kap. 3.7 gemessen. Die an diesen Proben 

gemessenen Rekombinationsraten (bei 130°C, 1,2 Sonnen) reichen von 0,4 h-1 bis 1,9 h-1 (s. 

Abb. 4.6); sie unterscheiden sich also teilweise um einen Faktor 4, wobei Proben, die mit einem 

Schichtstapel aus thermischem Siliziumdioxid und Siliziumnitrid beschichtet sind, schneller 

regenerieren als nur mit Siliziumnitrid beschichtete Proben. Außerdem verlangsamt wohl eine 

Emitterschicht generell die BO-Regeneration. Bevor man sich nun jedoch auf die Suche nach 

möglichen, z.B. prozessbedingten, Gründen für diese Unterschiede macht, muss die entscheidende 

Frage geklärt werden: Sind die unterschiedlichen Regenerationsraten schon alleine durch das 



 

 

 

 

 

 

unterschiedliche Injektionsniveau erklärbar, das trotz konstant gehaltener Beleuchtungsintensität 

während der Regeneration zwangsläufig in diesen unterschiedlich aufgebauten Proben herrscht? 

Wie bereits in Kap. 4.2 (Fall 2) erläutert, führt eine erhöhte, von BO-Defekten unabhängige 

Ladungsträgerrekombination zu einer verringerten Hintergrund-Lebensdauer (d.h. verringerte 

effektive Lebensdauer im annealten Zustand) und damit zu einem niedrigeren Injektionsniveau. Es 

ist zu erwarten, dass sowohl eine schlechtere Oberflächenpassivierschicht als auch eine Emitter-

schicht genau dies bewirken. Also bleibt die Frage, ob sich nach Korrektur dieses Effektes 

überhaupt noch ein Unterschied bezüglich der Regenerationsraten feststellen lässt. Da die 

Beleuchtungsintensität während der Regeneration bei allen Proben die gleiche ist (𝐼𝑘𝑜𝑟𝑟 =  𝐼𝑚𝑒𝑠𝑠 =

1,2 Sonnen), vereinfacht sich (4.11) zu  

 𝑅𝑅,𝑘𝑜𝑟𝑟 =  𝑅𝑅,𝑚𝑒𝑠𝑠  ∙  
𝐴∗∙𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑘𝑜𝑟𝑟+ 𝐼∙(𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑘𝑜𝑟𝑟)

2

𝐴∗∙𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑚𝑒𝑠𝑠+ 𝐼∙(𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑚𝑒𝑠𝑠)
2 (4.13)  

Betrachten wir also zunächst den Einfluss der unterschiedlichen Oberflächenpassivierungen.  

 Die mittleren Lebensdauern (nach (4.7)) bzw. Regenerationsraten betragen für die SiNx:H-

beschichteten Proben τmittel = 120 µs, RR = 1,1 h-1 und für die mit SiO2+SiNx:H beschichteten 

Proben τmittel = 190 µs, RR = 1,9 h-1 (Abb. 4.6, schwarze Quadrate).  
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Abb. 4.6: Regenerationsraten (schwarze Quadrate), die an Lebensdauerproben gemessen wurden, welche 
entweder nur mit SiNx:H (links) oder mit einem Stapel aus thermischem SiO2 und SiNx:H beschichtet sind 
(rechts). Alle Proben wurden aus dem gleichen Material hergestellt. Nach Anwendung der Injektionskorrektur 
zum Ausgleich des Unterschiedes bzgl. der mittleren Lebensdauern (im Graph angegeben) verschwindet der 
Unterschied in den Regenerationsraten (rote Dreiecke). Proben, bei denen die Emitterschicht nicht abgeätzt 
wurde, zeigen eine noch langsamere Regeneration (türkise Kreise). Auch dieser Unterschied verschwindet, 
wenn die ohne Emitter gemessenen Werte (schwarze Quadrate) anhand der gegebenen mittleren Lebensdau-
ern bezüglich des Injektionsniveaus korrigiert werden (blaue Rauten). 
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Nach Anwendung der Korrektur (4.13) sind die Raten innerhalb der Unsicherheit identisch 

(Abb. 4.6, rote Dreiecke). Dies bedeutet, dass das durch unterschiedliche Hintergrund-Lebens-

dauern verursachte unterschiedliche Injektionsniveau während der Regeneration bereits die 

verschiedenen gemessenen Regenerationsraten erklären kann und diese Messdaten keinen Hinweis 

darauf liefern, dass die Schichten selbst oder ihre Herstellung die BO-Regeneration wesentlich 

beeinflussen (zusätzlich zu ihrem offensichtlichen Einfluss auf die Hintergrund-Lebensdauer). Das 

gleiche Vorgehen wird nun wiederholt, wobei die an den Emitter-Proben gemessenen mittleren 

Lebensdauern als 𝜏𝑚𝑖𝑡𝑡𝑒𝑙,𝑘𝑜𝑟𝑟 in (4.13) eingesetzt werden. Nach der Korrektur ergeben sich 

Regenerationsraten (Abb. 4.6, blaue Rauten), die sich weder voneinander, noch von den an 

Emitter-Proben tatsächlich gemessenen Werten (Abb. 4.6, türkise Kreise) unterscheiden. Die 

Tatsache, dass sämtliche Unterschiede in den Regenerationsraten durch die Anwendung der 

Injektionskorrektur verschwinden, bedeutet, dass die Verlangsamung der Regeneration in 

Anwesenheit einer Emitterschicht auf deren Rekombinationsaktivität zurückgeführt werden kann. 

Dementsprechend ist auch zu erwarten, dass weniger defektreiche Emitterschichten sich weniger 

negativ auf die Regenerationskinetik auswirken. Insgesamt ist aber die effektive mittlere Lebensdau-

er im Inneren einer Solarzelle (auf Grund von Rekombination in der Emitterschicht und an der 

Grenzfläche zur Metallisierung) niedriger als in einer analog prozessierten Lebensdauerprobe. 

Folglich kann davon ausgegangen werden, dass auch die Geschwindigkeit der BO-Regeneration in 

realen Solarzellen (mit Emitter und Metallisierung) im Vergleich zur Lebensdauerprobe systema-

tisch etwas langsamer abläuft. Wie groß dieser Unterschied ist, hängt von der genauen Zellarchitek-

tur ab [Herg 15]; Faktor 1,5 bis 2,0 erscheint aber durchaus möglich. 

 

In allen folgenden Kapiteln werden Injektionsunterschiede während der Regeneration rechnerisch 

korrigiert, wobei die Unterschiede meist durch verschiedene effektive Hintergrund-Lebensdauern 

verursacht werden und folglich Formel (4.13) Anwendung findet. Diese Korrekturen sind beim 

Vergleich von Regenerationsraten verschiedener Proben von elementarer Bedeutung. Da bei den 

bisher von den verschiedensten Autoren veröffentlichten Untersuchungen keine solche Korrektur 

durchgeführt wurde, sind viele Ergebnisse neu zu bewerten (z.B. [Lim 09] [Lim 10a] [Wilk 13b]). 

Diese Problematik wird in Bezug auf die betroffenen Studien im Laufe der folgenden Kapitel 

diskutiert. 

 

 

  



 

 

 

 

 

 

 

 

In der Zeit zwischen der Entdeckung des Regenerationseffekts 2006 und dem Beginn der hier 

präsentierten Untersuchungen 2011 wurden von mehreren Gruppen Arbeiten zur Abhängigkeit der 

BO-Regeneration von verschiedenen Material- oder Prozessparametern präsentiert. So wurde 

gezeigt, dass die Kinetik der Regenerationsreaktion von verschiedenen im Silizium vorkommenden 

Defekten beeinflusst wird, z.B. Bor [Lim 09], interstitieller Sauerstoff [Lim 10a] oder thermische 

Donatoren [Lim 10a]. Außerdem soll zumindest bei den von Lim et al. untersuchten Materialien ein 

Hochtemperatur-Getterschritt in POCl3-Atmosphäre die spätere Regeneration beschleunigen 

[Lim 08b]. Des weiteren zeigte Münzer [Muen 09], dass in Proben, die mit LPCVD (Low Pressure 

Chemical Vapor Deposition) -SiNx  beschichtet sind, keine BO-Regeneration stattfindet. Er schlug 

als Erklärung vor, dass  LPCVD-SiNx im Gegensatz zu PECVD-SiNx:H kaum Wasserstoff enthält. 

Allerdings betonten Lim et al., dass die beobachteten Unterschiede zwischen den verschieden 

beschichteten Proben nicht zwangsläufig auf den Wasserstoffgehalt der Schichten zurückzuführen 

sein muss; die beiden Abscheidemethoden unterscheiden sich auch darin, dass in LPCVD-Anlagen 

kein Plasma genutzt wird [Lim 11a]. Ein möglicher Einfluss des Plasmas wird auch dadurch 

unterstützt, dass SiNx:H-Schichten, die unter direkt-Plasma hergestellt wurden, grundsätzlich 

schneller zu regenerieren scheinen als wenn Methoden mit indirektem Plasma zum Einsatz 

kommen [Lim 11a]. Dieser Kritik begegneten Krugel et al., indem sie Lebensdauerproben mit 

Siliziumnitrid-Schichten mit unterschiedlichem Wasserstoffgehalt herstellten, ohne die Abschei-

demethode zu ändern: Sie nutzten mit und ohne Wasserstoffanteil gesputtertes SiNx und konnten 

in den mit wasserstofffreiem SiNx beschichteten Proben keine BO-Regeneration feststellen 

[Krug 11]. Diese Untersuchungen führten schließlich zu der Hypothese, dass Wasserstoff bei der 

BO-Regeneration eine wichtige Rolle spielen könnte. Es ist jedoch unklar, wie diese Abhängigkeit 

zustande kommen könnte und welche Prozessparameter dadurch bedingt die Kinetik der BO-

Regeneration beeinflussen. Ein Modell, das den Mechanismus der Regeneration rekombinationsak-

tiver BO-Defekte erklären könnte, liegt bislang ebenfalls nicht vor. 

 Vor diesem Hintergrund soll hier der Einfluss des Wasserstoffs auf die Regeneration systema-

tisch untersucht werden. Die Auswirkung typischer Prozesse, die bei der Herstellung von Solarzel-

len zum Einsatz kommen, auf die Regenerationskinetik wird evaluiert und abschließend werden die 

Schlussfolgerungen aus allen experimentellen Ergebnissen zu einem Modell der BO-Regeneration 

zusammengefasst. Dabei deuten die eben genannten Untersuchungen auf eine zentrale Rolle von 

Wasserstoff hin, weshalb zunächst auf Methoden und Probleme der Hydrogenierung von Silizium 

eingegangen werden soll. 



 

 

 

 

 

 

Grundsätzlich sind verschiedene Methoden der Wasserstoffeinbringung in ein Silizium-Substrat 

denkbar [Pear 87]. Relativ verbreitet ist das Tempern des Substrats bei hohen Temperaturen in der 

Größenordnung von 1000°C in einer Wasserstoffatmosphäre [Wier 56]. Während dies für 

hochreines Silizium nicht weiter problematisch ist, können solche Temperaturen bei sauerstoffrei-

chem Silizium rekombinationsaktive Defekte verursachen [Rein 00]. Hier ist die Verwendung eines 

(direkten oder indirekten) Wasserstoffplasmas von Vorteil: bereits bei niedrigeren Temperaturen 

(typischerweise 150-450°C) kann atomarer Wasserstoff tief ins Material diffundieren [Pear 87]. 

Diese Methode wird in Kap. 6 eingesetzt und dort genauer beschrieben. Ein alternatives Verfahren 

stellt die Ionenimplantation dar [Hano 83]. Sie benötigt zwar selbst auch keine hohen Tempe-

raturen, allerdings entstehen durch das Bombardement Schäden im Material, die wiederum bei 

hohen Temperaturen ausgeheilt werden müssen [Pear 87]. Eine solche Anlage steht im Rahmen 

dieser Arbeit nicht zur Verfügung. Im oberflächennahen Bereich kann außerdem durch Kochen in 

Wasser Wasserstoff in die Probe dringen [Tave 86]. Durch die geringe Temperatur wären aber 

lange Prozesszeiten nötig, damit Wasserstoff sich einigermaßen homogen im gesamten Volumen 

verteilen kann.  

 Damit bleibt die Diffusion aus wasserstoffhaltigen Oberflächenbeschichtungen als Methode der 

Wahl. Hierbei wird typischerweise bei Temperaturen unter 450°C eine H-haltige Schicht aufge-

bracht, aus der sich bei einem anschließenden kurzen Hochtemperaturschritt (z.B. bei 800°C) 

Wasserstoff lösen und ins Si-Volumen diffundieren kann [Hong 03] [Jian 03]. Gebräuchliche 

Schichten sind amorphes hydrogeniertes Siliziumnitrid (SiNx:H) oder Siliziumoxid (SiOx:H), 

gewonnen z.B. mittels PECVD-Abscheidung, aber auch Aluminiumoxid (AlOx), z.B. aus einem 

ALD (Atomic Layer Deposition)-Verfahren. Bedingung für eine gute Hydrogenierung des Si-

Volumens ist ein ausreichend hoher Gehalt an Wasserstoff in der dielektrischen Schicht, eine 

geeignete Temperaturführung in einem auf die Beschichtung folgenden Hochtemperaturschritt in 

Abhängigkeit der Bindungskonfigurationen von Wasserstoff innerhalb des Dielektrikums, damit 

dieser sich lösen kann, sowie Strukturen, die eine Wasserstoffdiffusion aus der Schicht an die 

Grenzfläche und in das Si-Volumen ermöglichen. 

 Da SiNx:H gleichzeitig als hervorragende Wasserstoffquelle, als Oberflächenpassivierschicht (s. 

Kap 2.2) und als Antireflexionsschicht in Solarzellen fungieren kann, ist es eine weit verbreitete 

Beschichtungsmethode und kommt auch bei fast allen nun folgenden Untersuchungen zum 

Einsatz.  



 

 

 

 

 

 

 

Die Messung von geringen Wasserstoffkonzentrationen (Größenordnung max. 1014-1015 cm-3)  in 

einem Standard-Silizium-Wafer, wie er für die Herstellung von Solarzellen genutzt wird, ist 

schwierig. Bei Raumtemperatur liegt Wasserstoff üblicherweise ausschließlich in gebundenem 

Zustand vor: er sättigt offene Bindungen an Siliziumatomen, Dotanden oder vielen anderen 

Fremdstoffen ab [Pear 87]. Für die Gesamt-H-Konzentration in einem Si-Substrat ist damit 

entweder die zur Verfügung stehende Gesamtmenge an Wasserstoff limitierend oder aber (bei einer 

unendlichen H-Quelle) die Anzahl der Fehlstellen, an die sich Wasserstoff anlagern kann. Je nach 

Dissoziationsenergie kann er sich bei steigender Temperatur aus diesen Bindungen lösen und wird 

dann mobil. Die Messung der H-Konzentration findet jedoch üblicherweise bei Raumtemperatur 

statt, wo der Wasserstoff als vollständig gebunden angenommen werden kann.  

 Dies würde eigentlich für spektroskopische Methoden der Konzentrationsbestimmung 

sprechen, z.B. Infrarot- oder Raman-Spektroskopie. Allerdings liegen die in den hier eingesetzten 

Proben zu erwartenden H-Konzentrationen um Größenordnungen unter den Nachweisgrenzen 

dieser Geräte. Andere übliche Methoden wie die Messung der Änderung der Leitfähigkeit basieren 

auf der Absättigung von offenen Bindungen an den im Silizium eingebetteten Dotieratomen bzw. 

an den benachbarten Si-Atomen [John 85]. Dabei wird aus der Änderung der aktiven Dotier-

konzentration auf die Wasserstoffkonzentration im Silizium geschlossen, was per Widerstandsmes-

sung oder mittels ECV (Electrochemical Capacitance‐Voltage Measurement) zu einem gut 

messbaren Effekt führt, wenn die H-Konzentration in der Größenordnung der Dotierung liegt. Da 

dies nicht der Fall ist, scheitert auch diese Methode an der Nachweisgrenze. Weitere Verfahren zur 

Messung der Wasserstoffkonzentration in Silizium, wie die Kombination aus Effusionsexperimen-

ten mit Ionenmassenspektroskopie [Beye 82] oder die NRRA (Nuclear Resonant Reaction Analysis) 

[Wild 14] scheitern ebenfalls auf Grund der Nachweisgrenze, die im Si-Volumen typischerweise bei 

mindestens 1018 cm-3 liegt. 

 Ein ähnliches Problem ergibt sich aus der Nutzung der SIMS (SekundärIonen MassenSpektro-

skopie). Bei der Verwendung von Wasserstoff (1H) liegt die Nachweisgrenze in Silizium auf Grund 

des Hintergrundsignals im Bereich von 1017 cm-3, was diese Methode zunächst einmal unbrauchbar 

macht. Ersetzt man allerdings Wasserstoff durch Deuterium (2H), so sinkt das Hintergrundsignal 

beträchtlich und die Nachweisgrenze liegt in der Größenordnung von 1015 cm-3 (s. z.B. Kap. 6). 

Damit gelangt man evtl. in den relevanten Konzentrationsbereich; allerdings haben Versuche dazu 

ergeben, dass auch diese Methode nicht ausreicht um die Deuteriumkonzentration in Standard-Cz-

Silizium-Substraten (Spez. Widerstand 1,5 Ωcm, interstitieller Sauerstoff [Oi] ≈ 6·1017 cm-3) zu 

messen, die zuvor mit einer deuterierten Siliziumnitridschicht (SiNx:D) beschichtet und gefeuert 

wurden (Tpeak ≈ 800°C). In früheren Arbeiten von Hahn et al. konnte die Deuteriumkonzentration 

tatsächlich gemessen werden [Hahn 05]. Allerdings wurde hier extrem Sauerstoff-reiches Cz-

Material eingesetzt ([O] = 17·1017 cm-3); da sich Wasserstoff/Deuterium in Silizium an den durch 

diese Übersättigung entstehenden Sauerstoff-Präzipitaten anlagern kann [Hahn 05], konnten so 

Deuteriumkonzentrationen bis [D] = 7·1015 cm-3 recht zuverlässig gemessen werden (Nachweis-

grenze  [D] = 0,5·1015 cm-3). Allerdings ist dieses Material wiederum nicht für die Bestimmung der 

BO-Regenerationskinetik geeignet: Zum einen liegen zu wenige Untersuchungen zur Übertragbar-



 

 

 

 

keit auf Standard-Material ([O] = 5-7·1017 cm-3) vor. Der Unterschied liegt aber nicht nur in der 

vorhandenen Sauerstoffkonzentration, sondern auch in dessen Bindungskonfiguration im Silizium: 

bei hohen O-Konzentrationen über 1018 cm-3 muss mit der Bildung von O-Präzipitaten gerechnet 

werden [Hahn 05], die wesentliche Unterschiede zu Standard-Material verursachen können; und 

zwar sowohl in Bezug auf die Anlagerung von Wasserstoff als auch auf eine mögliche Beeinflus-

sung des Regenerationsprozesses. Es liegen Untersuchungen vor, die nahe legen, dass eine hohe 

(interstitielle) Sauerstoffkonzentration den Regenerationsprozess verlangsamen [Lim 10a], aber 

auch das absolute Lebensdauerniveau absenken kann, womit es schwierig wird, Lebensdauerverän-

derungen zu messen. Die kombinierte Verwendung von deuterierten Schichten zur Oberflächen-

passivierung, speziell mit Verunreinigungen angereichertem Cz-Material und SIMS-Messungen zur 

Konzentrationsbestimmung von Deuterium in Silizium könnte für die Zukunft ein gangbarer Weg 

sein, um tatsächlich zu bestimmen, wie die Regenerationskinetik von der Deuteriumkonzentration 

in Silizium abhängt. Allerdings ist dies durch die Notwendigkeit von qualitativ hochwertigen 

Spezialmaterial, deuterierten Gasen bei der SiNx-Abscheidung und SIMS-Messungen eine aufwän-

dige Methode, die umfangreiche Voruntersuchungen zur Übertragbarkeit auf Standard-Materialien 

und die Verwendung von Wasserstoff statt Deuterium verlangt. Außerdem wäre eine hohe Statistik 

in Verbindung mit sehr genauer Lebensdauermessung sowie eine unter Regenerationsbedingungen 

sehr stabile Oberflächenpassivierung vonnöten. Beides ist mit erheblichem Aufwand verbunden 

war und nicht innerhalb dieser Arbeit realisierbar.  

 

Diese Schwierigkeiten machen es notwendig, auf indirekte Methoden der Bestimmung des Wasser-

stoffgehalts von Silizium zurückzugreifen. Dabei werden qualitative (Kap. 5.3) bzw. indirekt quanti-

tative (Kap. 7) Vergleiche bezüglich der Wasserstoffkonzentration im Si-Volumen in unterschied-

lich prozessierten Proben gezogen. Diese Abschätzungen basieren wesentlich auf Kenntnissen über 

charakteristische Eigenschaften von hydrogenierten Siliziumnitrid-Schichten, welche im Laufe 

dieser Arbeit meist als Wasserstoff-Quelle eingesetzt werden. 

 

Die hier benutzten Siliziumnitrid-Arten (SiNx:H) sind Verbindungen aus Silizium, Stickstoff und 

Wasserstoff, die sich während einer direkten plasmaunterstützten Gasphasenabscheidung bei 

Temperaturen von 400-450°C auf der Oberfläche von Siliziumwafern anlagern und zu einem 

amorphen Gebilde zusammenfügen. Vor allem die Gaszusammensetzung und Temperatur während 

der Abscheidung bestimmen die spätere Zusammensetzung der Schicht, d.h. das Verhältnis von 

Stickstoff zu Silizium, die Massendichte und den Brechungsindex sowie den Wasserstoffgehalt 

[Lenk 02]. Nach der Abscheidung ist quasi der gesamte Wasserstoff innerhalb der SiNx:H-Schicht 

an Si bzw. an N-Atome gebunden und bildet so ein Netzwerk von Si-H und N-H-Bindungen 

[Lenk 02]. Bei einem anschließenden kurzen Hochtemperaturschritt („Feuern“) bei typischerweise 

ca. 800°C werden beide Bindungen aufgebrochen [Lenk 02]. Der sich dabei lösende Wasserstoff 

liegt dann in Form von Molekülen oder auch in atomarer Form vor (sei es direkt nach der 

Freisetzung oder indirekt nach Zersetzung von Molekülen) [Dekk 05]. Dabei kann nur die atomare 



 

 

 

 

 

 

Form während des Feuerns tief in das Si-Volumen eindringen [Pear 87], weshalb Wasserstoff aus 

der SiNx:H-Schicht während des Feuerns größtenteils in die Luft diffundiert [Boeh 01], zu einem 

kleineren Prozentsatz (~1%) [Hahn 05] aber auch ins Si-Volumen. Die Frage, wie gut eine SiNx:H-

Schicht in der Lage ist, ein Si-Substrat zu hydrogenieren, lässt sich deshalb auf die Frage zurückfüh-

ren, wie viel atomarer Wasserstoff während des Feuerns freigesetzt und ins Si-Volumen diffundie-

ren kann. Dies wiederum hängt nicht nur von der Gesamtgröße des H-Reservoirs (also von der H-

Konzentration innerhalb von SiNx-Schichten konstanter Dicke) ab, sondern von mindestens drei 

weiteren Faktoren: Die Temperatur des Feuerschritts hat wesentlichen Einfluss auf das Lösen von 

Wasserstoff innerhalb der SiNx:H-Schicht sowie die auftretenden Diffusionsprozesse [Lenk 02]. 

Die Präsenz von Zwischenschichten, z.B. durch die Verwendung von Schichtsystemen zur 

Oberflächenpassivierung, kann entweder eine zusätzliche Quelle oder aber eine Senke für 

diffundierenden Wasserstoff darstellen. Selbst wenn keine Zwischenschicht vorhanden ist, führt 

jedoch nicht jede SiNx:H-Schicht mit dem gleichen H-Gehalt nach dem gleichen Feuerschritt auch 

zur gleichen H-Konzentration im Si-Volumen. Dazu ist außerdem die Zusammensetzung der 

Schicht, insbesondere seine Dichte, zu beachten  [Lenk 02] [Weeb 04] [Romi 05].  

 Wenn Wasserstoff für die Regeneration von BO-Defekten eine entscheidende Rolle spielt, so 

müssten sich also Variationen in all diesen Parametern ebenfalls auf die Regenerationskinetik 

auswirken. Aus diesem Grund soll hier jedem dieser Schichtparameter hier ein kurzer Abschnitt 

gewidmet werden. Der Einfluss des Feuerschritts selbst auf die Hydrogenierung des Si-Substrats 

wird ausführlich in Kap. 7 diskutiert. 

 

 

Durch das Abscheiden einer SiNx:H-Schicht auf einem Si-Substrat dringt nur wenig Wasserstoff in 

die oberflächennahen Bereiche des Wafers ein [Dekk 05]. Da der innerhalb der dielektrischen 

Schicht gebundene Wasserstoff zunächst seine Dissoziationsenergie aufbringen muss um in einen 

mobilen Zustand überzugehen und diese für atomaren Wasserstoff typischerweise in der Größen-

ordnung von 3 eV liegt [Bik 90], sind für eine Wasserstoffausdiffusion aus diesen Schichten hohe 

Temperaturen vonnöten. Erst während des Feuerschritts können sich damit größere Mengen 

Wasserstoff aus der SiNx:H-Schicht lösen [Boeh 01] und ins Si-Volumen diffundieren [Hahn 05].  

 Falls Proben, die einem solchen Feuerschritt unterzogen worden sind, eine deutlich schnellere 

Regenerationsreaktion aufweisen als ungefeuerte Parallelproben, könnte der Vergleich der beiden 

Gruppen die Hypothese unterstützen, dass Wasserstoff bei der BO-Regeneration eine bedeutende 

Rolle spielt.  

 Aus diesem Grund wurden nach Kap. 2.3 Proben hergestellt, die sich ausschließlich in diesem 

Punkt unterscheiden. Ihr Regenerationsverhalten wird nach Kap. 3.7 verglichen (Regeneration bei 



 

 

 

 

130°C, 0,6 Sonnen), was zu den in Abb. 5.1 gezeigten Ergebnissen führt: Während die normierte 

Bor-Sauerstoff korrelierte Defektkonzentration gefeuerter Proben wie erwartet während des 

Regenerationsprozesses stetig abnimmt, verbleibt die der ungefeuerten Proben auf dem konstant 

hohen Niveau, das den degradierten BO-Zustand charakterisiert; es findet hier also keine Regenera-

tion statt (Abb. 5.1 (links) zeigt den entsprechenden Verlauf der Minoritätsladungsträger-

lebensdauer). Da beide Proben die gleiche SiNx:H-Abscheidung erfahren haben, kann der 

Unterschied nicht auf das (Nicht-)Vorhandensein eines Plasmas zurückgeführt werden. Zwar liegt 

die absolute Defektkonzentration im degradierten Zustand bei den gefeuerten Proben auch über 

der der ungefeuerten; dies liegt jedoch daran, dass der während des Feuerns freigesetzte Wasser-

stoff diverse Materialdefekte passivieren und so die von BO-Defekten unabhängige Lebensdauer 

des Hintergrunds verbessern kann [Pear 87].  
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Abb. 5.1: Entwicklung der Minoritätsladungsträgerlebensdauer (links) bzw. der normierten BO-Defekt-
konzentration (rechts) von SiNx:H-beschichteten Proben während des Regenerationsprozesses. Verglichen 
werden gefeuerte Proben (schwarze Quadrate) mit solchen, die keinen Hochtemperatur-Feuerschritt gesehen 
haben (rote Punkte). Startpunkt ist der degradierte Zustand.  

 

Die hier gezeigte Messung wurde von Hallam et al. und Nampalli et al. wiederholt [Hall 15] 

[Namp 15]. Sie nahmen nach dem Feuern bei beiden Probengruppen die SiNx:H-Schicht ab und 

passivierten die Oberfläche danach erneut mit SiNx:H ohne jedoch (erneut) zu Feuern. Die 

anschließende Messung der BO-Regeneration konnte bestätigen, dass in den ungefeuerten Proben 

keine Regeneration stattfindet. Unterschiede in der Passivierqualität zwischen den gefeuerten und 

den ungefeuerten Proben können damit als Ursache für das unterschiedliche Regenerationsverhal-

ten ausgeschlossen werden.  

 Damit liegen starke Hinweise vor, dass die Präsenz von Wasserstoff im Si-Substrat eine 

notwendige Bedingung für das Auftreten von BO-Regeneration ist. Auch wenn verschiedene 

Autoren auf unterschiedliche Oberflächenbeschichtungen zur Passivierung ihrer Lebensdauerpro-

ben oder Solarzellen zurückgriffen, konnte niemals zweifelsfrei eine BO-Regeneration in Proben 

festgestellt werden, die erwiesenermaßen keinen Wasserstoff enthalten. Zwar wurden auch 

Passivierschichten eingesetzt, ohne dass ein Feuerschritt durchgeführt wurde [Lim 08a]; allerdings 

kann bereits die Abscheidung einer H-haltigen Schicht zu geringen Mengen an Wasserstoff 



 

 

 

 

 

 

innerhalb eines Si-Substrats führen, so dass auch diese Proben nicht frei von Wasserstoff sind 

[Herz 07].  

 

Foglich stellen sich die Fragen: Inwiefern wirken sich Änderungen in der Wasserstoffkonzentration 

auf die Regenerationskinetik aus? Welche Prozesse innerhalb der Produktionskette von Solarzellen, 

die auf Bor-dotiertem Cz-Silizium basieren, beeinflussen die Regenerationskinetik auf welche 

Weise? Wie genau ist Wasserstoff in den Regenerationsprozess involviert? Die nächsten Kapitel 

werden der Erarbeitung von Antworten auf diese Fragen dienen. 

 

Eine zu Siliziumnitrid alternative Methode der Oberflächenpassivierung stellt das Aufbringen von 

Aluminiumoxid (AlOx)-Schichten dar. Im vorliegenden Fall werden diese bei relativ niedrigen 

Temperaturen (170°C) in einer plasmaunterstützen ALD (Atomic Layer Deposition)-Anlage abge-

schieden. Über diese Schichten ist bekannt, dass sie selbst relativ wenig Wasserstoff enthalten 

(ca. 1-3%, [Ding 12]) und damit auch nur wenig Wasserstoff während des Feuerschrittes an das Si-

Volumen abgeben können. Es konnte gezeigt werden (s. auch [Wilk 13d] und [Wilk 13e]), dass sich 

dieser Effekt direkt auf das Regenerationsverhalten der entsprechend hergestellten Proben aus-

wirkt: Lebensdauerproben, die ausschließlich mit AlOx beschichtet und gefeuert wurden, weisen 

(im Vergleich zu SiNx:H-beschichteten Proben, s. Abb. 5.2, Mitte) nur sehr niedrige Regenerations-

raten auf (s. Abb. 5.2, links). In Abb. 5.2 sind die Regenerationsraten von Proben gegeben, die ent-

weder nur mit 12 nm ALD-AlOx, nur mit 70 nm SiNx:H aus einer indirekt-Plasma-Anlage (SINA 

von Meyer Burger) oder mit einem Stapel aus beidem beschichtet sind. Die Raten wurden gemäß 

Kap. 4.3 korrigiert, um die unterschiedlichen Injektionsniveaus auszugleichen, die trotz gleicher 

Beleuchtung auf Grund der verschiedenen Oberflächenpassivierungen während der Regeneration 

innerhalb der Proben herrschen. Außerdem wurde die stärkere Reflexion und damit schwächere 

Lichteinkopplung der nur mit AlOx beschichteten Proben korrigiert, auch wenn dieser Effekt hier 

viel zu gering wäre um die unterschiedlichen Regenerationsraten erklären zu können.  

 Kombiniert man nun eine dünne AlOx-Zwischenschicht mit einer SiNx:H-Deckschicht, so führt 

dies nicht etwa zu einer Beschleunigung der Regeneration, wie man es bei der Kombination aus 

zwei Wasserstoff spendenden Schichten vielleicht hätte vermuten können. Vielmehr scheinen 

dünne AlOx-Zwischenschichten (8 nm) kaum Einfluss zu haben, während  die BO-Regeneration in 

gefeuerten Lebensdauerproben, die eine relativ dicke (12 oder 16 nm) AlOx-Zwischenschicht unter 

der SiNx:H-Deckschicht besitzen, im Vergleich zu nur mit SiNx:H beschichteten Proben deutlich 

verlangsamt abläuft.  

 Eine mögliche Erklärung dafür bieten die Arbeiten von Dameron et al. [Dame 08]: die Autoren 

konnten nachweisen, dass die Durchlässigkeit von ALD-AlOx-Schichten (bei 175°C abgeschieden) 

für atomaren Wasserstoff zwischen 5 und 10 nm Dicke um mehr als eine Größenordnung 

abnimmt. Folglich können diese Schichten ab einer gewissen Dicke (ca. 10 nm) eine Diffusionsbar-

riere für Wasserstoff aus einer H-haltigen Atmosphäre oder einer darauf liegenden Schicht in 

Richtung des Si-Volumens darstellen. Dies wird dann relevant, wenn bei hohen Temperaturen 



 

 

 

 

Wasserstoff in einer SiNx:H-Deckschicht mobil wird und nun aber von einer AlOx-Schicht daran 

gehindert wird ins Si-Volumen einzudringen. In diesem Fall behindert also die AlOx-Zwischen-

schicht durch ihre Wirkung als H-Diffusionsbarriere indirekt die später ablaufende BO-Regene-

ration. 

 Was die AlOx-Schicht innerhalb des Stapelsystems betrifft, so haben Dingemans et al. gezeigt, 

dass schon ein Temperaturschritt von 10 Min bei 400°C (was ungefähr den Bedingungen während 

einer SiNx:H-Abscheidung entspricht) dazu führt, dass Wasserstoff aus AlOx ausdiffundiert und 

eine verarmte Schicht zurücklässt. Bei einem nachfolgenden Feuerschritt kann die AlOx-Zwischen-

schicht also selbst nicht mehr als Wasserstoffquelle dienen. Zumindest kann der von ihr noch zur 

Verfügung gestellte Wasserstoff im Vergleich zu dem aus der SiNx:H-Deckschicht vernachlässigt 

werden. Folglich behindert die AlOx-Schicht innerhalb des Stapelsystems nur die Hydrogenierung 

des Si-Substrats und kann nicht selbst während des Feuerschritts als H-Quelle dienen. Die 

Beobachtung, dass gleichzeitig die BO-Regeneration verlangsamt abläuft, stützt die bereits 

geäußerte Vermutung, dass Wasserstoff im Si-Volumen für die BO-Regeneration vonnöten ist. 

 Es soll betont werden, dass sich dieses Ergebnis ausschließlich auf die untersuchte Zwischen-

schicht bezieht, die als Diffusionsbarriere für (atomaren) Wasserstoff wirkt (Genaueres zur Rolle 

der Konfiguration des mobilen Wasserstoffs s. Kap. 5.3.3). Dies lässt sich nicht auf andere 

Zwischenschichten übertragen, die typischerweise bei der Solarzellenherstellung eingesetzt werden; 

so konnte weder bei dünnen (bis 16 nm) ALD-AlOx-Zwischenschichten, die bei höherer Tempera-

tur abgeschieden wurden (300°C), noch bei thermisch oxidierten SiO2-Zwischenschichten (bis 

12 nm Dicke) ein negativer Effekt auf die BO-Regeneration festgestellt werden. 
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Abb. 5.2: Regenerationsraten von Lebensdauerproben, die nur mit AlOx (links), nur mit SINx:H (Mitte) oder 
mit einem Stapelsystem aus genau diesen Schichten (rechts) versehen und anschließend gefeuert wurden. Die 
Werte wurden bzgl. der Injektionsunterschiede während der Regeneration korrigiert.  

 

Während das Volumen und damit die Dicke der Wasserstoff-Quellschicht die zur Verfügung 

stehende Gesamtmenge an Wasserstoff bestimmt, legt die Zusammensetzung dieser Schicht fest, in 

welcher Form der sich bei hohen Temperaturen lösende Wasserstoff die Schicht verlässt: größten-



 

 

 

 

 

 

teils bilden sich NH3 und H2-Molekühle [Boeh 01], ein kleinerer Anteil des Wasserstoffs bleibt 

atomar [Dekk 05]. Schon auf Grund ihrer Größe besitzen die beiden Molekülverbindungen nur 

eine geringe Diffusivität in Silizium, so dass ihr während eines kurzen Feuerschritts ins Si-Volumen 

dringende Anteil vernachlässigbar gering bleibt und die meisten Moleküle die Probe in Richtung der 

Luft verlassen. Atomarer Wasserstoff ist hingegen ausreichend mobil, um während des Feuerns 

einen ca. 200 µm dicken Si-Wafer komplett zu durchdringen und sich gleichmäßig im gesamten 

Volumen zu verteilen [Hahn 05] [Sheo 08]. Der die Regeneration beeinflussende Wasserstoff kann 

somit nur der während des Feuerns atomar vorliegende sein. Dementsprechend ist die relevante 

Frage nicht nur, wie viel Wasserstoff eine Oberflächenschicht enthält oder wie viel sie abgeben 

kann, sondern vielmehr, wie viel atomaren Wasserstoff sie beim Feuern abgibt. Dies wiederum wird 

von der Massendichte der jeweiligen Schicht bestimmt [Dekk 05]. Dekkers et al. haben in diesem 

Zusammenhang herausgefunden, dass SiNx:H-Schichten niedriger Massendichte zwar während 

eines Hochtemperaturschritts viel Wasserstoff verlieren, dass im Gegensatz zu SiNx:H-Schichten 

höherer Massendichte aber nur sehr wenige Wasserstoff-Atome aus der Schicht ins Si-Volumen 

diffundieren können, da der Wasserstoff im Wesentlichen in seiner langsam diffundierenden 

molekularen Form abgegeben wird [Dekk 05]. Nach dem Feuern sollte sich also in den mit 

dichterem SiNx:H beschichteten Proben eine höhere Wasserstoffkonzentration im Si-Volumen 

ergeben. 

 Die Massendichte der SiNx:H-Schicht korreliert van Erven [Erve 04] zufolge mit der Si-N-

Bindungsdichte innerhalb der Schicht, die per Absorptionsspektrometrie bestimmt werden kann: 

Folglich ist zu erwarten, dass ein kurzer Hochtemperatur-Schritt angewandt auf eine SiNx:H-

Schicht mit höherer Si-N-Bindungsdichte zu einer höheren Wasserstoffkonzentration im Silizium-

Volumen führt als vergleichbare Schichten mit niedrigerer Si-N-Bindungsdichte. Ermöglicht – wie 

die Ergebnisse aus Kap. 5.3.1 nahelegen – eine höhere Wasserstoffkonzentration im Silizium eine 

Beschleunigung des Regenerationsprozesses, so ist für erstere Schichten also mit höheren 

Regenerationsraten zu rechnen als für letztere. 

 

Zusammenfassend wäre also für verschiedene SiNx:H-Schichten folgendes Verhalten zu erwarten: 

 

 

Abb. 5.3: Zu erwartender Einfluss der SiNx:H-Schichtzusammensetzung auf die BO-Regeneration. 
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hohe H-Konzentration im kalten Si-Wafer 

schnelle BO-Regeneration 



 

 

 

 

Zur Überprüfung dieser Erwartungen wurden Lebensdauerproben gemäß Kap. 2.3 hergestellt, die 

sich bezüglich der Gaszusammensetzung während der Abscheidung der SiNx:H-Schicht und 

folglich in deren Dichte unterscheiden. Danach wurden die Proben in einem Gürtelofen einem 

Feuerschritt bei max. 850°C Probentemperatur unterzogen.  

Die Auswirkung der Variation der Gaszusammensetzung während der SiNx:H-Abscheidung auf die 

Si-N-Bindungsdichte in der SiNx:H-Schicht (gemessen mit FTIR) sowie der Einfluss dieser 

Variation auf das Regenerationsverhalten der Proben (bei 130°C, 0,6 Sonnen) wird untersucht. (s. 

auch [Wilk 13d] und [Wilk 13e]). Die gemessenen Regenerationsraten müssen nicht bzgl. Injek-

tionsunterschieden während der Regeneration korrigiert werden, da alle Proben fast identische 

mittlere Lebensdauern aufweisen.  

 Es zeigt sich (s. Abb. 5.4), dass die Proben, die höhere Si-N-Bindungsdichten aufweisen, also 

mit dichterem SiNx:H beschichtet sind, schneller regenerieren (Regenerationsrate 7,8 h-1) als die 

Vergleichsproben (Regenerationsrate 2,4 h-1). Somit erlauben Passivierschichten, die während des 

Feuerns mehr atomaren Wasserstoff freisetzen und damit eine bessere Hydrogenierung des Si-

Volumens ermöglichen, tatsächlich eine schnellere BO-Regeneration. Die Ergebnisse dieses 

Kapitels wurden bestätigt von Wolny et al. [Woln 15]. 
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Abb. 5.4: Entwicklung der Minoritätsladungsträgerlebensdauer (links) bzw. der normierten BO-
Defektkonzentration von SiNx:H-beschichteten Proben während des Regenerationsprozesses. Startpunkt ist 
der degradierte Zustand. Verglichen werden Proben mit SiNx:H hoher (schwarze Quadrate) und geringer 
Dichte (rote Dreiecke). Alle Proben wurden dem gleichen Hochtemperatur-Feuerschritt unterzogen. Die 
gestrichelten Linien (links) dienen nur der Orientierung, die durchgezogenen Linien (rechts) sind einfach 
exponentielle Fits. 

 



 

 

 

 

 

 

 

Es wurden verschiedene Verfahren eingesetzt, um den Wasserstoffgehalt des Si-Volumens nach 

einem Hochtemperatur-Schritt indirekt durch Veränderung der H-Quellschicht zu manipulieren. 

Die Auswirkung dieser Änderungen auf die BO-Regenerationskinetik wurde untersucht. Alle 

Ergebnisse deuten darauf hin, dass die Kinetik der BO-Regeneration maßgeblich vom H-Gehalt 

des Si-Volumens bestimmt wird.  

Allerdings sind die untersuchten Prozesse bei der Solarzellenherstellung nur bedingt im Hinblick 

auf die BO-Regeneration optimierbar: Die für das gewählte Zellkonzept benötigte Qualität der 

Oberflächenpassivierung bestimmt im Wesentlichen die Zusammensetzung der Oberflächenpassi-

vierschicht und den Einsatz von (dünnen und damit für die BO-Regeneration weitgehend 

irrelevanten) Zwischenschichten. Die benötigte Kombination aus einer SiNx:H-Schicht geeigneter 

Dichte sowie der dazugehörigen Schichtdicke ergibt sich daraus dann aus optischen Gründen, da 

die Schicht bzw. das Schichtsystem gleichzeitig als Antireflexionsschicht dienen soll. Allerdings 

besitzt die Hydrogenierung des Silizium-Substrats bei hohen Temperaturen mit Hilfe einer 

wasserstoffhaltigen Siliziumnitrid-Schicht hohe technische Relevanz und der Hochtemperatur-

Schritt selbst weist Spielraum bei mehreren Variablen auf, die potentiell die Regeneration von BO-

Defekten beeinflussen können. Folglich werden die Auswirkungen dieses Prozessschrittes auf die 

BO-Regeneration in Kap. 7 systematisch untersucht. 

 Zunächst soll aber der Frage nachgegangen, werden, ob das Vorhandensein einer wasserstoff-

haltigen Passivierschicht eine notwendige Bedingung für das Auftreten der Regenerationsreaktion 

darstellt, oder ob dies nur eine von mehreren Möglichkeiten der Hydrogenierung des Si-Volumens 

ist.   



 

 

 

 

 

Bei den bisherigen Untersuchungen des möglichen Einflusses von Wasserstoff auf die BO-Regene-

ration kamen Oberflächenbeschichtungen zum Einsatz, die gleichzeitig als Oberflächenpassivierung 

und H-Quelle dienten. Aus bekannten Eigenschaften dieser Schichten wurden qualitativ Rück-

schlüsse auf die H-Konzentration im Si-Volumen gezogen. Um herausfinden zu können, ob BO-

Regeneration auch in Abwesenheit einer H-haltigen Beschichtung auftreten kann, wenn nur das Si-

Volumen eine ausreichende Menge Wasserstoff enthält, sollen nun die beiden Funktionen dieser 

Beschichtungen experimentell voneinander getrennt werden. Dazu wird auf alternative Methoden 

für Passivierung (nasschemische Passivierung) und Hydrogenierung (mit Hilfe eines indirekten H-

Plasmas) des Si-Volumens zurückgegriffen, die mit dem Vorteil verbunden sind, dass unbeschichte-

te Proben verwendet werden können und ein direkter H-Nachweis im Si erfolgen kann. Änderun-

gen des H-Gehalts im Si-Volumen auf Grund unterschiedlicher Prozessschritte können per SIMS-

Messung (SekundärIonenMassenSpektroskopie) verfolgt werden, unter der Voraussetzung, dass der 

schwer nachzuweisende Wasserstoff durch sein chemisch äquivalentes Isotop Deuterium ersetzt 

wurde. Dies soll im Folgenden geschehen. Die Inhalte dieses Kapitels wurden auch in [Wilk 13d] 

veröffentlicht. 

 

 

Die hier benutzten und wie in Kap. 2.3 beschrieben vorbereiteten Lebensdauerproben werden 

nicht mit wasserstoffhaltigen Passivierschichten versehen, sondern durchlaufen einen zyklischen 

Hydrogenierungsprozess wie er von Stutzmann et al. vorgeschlagen wurde [Stut 91]. Jeder Zyklus 

besteht dabei aus zwei Schritten: Zunächst werden die Si-Wafer 20 Stunden lang bei 170°C im 

indirekten Wasserstoffplasma einer MIRHP-Anlage (Microwave Induced Remote Hydrogen Plasma 

[Spie 95]) getempert. Dieser Schritt zielt darauf ab, die Bor-Atome in den ersten paar Mikrometern 

der Probe mit Wasserstoff zu passivieren. Im Anschluss werden die Wafer eine Stunde lang bei 

250°C in Stickstoff-Atmosphäre gelagert, um die Wasserstoffatome von den durch den ersten 

Schritt passivierten Bor-Atomen zu lösen und sie dann tiefer ins Silizium einzutreiben. Die Bor-

Atome sind danach größtenteils wieder unpassiviert. Stutzmann et al. haben gezeigt, dass diese 

Methode zyklisch angewandt werden kann (hier wurden bis zu fünf Zyklen an einer Probe 

angewandt), wobei sich die Anzahl der Wasserstoffatome in der Probe mit jedem Zyklus erhöht. 

Wendet man unterschiedlich viele Zyklen an, erhält man auf diese Weise also Proben mit unter-

schiedlicher Wasserstoffkonzentration im Si-Volumen. In Abb. 6.1 ist der Ablauf zweier Zyklen 

schematisch dargestellt. Die Anzahl an Wasserstoffatomen, die pro Zyklus bis tief in den Wafer 



 

 

 

 

 

 

dringen können, hängt von der Anzahl der Bor-Atome ab, die während des 170°C MIRHP-Schritts 

in den ersten paar Mikrometern der Probe passiviert werden konnten. Stutzmann et al. fanden für 

hochdotiertes Material (Dotierung ca. 1·1019 cm-3) einen linearen Zusammenhang zwischen der 

Anzahl der Wasserstoffzyklen und der Wasserstoffkonzentration im (oberflächennahen) Silizium-

Volumen.   

 

 

 

Um zu überprüfen, ob sich mit Hilfe dieses zyklischen Verfahrens der Wasserstoffgehalt schrittwei-

se auch in den hier benutzten niedrig dotierten Wafern (Dotierung ca. 7·1015 cm-3) erhöhen lässt, 

wurden Parallelproben hergestellt, die sich ausschließlich im Plasmaschritt voneinander unter-

schieden: Statt eines Wasserstoff(1H)-Plasmas wurde ein Deuterium(2H)-Plasma eingesetzt, um im 

Anschluss per SIMS Diffusionsprofile messen zu können. Es wird davon ausgegangen, dass beide 

H-Isotope qualitativ dasselbe Diffusionsverhalten zeigen und sich nur die absoluten Profiltiefen auf 

Grund unterschiedlicher Atommassen unterscheiden [Tave 85] [Mikk 85]. Aus Kostengründen 

wurden nur oberflächennahe Messungen bis max. 5,5 µm Tiefe durchgeführt und daraus auf 

Konzentrationsänderungen im Si-Volumen geschlossen. 

 

Abb. 6.1: Darstellung der beiden ersten Wasserstoff-Zyklen. Oben links: Wasserstoffpassivierung von Bor-
Atomen in den ersten paar Mikrometern (170°C). Unten links: Wasserstoff-Diffusion ins Probenvolumen 
(250°C). Die zuvor passivierten Bor-Atome können wieder Wasserstoff einfangen. Unten rechts: Erneute 
Passivierung der Bor-Atome in den ersten paar Mikrometern (170°C). Oben rechts: Weitere Diffusion ins 
Probenvolumen. Die zyklische Anwendung dieser Schritte führt zu einer steigenden Wasserstoffkonzentrati-
on im Si-Volumen. 
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Abb. 6.2: Mit SIMS gemessene Deuterium-Tiefenprofile nach dem ersten (blau) bzw. zweiten (grün) Plasma-
schritt sowie nach vollständigem erstem (rot) bzw. zweitem (magenta) Zyklus. Die Kurven wurden jeweils in 
einem Intervall von 0,7 µm geglättet 

Vergleicht man in Abb. 6.2 die Deuterium-Profile nach einem (rot) bzw. zwei (magenta) vollständi-

gen Wasserstoff-Zyklen, so wird klar, dass die Wasserstoffkonzentration im Probenvolumen mit 

zunehmender Zyklenzahl steigt – zumindest für die geringen Zyklenzahlen, die hier benötigt 

werden. Über den Effekt des ersten Zyklus kann keine Aussage getroffen werden, da der Wasser-

stoffgehalt der Referenzprobe sich unterhalb des Detektionslimits befindet, das bei ca. 1·1015 cm-3 

liegt. Wendet man nun den Blick auf die beiden direkt nach einer Deuterium-Plasma-Behandlung 

durchgeführten Messungen (blau nach 0,5 Zyklen; grün nach 1,5 Zyklen), so fallen zwei Aspekte 

auf: zum einen ist der Wasserstoffgehalt nach dem zweiten Plasmaschritt (grün) deutlich höher als 

nach dem ersten (blau), was darauf schließen lässt, dass die Wasserstoffkonzentration zu Beginn 

dieses Schrittes bereits erhöht war. Zum anderen fällt eine Erhöhung der Wasserstoffkonzentration 

bei geringen Tiefen auf, was sich mit der Theorie deckt, dass während des 170°C-Plasma-Schritts 

das Deuterium nur einige Mikrometer tief in die Probe eindringt. Vergleicht man nun z.B. die 

beiden Profile nach 1,5 (grün) bzw. 2 Zyklen (magenta), so baut sich der Überschuss in den ersten 

paar Mikrometern wieder ab, gleichzeitig verringert sich die Deuteriumkonzentration. Dies kann 

sowohl auf Ausdiffusion aus der Probe als auch auf eine gleichmäßigere Verteilung innerhalb der 

gesamten Probe hindeuten, wobei es keinen Grund gibt, warum das Deuterium nur in eine der 

Richtungen diffundieren sollte, so dass vermutlich eine Überlagerung beider Effekte auftritt. Alles 

in Allem ergibt sich so mit jedem Zyklus eine Steigerung des Deuteriumgehalts in der Probe und 

die von Stutzmann et al. vorgeschlagenen Erklärungen zum Mechanismus der zyklischen Anreiche-

rung scheinen auch bei den hier verwendeten niedrig dotieren Proben anwendbar zu sein. Für die 

analog prozessierten und in Wasserstoff(1H)-Plasma getemperten Proben wird nun davon 

ausgegangen, dass die Wasserstoffzyklen sich qualitativ gleichermaßen auf die H-Konzentration im 

Si-Volumen dieser Proben auswirken wie es hier für Deuterium gezeigt wurde. 



 

 

 

 

 

 

 

Die so hergestellten und mit unterschiedlichem Wasserstoffgehalt versehenen Proben werden dann 

bei 200°C für 5 Stunden im Dunkeln getempert um eine homogene Verteilung des Wasserstoffs im 

gesamten Probenvolumen sicherzustellen und alle Bor-Sauerstoff-Defekte in den annealten 

Zustand zu versetzen.  Im Anschluss werden alle Proben vollständig degradiert und dann für 8 bzw. 

20 min bei 130°C, 0,6 Sonnen regeneriert. Erfahrungsgemäß (s. z.B. Kap. 5.3.1) führt dies zur 

Regeneration von 90% der rekombinationsaktiven Defekte in wasserstoffreichen, POCl3 gegetter-

ten Proben. Auf jeden Regenerationsschritt folgt eine kurze chemische Politur der Oberflächen (um 

eine neue, saubere Oberfläche zu erhalten) sowie eine Piranha-Reinigung (Mischung aus H2SO4 and 

H2O2). Danach werden die Oberflächen nasschemisch passiviert unter Verwendung einer 

Chinhydron-Methanol-Lösung [Solc 09]. Dann wird die Minoritätsladungsträgerlebensdauer 

gemessen und die Homogenität der Oberflächenpassivierung mit Hilfe von Photolumineszenzmes-

sungen überprüft (daraus berechnen sich die in Abb. 6.3 angegebenen Fehlerbalken). Schlussend-

lich wird die Hälfte der Proben annealt (200°C, 10 min) und die andere Hälfte destabilisiert (200°C, 

5 h) um dann erneut vollständig degradiert zu werden. Die gesamte nasschemische Prozedur wird 

wiederholt um die Minoritätsladungsträgerlebensdauer für die verschiedene Wasserstoff-

konzentrationen aufweisenden Wafer im annealten bzw. im degradierten Zustand zu messen. 

Einige Proben gingen dabei zu Bruch und konnten deshalb nicht mehr in diesen Zuständen 

gemessen werden. Abb. 6.3 gibt einen Überblick über alle gemessenen Lebensdauerwerte. 

 

Die Regenerationsmessungen ergeben, dass die nach 8 bzw. 20 min gemessene Minoritäts-

ladungsträgerlebensdauer mit der Anzahl der Wasserstoffzyklen steigt, die auf die jeweiligen Proben 

angewendet worden waren (s. Abb. 6.3). Die Proben, die gar nicht mit Wasserstoff angereichert 

wurden, weisen nach Durchführung der Regenerationsprozedur innerhalb der Messunsicherheiten 

keinerlei Verbesserung der Lebensdauer auf und bleiben also im degradierten Zustand. Nach einem 

einzigen Anreicherungszyklus werden Lebensdauerwerte erlangt, die zwischen denen des degra-

dierten und denen des annealten Zustands liegen; nach zwei Zyklen und 20 minütiger Regeneration 

werden innerhalb der Messgenauigkeit wieder die Werte des annealten Zustands erreicht.  

 Es kann davon ausgegangen werden, dass sich die beobachteten Lebensdaueränderungen auf 

den Regenerationseffekt zurückführen lassen. Basierend auf den Ergebnissen aus Abschnitt 6.1.2 

sowie den Überlegungen von Stutzmann et al. [Stut 91] gilt außerdem, dass die Anzahl der 

Anreicherungszyklen mit dem Wasserstoffgehalt des Si-Volumens korreliert. Daraus ergibt sich der 

Nachweis, dass sich höhere Wasserstoffkonzentrationen im Si-Volumen positiv auf die Regenerati-

on Bor-Sauerstoff korrelierter Defekte auswirken. Die geringe Auflösung von nur zwei Messpunk-



 

 

 

 

ten bei 8 und 20 min lässt hier offen, ob es sich dabei um eine Erhöhung der Regenerationsrate 

oder des Sättigungswertes der Lebensdauer handelt.  
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Abb. 6.3: Minoritätsladungsträgerlebensdauer gemessen nach 
Annealing, Degradation, 8 min und 20 min Regeneration. Die 
Proben waren verschieden vielen Wasserstoff-Zyklen ausgesetzt. 
Ihre Oberfläche war zur Messung nasschemisch passiviert. Die 
großen Fehlerbalken rühren hauptsächlich von der Inhomogenität 
dieser Oberflächenpassivierung her. Die Linien dienen nur der 
Orientierung.  
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Abb. 6.4: Anteil der Lebensdauer, die 
sich während 20 min Regeneration 
erholt hat (gemessen an hydrogenierten 
Proben), aufgetragen über der in 1,5 µm 
Tiefe gemessenen Deuteriumkonzentra-
tion (in deuterierten Parallelproben).  

 

Trotz des sehr unterschiedlichen Experimentaufbaus zeigt sich bei der Verwendung unbeschichte-

ter Lebensdauerproben, die mittels eines indirekten H-Plasmas hydrogeniert wurden, die gleiche 

Tendenz wie bei Proben, bei denen eine gefeuerte wasserstoffhaltige Passivierschicht als H-Quelle 

dient: Die Anwesenheit von Wasserstoff im Si-Volumen scheint eine notwendige Bedingung für 

das Auftreten des Regenerationseffektes zu sein. Wie dies realisiert wird, ist dabei offenbar nicht 

von Bedeutung. Die Ergebnisse dieser Untersuchung weisen außerdem darauf hin, dass eine höhere 

Wasserstoffkonzentration die Regeneration erleichtert.  

 Es kann deshalb als wahrscheinlich betrachtet werden, dass verschiedene Prozesse, die den H-

Gehalt im Si-Volumen ändern, sich ebenfalls auf die Kinetik der BO-Regeneration auswirken. 

Besondere Bedeutung könnte diesbezüglich dem Hochtemperatur-Feuerprozess zukommen, 

welcher typischerweise bei der Herstellung von Si-Solarzellen zum Einsatz kommt und bezüglich 

mehrerer Parameter variiert werden kann. Wenn ein hydrogeniertes Siliziumnitrid als H-Quelle 

dienen soll, wie es aus technischen Gründen und Gründen der Übertragbarkeit vom Modellsystem 



 

 

 

 

 

 

der Lebensdauerproben auf reale Solarzellen sinnvoll erscheint, bestimmen bei konstanten Ober-

flächenbeschichtungen diese Feuerparameter über den H-Gehalt der Proben nach dem Feuern. 

Folglich stellt sich nun konkret die Frage, ob sie damit auch über die Kinetik der anschließenden 

BO-Regeneration entscheiden.   



 

 

 

 

 

Es ist nun bereits bekannt, dass ein kurzer Hochtemperatur-Feuerschritt bei SiNx:H-beschichteten 

Proben eine notwendige Bedingung für das Auftreten des Regenerationseffekts ist. Grund dafür ist 

vermutlich die Ausdiffusion von Wasserstoff aus der Oberflächenschicht in Richtung des Si-

Volumens bei hohen Temperaturen. Aufgrund der bisherigen Untersuchungen wird außerdem 

erwartet, dass Temperatur/Temperzeit-Kombinationen, die in der Lage sind, viele Wasserstoffbin-

dungen in einer dielektrischen Schicht zu lösen und Wasserstoff so in einen mobilen Zustand zu 

überführen, auch zu einem hohen Wasserstoffgehalt im Si-Volumen führen und gleichzeitig die 

Regeneration beschleunigen. Im Folgenden wird systematisch untersucht, ob und in welchem 

Ausmaß dies der Fall ist.  

 Die Messungen für dieses Kapitel wurden größtenteils innerhalb der Masterarbeit von S. Ebert 

durchgeführt, die im Rahmen dieser Arbeit betreut wurde [Eber 13]. Die Inhalte dieses Kapitels 

wurden in [Wilk 13c] und [Wilk 13b] veröffentlicht, wobei die dort präsentierten Daten keine 

Injektionskorrektur während der Regeneration beinhalteten. 

 

Die entsprechend der Beschreibung in Kap. 2.3 vorbereiteten Si-Wafer (2 Ωcm) wurden beidseitig 

mit PECVD-SiNx:H (~75 nm) beschichtet. Darauf folgt nun ein Hochtemperatur-Feuerschritt in 

einem optisch geheizten Gürtelofen, wobei die Probentemperatur mit Hilfe eines im Ofen mit-

fahrenden Temperatursensors auf Testproben gemessen wurde, um die eigentlichen Proben nicht 

durch die Messung zu beeinflussen. Alle in diesem Kapitel genannten Temperaturen sind auf diese 

Art und Weise gemessene Probentemperaturen. Die Ungenauigkeit der Temperaturmessung liegt 

dabei für alle Temperaturen im Bereich von ±10 K; zugunsten einer besseren Übersichtlichkeit 

wird in den folgenden Graphen jedoch auf Temperatur-Fehlerbalken verzichtet. 

 Bis auf eine ungefeuerte Referenz-Probe werden alle Proben einem Feuerschritt unterzogen, der 

systematisch variiert wird bezüglich der Spitzentemperatur der Proben (zwischen ~650°C und 

~850°C) und der Gürtelgeschwindigkeiten (schnell, mittel, langsam). Letzteres hat automatisch eine 

Änderungen der Spitzentemperatur, der Gesamtverweildauer bei hohen Temperaturen (> 700°C, 

im Folgenden bezeichnet als Peakbreite) sowie der Abkühlrate zur Folge. Typische Temperatur-

Zeit-Profile sind in Abb. 7.1 für verschiedene Spitzentemperaturen bzw. Gürtelgeschwindigkeiten 

gezeigt. Abb. 7.2 beinhaltet die zugehörigen mittleren Abkühlraten bezogen auf den Temperaturbe-

reich von 700°C bis 550°C (bzw. zwischen Spitzentemperaturen und 550°C für Spitzentemperatu-

ren unter 700°C). 
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Abb. 7.1: Exemplarisch gewählte Temperatur/Zeit-Profile mit verschiedenen Probentemperaturen bei 
konstant gehaltener hoher Gürtelgeschwindigkeit (oben) bzw. mit verschiedenen Gürtelgeschwindigkeiten bei 
konstant gehaltener Einstelltemperatur des Gürtelofens. Auf die eigentliche Hochtemperatur-Phase folgt ein 
kurzer Halteschritt bei ca. 500°C. Der Unterschwinger, der bei niedrigen Feuertemperaturen zu sehen ist, 
hängt damit zusammen. In diesem Beispiel betragen die Peakbreiten der in der unteren Bildhälfte dargestell-
ten Temperaturprofile bei 700°C 3,0 s (schnell), 4,0 s (mittel) und 5,7 s (langsam). 
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Abb. 7.2: Änderungen von Spitzentemperatur und durchschnittlicher Abkühlrate zwischen 700°C und 550°C 
als Folge verschiedener Gürtelgeschwindigkeiten (in jedem Temperaturbereich: oben: schnell; Mitte: mittel; 
unten: langsam). 

 

Wie bereits in Kap. 5.2.3 erläutert, ermöglicht die Verwendung von SiNx:H als Oberflächen-

passivierung eine relativ einfache Hydrogenierung des Si-Substrats während kurzer Hochtempera-

tur-Feuer-Schritte, da Feuerschritte die Bindungsstruktur der verwendeten SiNx:H-Schichten 



 

 

 

 

verändern können, insbesondere kann sich Wasserstoff umlagern und ausdiffundieren [Lenk 02]. 

Die Konzentration der auftretenden Wasserstoffbindungen im Siliziumnitrid, bzw. deren Änderung 

durch Temperaturschritte wird deshalb mittels FTIR (Fourier Transformierte InfraRot)-Spektros-

kopie (Vertex 80 von Bruker Optics) überwacht. Aus Vergleichsmessungen zwischen FTIR und 

SIMS an SiNx:H-Schichten ist bekannt, dass bei Raumtemperatur quasi der komplette Wasserstoff 

innerhalb der Schicht in Si-H- oder N-H-Bindungen vorliegt [Lenk 02], die beide infrarotaktiv sind. 

Der gesamte Wasserstoffgehalt der Schichten wird schließlich unter der Verwendung bekannter 

Kalibrierfaktoren [Lanf 78] aus den normierten Flächeninhalten der Peaks berechnet, die den 

Silizium-Wasserstoff-Bindungen bei ca. 2160 cm-1 bzw. den Stickstoff-Wasserstoff-Bindungen bei 

ca. 3350 cm-1 zuzuordnen sind [Lanf 78].  Dies wird genutzt um abzuschätzen, wieviel Wasserstoff 

bei verschiedenen Feuerschritten aus einer SiNx:H-Schicht ins Si-Volumen diffundiert, ohne dass 

auf aufwändige direkte Nachweismethoden für Wasserstoff in Si zurückgegriffen werden muss. Die 

SiNx:H-Schichtdicken werden per Ellipsometrie (VASE von J.A. Woollam) bestimmt. 

 Das Regenerationsverhalten der Proben wird mit dem Standard-Verfahren gemäß Kap. 3.7 bei 

130 ± 2°C, 0,6 ± 0,1 Sonnen durchgeführt. Die Minoritätsladungsträgerlebensdauer wird wie in 

Kap. 3.7 beschrieben bei einem Injektionsniveau von 7,2·1014 cm-3 gemessen und in effektive Bor-

Sauerstoff-Defektkonzentrationen N*(t) umgerechnet. Alle angegebenen Regenerationsraten 

wurden bezüglich Injektionsunterschieden während der Regeneration, die durch temperaturbeding-

te Unterschiede in der Qualität der Oberflächenpassivierung herrühren, korrigiert gemäß Formel 

(4.13). 

 

 

Da Wasserstoff offensichtlich beeinflusst, wie schnell der Regenerationsprozess abläuft, kann die 

Frage, wie viel Wasserstoff bei einer gewissen Feuertemperatur insgesamt die Oberflächenschicht 

verlässt, zu einer möglichen Erklärung für unterschiedliches Regenerationsverhalten bei unter-

schiedlich gefeuerten Proben beitragen. Aus diesem Grund wird per FTIR-Spektroskopie 

überprüft, wie sich der H-Gehalt dieser Schichten durch Feuerschritte verändert. Dabei werden 

Spitzentemperatur und Gürtelgeschwindigkeit variiert. 
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Abb. 7.3: Relativer Wasserstoffverlust der SiNx:H-Schichten verursacht durch verschiedene Feuerschritte. 
Unterschiede zwischen Proben, die bei ähnlichen Spitzentemperaturen aber verschiedenen Gürtel-
geschwindigkeiten gefeuert worden sind, liegen innerhalb der Messgenauigkeit. 

 

Aus den FTIR-Messungen ergibt sich, dass die Wasserstoffkonzentration der untersuchten SiNx:H-

Schichten mit zunehmender Spitzentemperatur signifikant abnimmt, die Schichten also mit stei-

gender Temperatur immer mehr Wasserstoff verlieren (s. Abb. 7.3). Dies ist in Übereinstimmung 

mit den Ergebnissen anderer [Lenk 02] [Jian 03] und bedeutet, dass bei höheren Temperaturen ein 

größerer Bruchteil der vorhandenen, gebundenen Wasserstoffatome ihre Bindungsenergie über-

winden können, mobil werden und entweder aus der Schicht in die Umgebungsluft (~99%) 

[Boeh 01] oder aber ins Si-Volumen (~1%) diffundieren [Dekk 05] [Hahn 05]. Deshalb kann davon 

ausgegangen werden, dass Feuerbedingungen, die dazu führen, dass mehr Wasserstoff aus den 

SiNx:H-Schichten freigesetzt wird, auch zu höheren Wasserstoffkonzentrationen im Si-Volumen 

führen. 

 

Da die Fähigkeit einer SiNx:H-Schicht, Wasserstoff abzugeben von der Feuertemperatur abhängt, 

kann man erwarten, dass sich dementsprechend auch die Regenerationskinetik mit der Feuertempe-

ratur ändert. Die Ergebnisse der Regenerationsmessungen an Proben, die bei verschiedenen 

Temperaturen, aber konstanter Gürtelgeschwindigkeit gefeuert worden sind, werden exemplarisch 

in Abb. 7.4 gezeigt. Alle Proben weisen den Regenerationseffekt auf, wie man am Absinken der 

effektiven Bor-Sauerstoff-Defektkonzentration mit der Zeit erkennen kann. Der Einfluss der 

Spitzentemperatur auf das Regenerationsverhalten der Proben wird deutlich sichtbar, wobei 

diejenigen Proben, die bei höheren Temperaturen gefeuert worden sind, schneller regenerieren als 

die bei niedrigeren Temperaturen gefeuerten. 
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Abb. 7.4: Einfluss der Spitzentemperatur während des Feuerschritts (alle bei hoher Bandgeschwindigkeit 
gefeuert) auf den Regenerationsprozess. Die Linien sind einfach exponentielle Datenfits. 

 

Kombiniert man diese Ergebnisse mit denjenigen aus Abb. 7.3, so folgt, dass höhere Feuertempera-

turen, die mehr Wasserstoff aus SiNx:H-Schichten freisetzen, gleichzeitig schnellere Regenerations-

prozesse zur Folge haben. 

 

Wenn höhere Temperaturen, die zu höheren Wasserstoffverlusten der SiNx:H-Schicht führen, 

schnellere Regenerationsprozesse zur Folge haben, dann sollte eine längere Haltezeit auf hohen 

Temperaturen eigentlich den gleichen Effekt erzeugen; die Wahrscheinlichkeit, dass ein gebundenes 

Wasserstoffatom sich lösen, mobil werden und ins Si-Volumen diffundieren kann, steigt mit 

Temperatur und Dauer eines Temperschrittes. In einem typischen Feuerofen kann die Breite des 

Hochtemperatur-Peaks nur über die Gürtelgeschwindigkeit variiert werden, was gleichzeitig 

Änderungen in der Aufheiz- und Abkühlphase nach sich zieht. Deswegen wird ein RTP (Rapid 

Thermal Processing)-Ofen (Solaris 150 von Surface Science Integration) eingesetzt um diese 

Effekte klar voneinander zu trennen und so zwei Temperaturprofile mit der gleichen Spitzen-

temperatur (Unterschied < 10 K) und Abkühlrate, aber unterschiedlichen Peakbreiten zu erzeugen 

(Abb. 7.5). 
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Abb. 7.5: Temperatur-Zeit-Profile von Proben, die in 
einem RTP-Ofen gefeuert wurden. Beide Profile 
weisen quasi die gleichen Spitzentemperaturen und 
Abkühlraten auf, unterscheiden sich aber in der 
Breite des Hochtemperaturpeaks.  
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Abb. 7.6: Regenerationsverhalten von Proben, die im 
RTP-Ofen mit einem schmalen bzw. einem breiteren 
Hochtemperaturpeak gefeuert wurden (s. Abb. 7.5). 

 

Tatsächlich regenerieren die mit einem breiteren Profil gefeuerten Proben fast dreimal so schnell 

(2,2 h-1) wie jene mit einer kürzeren Aufenthaltsdauer (0,7 h-1) bei hohen Temperaturen (Abb. 7.6), 

was nicht durch die leichten Unterschiede in der Spitzentemperatur (< 10 K) zu erklären ist. Die 

mittlere Abkühlrate zwischen 700°C und 550°C beträgt in beiden Fällen 50±7 K/s und die 

Peakbreite bei 700°C beträgt 11,3 s bei der breiten sowie 4,9 s bei der schmalen Hochtemperatur-

spitze. Damit sollten der RTP-Prozess, welcher die schmalere Temperaturspitze aufweist, annä-

hernd vergleichbar sein einem Feuerprozess im Gürtelofen bei mittlerer Geschwindigkeit und ca. 

830°C Maximaltemperatur. 

 An dieser Stelle ist zu betonen, dass die höhere Effusionswahrscheinlichkeit aus der SiNx:H-

Schicht bei heißeren oder längeren Temperschritte vermutlich nur solange zu einer höheren H-

Konzentration im Si-Volumen führt wie die als H-Quelle agierende SiNx:H-Schicht eine ausrei-

chende Wasserstoffmenge enthält und nicht signifikant verarmt ist, was nach langen Temperschrit-

ten bei hohen Temperaturen vermutlich der Fall sein wird [Boeh 01] [Boeh 02]. Dementsprechend 

hätten deutlich heißere oder längere Feuerschritte in Ermangelung von Nachschub eher eine 

niedrigere H-Konzentration im Si-Volumen zur Folge, da bei diesen hohen Temperaturen bereits 

eingedrungener Wasserstoff wieder aus dem Si-Volumen ausdiffundieren könnte; folglich wären 

unter der hier zu Grunde gelegten Annahme, dass Regeneration auf Wasserstoff angewiesen ist, 

dann eher niedrigere Regenerationsraten zu erwarten.   



 

 

 

 

 

 

Abgesehen von der Spitzentemperatur ist die Bandgeschwindigkeit im Feuerofen ein wichtiger 

Parameter, der ebenfalls den Regenerationsprozess beeinflussen könnte. Wie Veränderungen der 

Bandgeschwindigkeit sich in Änderungen der Regenerationskinetik wiederfinden ist in Abb. 7.7 am 

Beispiel hoher Feuertemperaturen gezeigt. 
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Abb. 7.7: Einfluss der Bandgeschwindigkeit (Spitzen-
temperatur 850 ± 30°C) während des Hochtempera-
turfeuerns auf den Regenerationsprozess. Obwohl 
höhere Spitzentemperaturen (türkis) eigentlich zu 
einer schnellere Regeneration führen sollten als nied-
rigere Spitzentemperaturen (schwarz),  ist auf Grund 
der unterschiedlichen Bandgeschwindigkeiten genau 
das Gegenteil der Fall. Die Linien sind einfach 
exponentielle Datenfits. 
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Abb. 7.8: Regenerationsraten aller untersuchten 
Proben, nachdem sie bei verschiedenen Spitzen-
temperaturen und Bandgeschwindigkeiten (schwarz: 
schnell; rot: mittel; türkis: langsam) gefeuert wurden. 
Die Messgenauigkeit der Regenerationsraten liegt im 
Bereich von ±15%. Die Linien dienen nur der 
Orientierung.  

 

In Abb. 7.7 ist die Tendenz zu erkennen, dass bei höheren Temperaturen gefeuerte Proben 

schneller regenerieren. Die aus den exponentiellen Fits bestimmten Regenerationsraten sind in 

Abb. 7.8 für alle untersuchten Feuerparameterkombinationen (Bandgeschwindigkeit und Spitzen-

temperatur) zu sehen. Die ungefeuerte Referenzprobe ist im Graph nicht mit eingetragen, hat aber 

einer Regenerationsrate von Null. Für die in Kap. 7.2.3 gezeigten im RTP-Ofen gefeuerten Proben 

wurde bei Feuerbedingungen, die denen des mittelschnellen Feuerschritts im Gürtelofen bei einer 

Maximaltemperatur von 830°C ähneln, ebenfalls vergleichbare Regenerationsraten von 2,2 h-1 

gemessen. 

 Nach Feuerschritten bei unter 700°C tritt für alle drei Bandgeschwindigkeiten nur eine sehr 

langsame Regeneration auf. Davon ausgehend, dass der Regenerationseffekt auf Wasserstoff 

beruht, lässt sich dies auf Grund der Ergebnisse in Abb. 7.3 erklären: In diesem Temperaturbereich 



 

 

 

 

 

 

gibt die SiNx:H-Schicht nur wenig Wasserstoff ab, und dies wird bei hohen Bandgeschwindigkeiten 

noch einmal zusätzlich abgeschwächt durch die dann sehr schmalen Hochtemperaturpeaks. In 

diesem Bereich führen höhere Bandgeschwindigkeiten also so sinkenden Regenerationsraten 

(Abb. 7.8, ganz links). 

 Sind die Spitzentemperaturen einmal hoch genug, so äußern sich steigende Bandgeschwindigkei-

ten in um bis zu einem Faktor sechs höheren Regenerationsraten. Variationen der Spitzentempera-

tur (± 30°C im Vergleich zur mittlerer Bandgeschwindigkeit) sind bei weitem nicht ausreichend um 

dies zu erklären. Das ergibt sich auch aus dem Vergleich der Regenerationsraten von Proben, die 

bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen aber gleicher Bandgeschwindigkeit gefeuert wurden (s. 

Abb. 7.8). Außerdem wäre zu erwarten, dass die höheren Temperaturen und breiteren Hochtempe-

raturpeaks, die eine Folge niedriger Bandgeschwindigkeiten sind, zum gegenteiligen Effekt führen 

würden (Abb. 7.5 und Abb. 7.6). 

 Trägt man nun die Regenerationsraten über den an der gleichen Probe gemessenen Wasserstoff-

verlust der SiNx:H-Schicht (der von verschiedenen Spitzentemperaturen herrührt) auf, so ergeben 

sich bei höheren Wasserstoffverlusten tendenziell höhere Regenerationsraten (Abb. 7.9).  
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Abb. 7.9: Korrelation zwischen der Wasserstoffmenge, die die SiNx:H-Schicht bei verschiedenen Band-
geschwindigkeiten abgibt, und der Regenerationsrate. Die Messunsicherheit bezüglich des Wasserstoffverlusts 
der SiNx:H-Schichten liegt in der Größenordnung von ± 5%abs, die der Regenerationsraten bei ca. ±15%.  

 

Nichtsdestotrotz führen langsamere Feuerschritte zu niedrigeren Regenerationsraten, wenn man 

Proben mit konstanten Wasserstoffverlust der SiNx:H-Schicht betrachtet. Weder leichte Unter-

schiede bezüglich der Spitzentemperatur noch bezüglich der Peakbreite können die Ursache dafür 

sein, da sich Änderungen dieser Parameter auf den Wasserstoffverlust der SiNx:H-Schicht aus-

wirken würde. Vielmehr könnte der dritte Faktor relevant werden, der ebenfalls von der Band-

geschwindigkeit abhängt: die Abkühlrate nach dem Hochtemperaturpeak. Diese sollte keinen 

Einfluss auf den Wasserstoffverlust der Schicht haben, kann den Wasserstoffgehalt des Si-

Volumens aber dennoch beeinflussen. 



 

 

 

 

 

Abb. 7.10 zeigt die Regenerationsraten in Abhängigkeit der mittleren Abkühlrate im Bereich 

zwischen 700 und 550°C (bzw. zwischen Maximaltemperatur und 550°C für alle Spitzentemperatu-

ren unterhalb 700°C), die sich auf Grund unterschiedlicher Bandgeschwindigkeiten ergeben. Es ist 

zu sehen, dass – unter der Bedingung, dass die Spitzentemperatur über 700°C lag – höhere Abkühl-

raten tendenziell zu höheren Regenerationsraten führen. Bei kälter gefeuerten Proben scheint die 

Abkühlrate keinen nennenswerten Einfluss auf die Regenerationskinetik zu haben. 
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Abb. 7.10: Einfluss der Abkühlrate im Bereich 700 – 550°C auf die Regenerationsrate für die verschiedenen 
Spitzentemperaturbereiche (jeweils links: langsam, Mitte: mittel, rechts: schnell gefeuert). Die Messgenauigkeit 
der Regenerationsraten liegt im Bereich von ±15%. 

 

 

Die Obergrenze des Temperaturbereichs, für den die mittlere Abkühlrate berechnet wurde, ist auf 

700°C festgelegt, da die Ergebnisse aus Abb. 7.3 zeigen, dass unterhalb dieser Schwelle bei den 

relativ kurzen Temperzeiten, um die es hier geht, keine nennenswerte Menge Wasserstoff die 

SiNx:H-Schicht verlässt. Dennoch ist es oberhalb von ca. 550°C noch heiß genug für Umverteilung 

im und Ausdiffusion aus dem Si-Volumen [Klee 06]. Folglich legen Höhe und Breite des Hoch-

temperaturpeaks über ca. 700°C fest, wie viel Wasserstoff von der wasserstoffhaltigen SiNx:H-

Schicht ins Si-Volumen diffundieren kann. Die Zeit, während der die Probe zwischen ca. 700°C 

und ca. 550°C gehalten wird – oder anders ausgedrückt die Abkühlrate in diesem Temperaturbe-

reich – bestimmt dagegen, welcher Anteil des Wasserstoffs, der bei höheren Temperaturen ins Si-

Volumen diffundiert ist, dort bis zu Ende des Feuerprozesses bleibt ohne wieder auszudiffundie-

ren. Maßgeblich für eine Diffusionsbewegung ist ein Gradient der Konzentration des mobilen 



 

 

 

 

 

 

atomaren Wasserstoffes zwischen Si-Volumen und SiNx:H-Schicht. Die absolute H-Konzentration 

(inklusive gebundenem H und H2-Molekülen) ist dafür irrelevant. Da unter 700°C keine nennens-

werte Ausdiffusion (v.a. in Richtung der Umgebungsluft) stattfindet, kann man davon ausgehen, 

dass in diesem Temperaturbereich auf Grund der relativ hohen Dissoziationsenergien der Si-H und 

der N-H-Bindungen [Yin 91] innerhalb der Schicht auch keine relevante Menge an mobilem 

Wasserstoff vorhanden ist. Ganz anders im Si-Volumen: Hier sind die Dissoziationsenergien der 

meisten Wasserstoff-Bindungen (z.B. B-H: 1,76 ± 0,05 eV [Seag 91]) deutlich geringer [Pear 87], 

d.h. eindiffundierter Wasserstoff liegt zu einem großen Teil atomar vor. Folglich kann im fraglichen 

Temperaturbereich eine Netto-Effusion von Wasserstoff aus dem gerade erst hydrogenierten Si-

Volumen stattfinden. Dieser Effekt wäre dann umso stärker, je geringer die Abkühlrate zwischen 

700°C und 550°C ist. Dementsprechend führen hohe Abkühlraten zu hohen Regenerationsraten, 

zumindest wenn die Spitzentemperatur während des Feuerns hoch genug war, damit eine signifi-

kante Menge Wasserstoff von der Passivierschicht ins Si-Volumen gelangen konnte. Das erklärt 

auch, warum die Regeneration der kälter gefeuerten Proben (Abb. 7.10: rot, grün) nicht durch 

höhere Abkühlraten beschleunigt wird. In diesem Temperaturbereich machen die negativen Aus-

wirkungen eines kürzeren und leicht kälteren Feuerschritts und der damit verbundenen geringeren 

Wasserstoffdiffusion ins Si-Volumen die positiven Auswirkungen einer hohen Abkühlrate zunichte, 

die zu weniger Wasserstoff-Verarmung im Si-Volumen führt. 

 Wenn man sich in Abb. 7.10 die bei ungefähr 750°C gefeuerten Proben anschaut, kann man zu 

der Spekulation gelangen, dass der Wasserstoffgehalt dieser Proben im Silizium für hohe Band-

geschwindigkeiten durch die Eindiffusion aus der SiNx:H-Schicht limitiert ist und für niedrige 

Bandgeschwindigkeiten durch die Effusion aus dem Si-Volumen, so dass sich in der Mitte ein 

Optimum ergibt. Für eine definitive Aussage wären hier aber mehr Daten nötig. Eine andere mög-

liche Erklärung wäre eine Verarmung der SiNx:H-Schicht bei langsameren Feuerschritten. 

Allerdings zeigt Abb. 7.3, dass dies für die immer noch sehr kurzen Hochtemperaturschritte hier 

wohl nicht der Fall ist. 

 Eine alternative Erklärung des Zusammenhangs zwischen der Abkühlrate nach dem Feuern und 

der Regenerationsrate zieht die Möglichkeit in Betracht, dass während des Abkühlens keine 

nennenswerte Effusion von Wasserstoff aus der Probe heraus stattfindet. Folglich ließen sich 

Änderungen in der Regenerationskinetik bei veränderter Abkühlrate auch nicht mit einer Änderung 

des Gesamt-H-Gehalts des Si-Volumens erklären. Stattdessen muss in Erwägung gezogen werden, 

dass die Abkühlrate Einfluss auf die möglichen Bindungskonfigurationen haben kann, in denen der 

Wasserstoff im Si-Volumen vorliegt. Dieser Erklärungsansatz wird am Ende von Kap. 8 erörtert. 



 

 

 

 

 

 

Da Wasserstoff sowohl viele verschiedene Arten von rekombinationsaktiven Defekten im Silizium-

Volumen als auch offene Bindungen an der Si-Oberfläche passivieren kann [Hahn 10], die ebenfalls 

Rekombination verursachen, ist anzunehmen, dass ein erhöhter Wasserstoffgehalt im Volumen und 

an der Oberfläche zu höheren effektiven Minoritätsladungsträgerlebensdauern führt. Folglich sollte 

die Wahl der Feuerparameter die effektive Lebensdauer durch Passivierung verschiedener Defekte 

beeinflussen, die mit BO-Defekten nichts zu tun haben. Wenn diese Defektarten in ähnlicher Weise 

auf die Anwesenheit von Wasserstoff reagieren wie BO-Defekte, dann ist zu erwarten, dass sich der 

Einfluss der Feuerparameter auf die Lebensdauer ähnlich bemerkbar macht wie der auf die 

Regenerationskinetik. Bei Proben, die unter BO-Degradation leiden, können durch andere Defekte 

verursachte Effekte am bestem im annealten Zustand (also vor jeglicher BO-Degradation) 

beobachtet werden, wenn die Lebensdauer nicht durch rekombinationsaktive BO-Defekte limitiert 

ist. Aus diesem Grund zeigt Abb. 7.11 die Auswirkung verschiedener Feuerparameter auf die maxi-

male, im annealten Zustand gemessene, Ladungsträgerlebensdauer.  
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Abb. 7.11: Effektive Lebensdauer im annealten Zustand von Proben, die bei verschiedenen Spitzentempera-
turen und Bandgeschwindigkeiten gefeuert wurden. Der erste Messpunkt stammt von der ungefeuerten 
Referenzprobe. Die Linien dienen nur der Orientierung. 

 

Es wird tatsächlich deutlich, dass die effektive Lebensdauer im annealten Zustand mit zunehmen-

der Spitzentemperatur kontinuierlich ansteigt. Man sieht jedoch auch, dass die Bandgeschwindigkeit 

ebenfalls eine Rolle spielt; besonders interessant ist dabei der Punkt bei ca. 750°C, an dem sich die 

zu den verschiedenen Bandgeschwindigkeiten gehörenden Kurven schneiden. 



 

 

 

 

 

 

Die hier gezeigten Lebensdauerwerte im annealten Zustand wurden auch für die Berechnung der 

Injektionskorrektur der in diesem Kapitel angegebenen Regenerationsraten nach Formel (4.13) 

benutzt. 

 

Behält man die Korrelation zwischen Wasserstoffverlust einer SiNx:H-Schicht und Feuertemperatur 

(Abb. 7.3) im Hinterkopf, können die Lebensdauerwerte bis zu Feuertemperaturen von 750°C 

konsistent erklärt werden: heißere und langsamere (also längere) Feuerschritte führen zu verbesser-

ter Defektpassivierung, da der Wasserstofffluss aus der SiNx:H-Schicht höher ist und länger anhält, 

wodurch sich eine höhere Wasserstoffkonzentration im Volumen und an der Oberfläche des 

Siliziums ergibt. Bei Feuertemperaturen von über 750°C kehrt sich die Tendenz um: jetzt sind 

schnelle Feuerschritte vorteilhaft gegenüber langsameren. Interpretiert man dies so, dass bei 

langsameren Feuerschritten nun weniger Defekte H-passiviert werden, stellt sich die Frage, warum 

langsamere Feuerschritte zu einer geringeren Wasserstoffanreicherung im Silizium führen, obwohl 

die SiNx:H-Schicht in diesem Fall nicht weniger Wasserstoff zur Verfügung stellt. Die Ähnlichkeit 

zwischen der Temperaturabhängigkeit der annealten Lebensdauern (Abb. 7.11) und der der Rege-

nerationsraten (Abb. 7.8) legt nahe, dass der Einfluss der Abkühlraten zwischen ca. 700°C und 

ca. 550°C eine mögliche Erklärung liefert, die auch über das Zustandekommen des Schnittpunktes 

Aufschluss gibt, bei dem langsame Bandgeschwindigkeiten vom Vor- zum Nachteil werden: Bei 

höheren Temperaturen wird die eigentlich positive Tatsache, dass die SiNx:H-Schicht während 

längerer Feuerschritte mehr Wasserstoff freisetzt durch den negativen Effekt überkompensiert, dass 

während der länger dauernden Abkühlphase mehr Wasserstoff wieder aus dem Si-Volumen diffun-

dieren kann. Für Temperaturen oberhalb des Schnittpunktes (bei ca. 700°C bei den Regenerations-

raten und bei ca. 750°C bei den effektiven Lebensdauern im annealten Zustand) kehrt sich der 

Effekt um. Ein Grund, warum sich die Temperaturen der beiden Schnittpunkte unterscheiden, 

könnte der Tatsache geschuldet sein, dass die effektiven Lebensdauern im Gegensatz zu den 

Regenerationsraten sowohl vom Wasserstoffgehalt im Volumen als auch von dem an der 

Si/SiNx:H-Grenzfläche beeinflusst werden, wobei bestimmte Temperaturen nicht notwendiger-

weise auf beide den gleichen Einfluss haben. 

 Allerdings gibt es auch bei diesen Beobachtungen einen alternativen Erklärungsansatz: Im 

Gegensatz zur Regeneration, welche auf die vorige Degradation der metastabilen BO-Defekte an-

gewiesen ist, bei der der zu deaktivierende Defekt überhaupt erst „entsteht“, wird die Lebensdauer 

im annealten BO-Zustand von Defekten limitiert, die bereits während des Feuerschritts rekombina-

tionsaktiv sind und passiviert werden können. Dies kann nur geschehen, wenn eine ausreichende 

Menge an Wasserstoff nahe genug an den zu passivierenden Defekt gelangt. Dabei ist folgendes zu 

beachten: Da die Dissoziationsenergien typischer Defekt-Wasserstoff-Paare im Bereich 1,1-2,5 eV 

liegen [Pear 87], sind für ihre Auflösung ähnliche Temperaturen vonnöten wie zur Ermöglichung 

nennenswerter Wasserstoffdiffusion aus einer H-haltigen Quellschicht, z.B. SiNx:H. Relevant für 

die Anzahl der tatsächlich passivierten Defekte ist damit das Verhältnis aus Passivierung und 

Depassivierung. Während die Anzahl der aufgelösten Defekt-Wasserstoff-Paare nur von Tempera-



 

 

 

 

tur und Dauer eines Temperschrittes abhängt, hängt die Anzahl der sich bildenden Paare zusätzlich 

von der Menge des zur Verfügung stehenden Wasserstoffs ab. Effektiv ist damit der Wasserstoff-

fluss von der Oberfläche ins Si-Volumen entscheidend [Sheo 08]. Es wäre nun möglich, dass dieser 

bei relativ kalt (< 750°C) gefeuerten Proben durch die Menge an von der Schicht zur Verfügung 

gestelltem Wasserstoff limitiert wird, während es bei heißer gefeuerten Proben tatsächlich bereits zu 

einer gewissen Verarmung der SiNx:H-Schicht kommt, wodurch der H-Fluss in Richtung des Si-

Volumens während der Dauer des Feuerprozesses abnimmt. Dadurch nähme die Konzentration 

der nach einem Feuerschritt passivierten Defekte mit zunehmender Dauer des Feuerschritts, d.h. 

mit abnehmender Bandgeschwindigkeit, ab. Dies würde sich ebenfalls in der beobachteten 

Reduktion der Lebensdauer im annealten BO-Zustand für langsame Feuergeschwindigkeiten bei 

Temperaturen über 750°C äußern. Da die BO-Defekte zum Zeitpunkt des Feuerns noch nicht 

passiviert werden können, können diese Zusammenhänge keine Erklärung für die beobachteten 

Abhängigkeiten der Regenerationsrate von den Feuerbedingungen darstellen. Inwiefern sich dieser 

Aspekt auf die Passivierbarkeit der metastabilen BO-Defekte auswirkt, wird in Kap. 10 diskutiert. 

 

Mit wasserstoffhaltigem Siliziumnitrid (SiNx:H) beschichtete Lebensdauerproben wurden herge-

stellt um den Einfluss von Spitzentemperatur und Bandgeschwindigkeit während eines Hochtem-

peratur-Feuerprozesses in einem Gürtelofen auf die Regeneration von BO-Defekten zu untersu-

chen. Um eine zuverlässig schnelle BO-Regeneration zu garantieren, sind offenbar bezüglich der 

Hochtemperatur-Feuerschritte zwei Aspekte zu beachten: Erstens muss die Kombination von 

Feuertemperatur und Peakbreite so gewählt sein, dass die wasserstoffhaltige Passivierschicht eine 

signifikante Menge Wasserstoff freisetzen kann, da sich eine stärkere Wasserstoffanreicherung im 

Si-Volumen positiv auf den Regenerationsprozess auswirkt. 

 Zweitens sollte auf den Hochtemperaturpeak ein schnelles Abkühlen auf Temperaturen um 

550°C folgen um Wasserstoff-Ausdiffusion aus dem Si-Volumen in diesem Temperaturbereich zu 

vermeiden, wo einmal ausdiffundierter Wasserstoff nicht mehr aus der Siliziumnitrid-Schicht ersetzt 

werden kann. Dies führt schlussendlich ebenfalls zu einer höheren H-Konzentration im Si-

Volumen und zu beschleunigter BO-Regeneration. Diese Zusammenhänge gelten höchstwahr-

scheinlich nicht nur für SiNx:H-Schichten, sondern für alle wasserstoffhaltigen Passivierschichten, 

die als H-Quelle genutzt werden können.  

 Es wäre allerdings möglich, dass die beobachteten Auswirkungen der Abkühlrate auf die 

Regeneration von BO-Defekten nicht – oder zumindest nicht nur – mittels der absoluten H-

Konzentration im Si-Volumen zu erklären ist. Vielmehr könnte auch die Form, in der der 

Wasserstoff nach dem Feuerschritt im Si-Volumen eingebettet wird, entscheidenden Einfluss 

besitzen und ebenfalls durch die Abkühlrate nach einem Hochtemperaturschritt verändert werden. 

Dieser alternative Erklärungsansatz wird in Kap. 8 diskutiert.  



 

 

 

 

 

 

 

Die wichtige Rolle, die Wasserstoff nach bisheriger Erkenntnis für den Regenerationsprozess spielt, 

führt zu der Idee, dass BO-Regeneration eine Form der Wasserstoff-Passivierung von BO-

Defekten sein könnte. Allerdings müsste solch eine Wasserstoff-Passivierung im Falle der 

metastabilen BO-Defekte ganz grundlegend anders ablaufen als es bei herkömmlichen Defekten 

der Fall ist. Üblicherweise findet die Passivierung z.B. während eines Hochtemperatur-Schrittes 

statt, bei dem Wasserstoff in das Si-Volumen diffundiert und dort sofort mit den vorhandenen 

rekombinationsaktiven Defekten interagieren kann. Bei BO-Defekten ist dies nicht so einfach 

möglich, da ihre passivierbare Form, nämlich der degradierte BO-Zustand, zu diesem Zeitpunkt 

noch gar nicht existiert. Bei der späteren Regeneration (nach vorangegangener BO-Degradation) ist 

allerdings nicht offensichtlich, wie dabei Wasserstoff in ausreichender Menge und Mobilität zur 

Verfügung stehen kann, um tatsächlich eine H-Passivierung der BO-Defekte zu ermöglichen. Die 

verschiedenen Bindungszustände, die Wasserstoff unter Regenerationsbedingungen einnehmen 

kann, stellen dabei eventuell den zentralen Punkt dar und sollen deshalb nun einer genaueren 

Untersuchung unterzogen werden.   

 

Befindet sich Wasserstoff in Silizium, so kann dieser in unterschiedlichen Konfigurationen 

vorliegen und hat so verschiedene Auswirkungen auf die Eigenschaften eines Si-Kristalls. Die 

wichtigsten Formen sind zum einen atomarer oder molekularer Wasserstoff, der sich interstitiell im 

Si-Gitter befindet, zum anderen Wasserstoff, der an Silizium- oder Fremdatome gebunden ist. 

Dieses Kapitel soll nicht dazu dienen, einen erschöpfenden Überblick über die vielen verschiedenen 

Arten der Wechselwirkung zwischen Wasserstoff und Defekten unterschiedlichster Art (auch mit 

metallischen Verunreinigungen oder ausgedehnten Defekten wie Fehlstellen und Präzipitaten) in Si 

zu geben; vielmehr soll eine kurze Zusammenfassung über die Bedeutung von Wasserstoff für das 

im Rahmen dieser Arbeit verwendete Bor-dotierte Cz-Si erfolgen.  

 

Bei Raumtemperatur geht Wasserstoff zusammen mit Silizium- oder Fremdatomen die stabilsten 

Bindungen ein [Pear 87]. Silizium-Wasserstoff-Bindungen führen dabei zu verschiedenen Schwin-

gungsmoden, die im infraroten Bereich zwischen 1800 und 2300 cm-1 absorbieren [Pear 87]. Um 

eine solche Bindung zu lösen ist eine relativ hohe Aktivierungsenergie von ca. 1,9 eV [Pear 87] 

vonnöten, was ausgehend von einer Kinetik erster Ordnung einem Temperschritt von einigen 

Minuten bei ca. 260°C entspricht.  



 

 

 

 

Für das hier verwendete Czochralski-Silizium sind Bor und Sauerstoff die relevantesten Fremdstof-

fe, die Bindungen mit Wasserstoff eingehen können. Oi-H2-Komplexe lassen sich bei tiefen 

Temperaturen mit Hilfe von Local Vibrational Mode Infrarot-Spektroskopie (Absorptionspeak bei 

1075 cm-1) nachweisen [Mark 95]. Für diese Bindungen wurde eine geringe Bindungsenergie von ca. 

0,3 eV gefunden, wobei ihre Bildung durch die Diffusion von H2-Molekülen limitiert ist 

(EA = 0,78 eV) [John 91b]. Allerdings wurden alle damit verbundenen Untersuchungen an n-Typ Si 

durchgeführt; über das Verhalten von O-H-Komplexen in B-dotiertem Si liegen keine Informatio-

nen vor.  

 Bor-Wasserstoff-Paare können mit Hilfe von Fourier Transformierter InfraRot Spektroskopie 

nachgewiesen werden (Absorptionspeak bei 1875 cm-1), häufig wird jedoch der Effekt der Ladungs-

neutralisierung der Bor-Dotieratome als indirekter Nachweis genutzt [Sah 83]: Die B-H-Bildung 

reduziert die Anzahl der aktiven Akzeptoren und damit sowohl die Leitfähigkeit des Si-Kristalls 

[Pank 84] als auch die Absorption durch freie Ladungsträger im infraroten Spektralbereich 

[Harr 67]. Diese Effekte lassen sich – bei ausreichend hoher B-H-Konzentration – z.B. durch Leit-

fähigkeitsmessung bzw. Spektroskopie nachweisen. Der B-H-Bindung wurde eine Dissoziations-

energie von ca. 1,75 eV zugeordnet, was einer Auflösung durch einen Temperschritt von einigen 

Minuten bei ca. 220°C entspricht [Zund 91].  

 

Wird Silizium bei hohen Temperaturen (~1200°C) einer H-Atmosphäre ausgesetzt, so diffundiert 

Wasserstoff in atomarer Form ins Si-Volumen und bildet dort während des Abkühlens H2-

Moleküle [Newm 99]. Bei Abwesenheit von Fremdstoffen und anderen Defekten in Silizium stellen 

diese mit einer Dissoziationsenergie von 1,6 eV [Pear 87] bzw. 1,75 eV [Herr 01] die stabilste 

Wasserstoff-Konfiguration dar. H2 ist energetisch günstiger als ungebundener, atomarer Wasser-

stoff [Estr 01] und weist eine Diffusionsbarriere von 0,78 ± 0,05 eV auf [Prit 97]. Damit kann H2 

bei Temperaturen bis mindestens 200°C als Ganzes diffundieren ohne sich aufzulösen [Herr 01]. 

Insgesamt bleibt die Diffusivität von H2 bei Temperaturen unter 200°C aber gering. H2 ist 

elektrisch inaktiv, kann aber sowohl per Infrarot- als auch per Raman-Spektroskopie nachgewiesen 

werden [Prit 98][Leit 98]. Berechnungen zufolge ist es möglich, dass die Dissoziationsenergie von 

H2-Komplexen in amorphem Silizium unter Ladungsträgerinjektion sinkt [Zhan 90]. Allerdings 

liegen keine experimentellen Hinweise dafür vor, dass dies auch in kristallinem Si der Fall sein 

könnte.  

 

Bei Raumtemperatur liegt nur ein sehr geringer Anteil des sich im Silizium befindenden Wasser-

stoffs atomar vor; allerdings steigt dieser Anteil mit zunehmender Temperatur (auf Kosten der an 

Defekte oder in Molekülen gebundenen Form). Damit ändert sich die elektrische Aktivität des 

Wasserstoffs: Tavendale et al. konnten den in p-Typ-Si vorkommenden atomaren Wasserstoff als 

positiv geladenen H+ identifizieren [Tave 85]. In n-Typ-Si wurde die Existenz von negativ 



 

 

 

 

 

 

geladenem H- nachgewiesen [Zhu 90]. Wasserstoff hat die besondere Eigenschaft, eine „negativ-

U“-Verunreinigung zu sein, bei der das Donator-Niveau eine höhere Energie als das Akzeptor-

Niveau besitzt. Dies bedeutet, dass zwei ungeladene H0-Atome ihre Energie minimieren können, 

indem sie zu H+ und H- werden. Der energetisch günstigste Ladungszustand hängt von der 

Position des Fermi-Levels ab, ist aber auf jeden Fall elektrisch aktiv (H+ in p-Si, H- in n-Si). 

Allerdings liegen Akzeptor- und Donatorniveau des Wasserstoffs nicht symmetrisch zur Mitte der 

Bandlücke, so dass sich das Verhalten von atomarem Wasserstoff in n- und p-Typ-Si nicht nur im 

Vorzeichen, sondern ganz grundsätzlich unterscheidet [Herr 01]. Zu diesen Unterschieden gehört 

unter anderem die Beobachtung, dass sich PH-Komplexe in n-Typ-Si unter Ladungsträgerinjektion 

sehr viel leichter auflösen als das p-Typ-Äquivalent, die BH-Komplexe [John 91a].  

 Während keine experimentellen Informationen über die Diffusivität von H0 und H- in p-Typ-Si 

vorliegen, zeigte sich, dass H+ selbst bei Raumtemperatur außergewöhnlich schnell diffundiert 

(Diffusionskoeffizient ~10-10 cm2/s) [Seag 88]. Einige Autoren gehen – ohne Nachweis – davon 

aus, dass die Diffusionskonstante von H0 der von H+ gleicht [Seag 88]. Zumindest bei hohen 

Dotierkonzentrationen (1019 cm-3 oder mehr) wird die H-Diffusion durch temporären Einfang des 

diffundierenden H+ durch Akzeptoratome B- abgeschwächt [Herr 90]. Da zu erwarten ist, dass H0 

weniger mit B- interagiert als H+, könnte es dann sogar eine höhere Diffusivität als H+ aufweisen. 

Dieser Effekt dürfte auch dann auftreten, wenn die H0-Konzentration durch passende Lage des 

Fermi-Niveaus relativ hoch wird (z.B. unter Ladungsträgerinjektion). Die experimentelle Untersu-

chung am Myonium, das in vielerlei Hinsicht als Modellsystem für Wasserstoff betrachtet werden 

kann, zeigt in der Tat, dass H0 so schnell diffundieren kann, dass es die effektive Diffusivität von 

Wasserstoff in Silizium dominieren kann, auch wenn es selbst nur als Minderheits-Spezies vorliegt 

[Patt 88]. Folglich müssen viele der Diffusionsmodelle hinterfragt werden, die nur auf einer 

einzelnen H-Spezies beruhen. Es kann sogar sein, dass viele der gemessenen H+-Diffusions-

koeffizienten in Wirklichkeit H0-Werte sind, die dadurch entstehen, dass sich H+ innerhalb 

kürzester Zeit in die sehr mobile H0-Form umwandeln und als diese diffundieren kann [Nick 99]. 

Insgesamt ist deshalb wohl davon auszugehen, dass die meisten Werte, die sich in der Literatur 

finden, auf die eine oder andere Weise Effektivwerte darstellen, zu deren Entstehung die verschie-

denen Ladungszustände des isolierten atomaren Wasserstoffs in bisher nicht quantifizierter Weise 

beitragen. 

 

Wie funktioniert die Wasserstoff-Passivierung von rekombinationsaktiven Defekten? Es ist eine 

interessante Beobachtung, dass Wasserstoff die Rekombinationsaktivität sowohl von Donator- als 

auch von Akzeptor-Defekten in Silizium deaktivieren kann (eine Übersicht findet sich z.B. in 

[Pank 91]). In den meisten Fällen geschieht dies auf zwei verschiedene Arten: entweder durch 

ionische Interaktion, bei der der elektrische Einfluss von Fremdstoffen durch die Präsenz von 

Wasserstoff neutralisiert wird. Dabei existiert eine starke ionische Wechselwirkung zwischen 

geladenen Dotieratomen und Wasserstoff, welcher vorwiegend immer den der Dotierung 

entgegengesetzten Ladungszustand einnimmt, was z.B. in der Bildung von Akzeptor-Wasserstoff-



 

 

 

 

Paaren A-H+ resultiert. Auf diese Weise verlieren die Akzeptor-Atome ihre elektrische Aktivität 

[Tave 85]. Der zweite Fall ist die Absättigung offener Bindungen. Hier  führt die Anlagerung von 

Wasserstoff an eine offene Bindung dazu, dass sich ein bindender und ein anti-bindender Zustand 

ausbilden, die im Gegensatz zum Energieniveau der offenen Bindung nicht innerhalb der Bandlü-

cke, sondern im Valenz- bzw. Leitungsband liegen und damit elektrisch inaktiv sind. Es ist möglich, 

dass die Rekombinationsaktivität vieler Defekte auf durch sie verursachte Störungen der Git-

terstruktur zurückgehen, welche wiederum offene Si-Bindungen verursachen, die dann auf eben 

beschriebene Weise deaktiviert werden können [Pank 91]. Allerdings bedeutet das nicht, dass 

Defektpassivierung immer so funktionieren muss, es gibt schlichtweg bisher kein allgemein gültiges 

Modell der Defektpassivierung. Dies macht es schwierig abzuschätzen, wie sich der Ladungszu-

stand von isoliertem atomarem Wasserstoff auf die Passivierbarkeit verschiedener Defekte auswirkt. 

Hamer et al. spekulierten, dass in p-Typ-Si viele Defekte nicht durch den normalerweise vorhande-

nen positiv geladenen H+ passiviert werden können, wohl aber durch den als Minderheits-Spezies 

bei geeigneter Lage des Quasi-Fermi-Niveaus auftretenden neutralen H0 [Hame 14]. Dieser kommt 

in einer merklichen Konzentration erst bei deutlich erhöhten Temperaturen (~1% bei 500°C) oder 

unter Ladungsträgerinjektion vor [Herr 01] (anschaulich illustriert in [Hame 14]), so dass sich beides 

auf die Passivierbarkeit der Defekte auswirken sollte. Es gibt Hinweise, dass dies tatsächlich der Fall 

ist [Hame 14]; allerdings ist bisher nicht klar, auf welche Art Defekt das zutrifft und wie stabil die 

unter Ladungsträgerinjektion erreichte Passivierung tatsächlich ist.  

 Für die weiteren Betrachtungen soll von den eben dargelegten Möglichkeiten der Defektpassi-

vierung ausgegangen werden; dies bedeutet aber keinesfalls, dass andere Passiviermechanismen 

ausgeschlossen werden (s. auch [Sun 15]). Weitere Untersuchungen über die generelle Funktions-

weise der Wasserstoff-Passivierung sind dringend notwendig; insbesondere liegen bislang nur 

wenige Studien zum Einfluss von Ladungsträgerinjektion und gar keine Erkenntnisse zum 

speziellen Fall der metastabilen rekombinationsaktiven Defekte vor.  

 

Bei den für die BO-Regeneration üblichen Temperaturen liegt Wasserstoff in Silizium größtenteils 

molekular vor oder ist an Verunreinigungen wie Bor oder Sauerstoff gebunden [Pear 87] und weist 

dadurch keine nennenswerte Mobilität auf [Herr 01]. Wenn die BO-Regeneration also mobilen 

Wasserstoff benötigt, müssen zunächst H2-Moleküle gespalten werden oder sich H-Atome von den 

Verunreinigungen lösen, an die sie gebunden waren. Das Problem ist allerdings, dass sowohl für 

H2-Moleküle in Silizium als auch für die Bindung von Wasserstoff an die meisten Verunreinigungen 

die Dissoziationsenergie größer als 1,1 eV [Pear 87] ist. Statistisch reicht demnach die thermische 

Energie bei typischen Regenerationstemperaturen, z.B. 130°C, nicht aus, um H-Atome abzuspalten 

– zumindest nicht ohne weitere energetische Unterstützung. Die Tatsache, dass die Regeneration 

nur unter Ladungsträgerinjektion funktioniert, könnte darauf hinweisen, dass die Abspaltung von 

Wasserstoff aus Molekülen oder von Verunreinigungen in Anwesenheit von Ladungsträgern 



 

 

 

 

 

 

erleichtert wird. Ladungsträgerinjektion ändert den Ladungszustand von Wasserstoff in Silizium 

und könnte auch Auswirkungen auf dessen Diffusivität in Silizium besitzen [Herr 01]. Folglich 

müsste damit nicht nur eine ausreichende Menge an Wasserstoff im Silizium eingelagert sein, damit 

die BO-Regeneration funktioniert, sondern dieser müsste zusätzlich in geeigneter Weise mit 

injizierten Ladungsträgern interagieren können. 

 

Wenn Wasserstoff bei hohen Temperaturen, z.B. 800°C, in ein Si-Substrat eingebracht wird und die 

Probe danach zügig abgekühlt wird, wie es bei einem Standard-Feuer-Prozess in einem Gürtelofen 

der Fall ist, so scheint der Wasserstoff danach in relativ instabilen Konfigurationen vorzuliegen, 

vornehmlich als H2 [Prit 99]. Dies äußert sich darin, dass Temperschritte im mittleren Temperatur-

bereich (100°C bis 400°C) offenbar den Bindungszustand des Wasserstoffs verändern können 

[McQu 93][Prit 99]. Dies wiederum könnte die Kinetik von BO-Regenerationsprozessen beeinflus-

sen – insbesondere, wenn die Regeneration selbst bei relativ niedrigen Temperaturen durchgeführt 

wird.  

 Um dem nachzugehen, werden Lebensdauerproben nach der Herstellung (gemäß Kap. 2.3) im 

Dunkeln bei verschiedenen Temperaturen für je 1 min (an Luft) bzw. 15 min (in Stick-

stoffatmosphäre) vorgetempert, dann vollständig bei 40°C, 0,1 Sonnen degradiert und schließlich 

wird das übliche Regenerationsverfahren bei 130°C, 0,6 Sonnen angewendet (Details s. Kap. 3.7). 

Abb. 8.1 zeigt den Verlauf der Defektkonzentration während des Regenerationsprozesses exempla-

risch für Proben, die bei drei verschiedenen Temperaturen (180°C, 230°C, 260°C) vorgetempert 

wurden. Alle Regenerationsraten sind normiert auf die Werte der Proben, welche bei 180°C 

vorgetempert wurden. Es soll noch einmal betont werden, dass die Regeneration selbst bei allen 

Proben bei 130°C durchgeführt wird und sich die gezeigte Temperaturvariation ausschließlich auf 

den Vortemperschritt bezieht. 
 

Es zeigt sich, dass die Regenerationsrate mit wärmer werdendem Vortemperschritt bis zu einem 

Maximum hin steigt, das bei ca. 230°C (15 min tempern) bzw. 290°C (1 min tempern) liegt 

(Abb. 8.2). Ab dieser Temperatur verlangsamt sich die Regeneration wieder, bis schließlich nach 

Vortemperschritten bei über 400°C für 15 min keine Regeneration mehr messbar ist. Es stellt sich 

die Frage, was für die Beschleunigung bzw. Verlangsamung der Regeneration verantwortlich ist. Es 

wäre möglich, dass sich die Wasserstoffkonzentration innerhalb des Si-Substrats bei diesen 

Temperschritten ändert. Allerdings könnten sich auch die H-Bindungskonfigurationen durchaus 

von Temperschritten dieser Art beeinflussen lassen. Der spezifische Widerstand der Proben ändert 

sich übrigens durch die Temperschritte im Rahmen der Messgenauigkeit nicht (per QSSPC 

überwacht). 
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Abb. 8.1: Entwicklung der normierten 
BO-Defektkonzentration während der 
Regeneration für Proben, die zuvor für 
15 min bei 180°C, 230°C oder 260°C 
getempert wurden. Die Regeneration 
selbst wurde immer bei 130°C, 
0,6 Sonnen durchgeführt.  Die Linien 
sind einfach exponentielle Fits. 
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Abb. 8.2: Normierte Regenerationsraten, die nach 1- (türkise 
Rauten) bzw. 15-minütigem (schwarze Kreise) Vortempern bei 
verschiedenen Temperaturen gemessen wurden. Die Regeneration 
selbst wurde immer bei 130°C, 0,6 Sonnen durchgeführt. Die 
Linien dienen nur der Orientierung. 

 

Temperschritte wie die hier durchgeführten finden in einem Temperaturbereich statt, in dem 

Wasserstoff innerhalb des Si-Kristalls seine Bindungskonfigurationen ändern kann. Aus diesem 

Grund sind die in [McQu 93] gezeigten Daten einen genauerer Blick wert. McQuaid et al. unter-

suchten Proben, in die bei hoher Temperatur (>900°C) Wasserstoff eingebracht wurde und die 

anschließend schnell auf Raumtemperatur abgekühlt wurden. Dieses Verfahren soll zu einer Nicht-

Gleichgewichts-Verteilung des Wasserstoffs innerhalb des Si-Substrats führen, wobei es Hinweise 

gibt, dass nach dem Abkühlen der meiste Wasserstoff in Form von Wasserstoffmolekülen im Si-

Kristall vorliegt [Leit 98] [Jone 99] [Prit 99]. Ab einer gewissen Temperatur (>170°C für 30 Min) 

findet dann eine Umverteilung des Wasserstoffs statt, wobei der bevorzugte neue Bindungszustand 

von der Temperatur abhängt. McQuaid et al. fanden heraus, dass Temperschritte im mittleren 

Temperaturbereich (100°C – 400°C) zur Bildung von Bor-Wasserstoff (BH)-Paaren führen (auch 

[Prit 99]). Dies konnte mittels IR-LVM nachgewiesen werden (InfraRed Localized Vibrational 

Mode absorption). Die maximale Konzentration an BH-Paaren stellte sich nach 30-minütigen 

Temperschritten bei 200°C oder 100-minütigen bei 175°C ein (Abb. 8.3). Hingegen führten jeweils 

höhere Temperaturen zu einer Abnahme der BH-Konzentration bis bei Temperaturen von über 

380°C (für 30 Min) keine BH-Paare mehr nachgewiesen werden konnten. Jones et al. formulierten 



 

 

 

 

 

 

die Vermutung, dass der Wasserstoff sich in diesem Fall nicht mehr an Bor bindet, sondern 

stattdessen stabilere Verbindungen eingeht – möglicherweise in Form von Leerstellen-Wasserstoff-

Komplexen [Jone 99]. 

 In Abb. 8.4 ist die Korrelation zwischen Temperdauer und der Position des gezeigten Peaks 

dargestellt – in Bezug auf die von McQuaid et al. gemessene BH-Konzentration (türkise Punkte) 

bzw. auf die Regenerationsrate (schwarze Quadrate). Obwohl den beiden Messungen grundsätzlich 

verschiedene Messmethoden zu Grunde liegen, liegen die vier Messpunkte offenbar gut auf einer 

Geraden. Dies bedeutet, dass die zu Grunde liegenden Prozesse auf die gleiche Weise thermisch 

aktiviert sein könnten. Damit liegt die Annahme nahe, dass die Regeneration von BO-Defekten auf 

dem Vorhandensein von BH-Paaren basieren könnte. Diese bilden sich sicherlich schon zu einem 

gewissen Prozentsatz während des Abkühlens von hohen Temperaturen; der Teil des Wasserstoffs, 

der nach dem Abkühlen jedoch in einer weniger stabilen Konfiguration vorliegt, kann durch die 

hier angewendeten Temperaturschritte umgelagert werden, wodurch sich die Konzentration an BH-

Paaren erhöht. Wenn diese Konzentration auch die Regenerationsrate limitiert, dann ist die 

Regeneration dadurch entsprechend beschleunigt. Dies entspricht den Beobachtungen für Vor-

temperschritte bei T < 230°C für 15 min bzw. T < 290°C für 1 min. Bei jeweils noch höheren 

Temperaturen würde Wasserstoff in andere, noch stabilere, Konfigurationen überführt werden und 

sowohl die BH-Konzentration als auch die Regenerationsrate nähmen entsprechend ab bis nach 

30 min bei 380°C keine BH-Paare mehr nachweisbar sind und nach Vortemperschritten bei 15 min 

bei 400°C die Regeneration zum Erliegen kommt.  

 

 
 

Abb. 8.3: Aus [McQu 93]. Integrierter Absorptions-
koeffizient der H-B Streckschwingung (1904 cm-1) 
und der D-B Streckschwingung (1390 cm-1) 
(korreliert mit der Konzentration der BH- bzw. der 
BD-Paare) für Proben, die zuvor bei hohen 
Temperaturen in Wasserstoff- bzw. Deuterium-
Atmosphäre getempert wurden. Die Werte sind über 
die Temperatur von 30-minütigen Temperschritten 
aufgetragen. 
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Abb. 8.4: Thermische Aktivierung der Bildung von 
BH-Paaren (türkise Kreise, Daten aus [McQu 93] 
entnommen), verglichen mit den Einfluss von Vor-
temper-Schritten auf die BO-Regeneration (schwarze 
Quadrate, diese Arbeit). Eingezeichnet ist die bei der 
jeweiligen Temperdauer gemessene Temperatur des 
Maximums bzgl. der BH-Bindungsdichte bzw. bzgl. 
der Regenerationsrate. Offensichtlich sind beide 
Prozesse auf ähnliche Weise thermisch aktiviert. 

 

 



 

 

 

 

Diese Beobachtungen lassen sich logisch erklären, wenn man davon ausgeht, dass für die Regenera-

tion von BO-Defekten mobil vorliegender Wasserstoff im Silizium vorhanden sein muss. Da dies 

bei typischen Regenerationstemperaturen (z.B. 130°C) nicht per se der Fall ist, muss Wasserstoff 

erst aus einer Bindung gelöst werden, um dann für die BO-Regeneration zur Verfügung stehen zu 

können. Allerdings konnte bereits gezeigt werden, dass das Loslösen von Wasserstoff aus BH-

Paaren unter Ladungsträgerinjektion erleichtert wird [Seag 91] [Zund 91]. Diese Beobachtung 

könnte darauf zurückzuführen sein, dass ein Teil des Wasserstoffs unter Injektion seinen Ladungs-

zustand ändert: Im unbeleuchteten Fall liegt Wasserstoff in p-Typ Silizium hauptsächlich positiv 

geladen als H+ vor [Tave 85] (und bildet deshalb leicht BH-Paare mit dem negativ geladenen B-). 

Unter Ladungsträgerinjektion erhöht sich jedoch der Anteil an ungeladenem Wasserstoff H0 

[Herr 01]. Wenn sich nun nach dem Auflösen eines BH-Paares Wasserstoff instantan von H+ in H0 

umlädt, so kann dies verhindern, dass der Wasserstoff sofort wieder vom nun freien B- eingefangen 

wird. Folglich steigt die Wahrscheinlichkeit für die tatsächliche Trennung des Paares, was sich 

außerdem in einer Reduktion der Bindungsenergie von 1,76 ± 0,05 eV im Dunkeln zu 1,1 ± 0,1 eV 

unter Ladungsträgerinjektion äußert [Zund 91]. Diese Werte passen im Rahmen der Messgenauig-

keit zur Aktivierungsenergie der BO-Regeneration von 1,0 ± 0,1 eV [Wilk 14a]. Damit stellen B-H-

Paare eine plausible Wasserstoffquelle bei leicht erhöhten Temperaturen (z.B. 130°C) und gleich-

zeitiger Beleuchtung dar. 

 Eine völlig andere Situation liegt vor, wenn Wasserstoff nach den hier durchgeführten Vor-

Temperschritten in anderen Konfigurationen vorliegt. Die Dissoziationsenergie von H2 in Silizium 

wurde zu ca. 1,6 eV berechnet [Wall 94] und über die nach heißeren Temperschritten erreichten 

„stabilen Konfigurationen“ ist wenig bekannt; eine mögliche Konfiguration wären Wasserstoff-

Leerstellen-Defekte, VHn mit einer Dissoziationsenergie von 3,0 bis 3,5 eV [Estr 99]. In beiden 

Fällen gibt es keine Hinweise darauf, dass Ladungsträgerinjektion die Auflösung der jeweiligen 

Wasserstoffkonfiguration erleichtert. Folglich wäre nach einem solchen Temperschritt (z.B. 15 min 

bei 400°C) die Konzentration an mobilem Wasserstoff unter Regenerationsbedingungen gering, 

obwohl sich die Gesamt-Wasserstoffkonzentration durch diesen Schritt höchstwahrscheinlich nicht 

geändert hat; die BO-Regeneration wäre dadurch unterdrückt bzw. unmöglich. 

 Wenn vor Beginn des Regenerationsprozesses allerdings eine hohe Konzentration an BH-

Paaren im Silizium vorliegt, so ermöglicht dies unter Beleuchtung eine hohe Konzentration an 

mobilem Wasserstoff und damit hohe Regenerationsraten. Dies kann erklären, warum ein 15-

minütiger Vor-temperschritt bei Temperaturen bis ca. 230°C die Regenerationsrate zu erhöhen 

vermag, während Schritte bei höheren Temperaturen die Regenerationsreaktion immer weiter 

hemmen, bis sie schließlich zum Erliegen kommt. 

 Auch die Beobachtung, dass sich durch die hier durchgeführten Temperschritte die Dotierung 

des Kristalls im Rahmen der Messgenauigkeit nicht ändert, ist ein nicht unwichtiges Ergebnis. 

Durch die Bildung von BH-Paaren würden Bor-Atome passiviert, die dann nicht mehr als 

Dotierung wirken könnten. Wenn sich also der spezifische Widerstand der Proben innerhalb der 

Messgenauigkeit der QSSPC-Messung von ca. 10% nicht ändert, so bedeutet dies,  dass die Anzahl 

der während des Temperns gebildeten BH-Paare 10% der Dotierung (bzw. der Bor-Atome) auf 

keinen Fall übersteigt. Die Bor-Konzentration im Silizium wirkt also nicht limitierend auf die 

entstehende Dichte an BH-Paaren; dafür ist vielmehr die begrenzte H-Konzentration im Si-



 

 

 

 

 

 

Volumen verantwortlich. Dies ist nicht verwunderlich, da die Bor-Konzentration in Standard-p-Typ 

Cz-Silizium ([B] ≈ 1016 cm-3) mindestens eine Größenordnungen über der durch Feuern einer H-

haltigen Oberflächenschicht erreichbaren H-Konzentration im Si-Volumen ([H] ≈ 1015 cm-3 

[Hahn 05]) liegt. Dies bedeutet nicht, dass der gesamte sich im Silizium befindende Wasserstoff in 

Form von BH-Paaren gebunden sein muss. Es kann sich hierbei um einen kleinen, aber vermutlich 

bei gleich bleibender Temperatur-Historie der Probe konstanten Anteil handeln. Davon ausgehend 

ist zu erwarten, dass die Anzahl an BH-Paaren und damit indirekt auch die Regenerationsrate zwar 

mit zunehmender H-Konzentration im Si-Volumen steigt; da die Bor-Konzentration die Dichte an 

BH-Paaren nicht limitiert, sollte aber eine zunehmende Bor-Dotierung nicht dazu führen, dass 

mehr Wasserstoff während der Regeneration zur Verfügung gestellt werden kann. Vielmehr könnte 

eine höhere Borkonzentration die Diffusionsbewegung von atomarem Wasserstoff durch tempo-

rären Einfang behindern. Dies könnte auch erklären, warum die Aktivierungsenergie der Regenera-

tion mit zunehmender Bor-Konzentration steigt, wie von [Lim 09] beobachtet.  

 

Die Ergebnisse zum Einfluss von Mittel-Temperatur-Schritten auf die BO-Regeneration wirken 

sich auch auf die Interpretation der Ergebnisse aus Kap. 7.3 über die Rolle der Abkühlrate nach 

einem Hochtemperatur-Feuerschritt auf die Regenerationskinetik aus. Da sich bei jeder Temperatur 

während des Abkühlvorgangs eine andere Verteilung des Wasserstoffs auf die möglichen Bindungs-

zustände einstellt, sollte die Abkühlrate im jeweiligen Temperaturfenster entscheidend darüber 

bestimmen, welche Verteilung schließlich eingefroren wird und somit zu Beginn der anschließen-

den Regenerationsmessungen vorliegt. Es wäre nun durchaus möglich, dass eine langsame 

Abkühlphase dazu führt, dass ein relativ großer Anteil des Wasserstoffs in sehr stabilen Konfigura-

tionen eingefroren wird (wie z.B. nach Temperschritten bei über 400°C), aus denen er während 

eines nachfolgenden Regenerationsprozesses nicht gelöst werden kann. Dadurch würde wieder die 

effektiv zur Verfügung stehende H-Konzentration und damit auch die Regenerationsrate sinken. 

Für eine definitive Aussage wäre allerdings eine systematische Untersuchung des Einflusses der 

Abkühlrate auf die Besetzung der verschiedenen Wasserstoff-Bindungszustände vonnöten. 

 

Vor dem Start des eigentlichen Regenerationsprozesses wurden Lebensdauerproben Temper-

schritten bei mittleren Temperaturen zwischen 100°C und 400°C unterzogen, welche geeignet sind, 

um Umlagerungen zwischen verschiedenen H-Bindungskonfigurationen in Silizium zu verursachen. 

Temperschritte, von denen bekannt ist, dass sie in bei hohen Temperaturen hydrogenierten Proben 

zu erhöhten Konzentrationen von BH-Paaren führen, verursachten ebenfalls beschleunigte 

Regenerationsprozesse. Im Gegensatz dazu reduzieren Temperschritte, die zu stabileren H-

Konfigurationen führen, die Regenerationsrate. Diese Effekte wurden darauf zurückgeführt, dass 

die Bindungsenergie von BH-Paaren unter Ladungsträgerinjektion reduziert ist, so dass typische 

Regenerationsbedingungen zur Auflösung dieser Paare führen können. Diese speziellen Umstände 



 

 

 

 

ermöglichen erst, dass während der BO-Regeneration atomarer und damit mobiler Wasserstoff 

innerhalb des Si-Volumens zur Verfügung steht und damit tatsächlich direkt in den Regenerations-

prozess involviert sein kann. 

 Folglich bedeuten die Ergebnisse dieses Kapitels, dass es nicht nur auf die absolute H-

Konzentration im Si-Volumen ankommt; schnelle Regenerationsprozesse sind nur möglich, wenn 

der Wasserstoff vor Beginn der Regenerationsreaktion in einer geeigneten Bindungskonfiguration 

vorliegt. Es wurde dargelegt, dass BH-Paare die notwenigen Kriterien erfüllen. Bereits kurze 

Temperschritte bei mittleren Temperaturen um 400°C können die H-Konfigurationen empfindlich 

beeinflussen und trotz ausreichender H-Konzentration die BO-Regeneration wirksam unterdrü-

cken. Folglich gilt es im Herstellungsprozess von Solarzellen darauf zu achten, dass nach dem 

Einbringen des notwendigen Wasserstoffs keine Temperschritte bei ungünstigen Temperatur/Zeit-

Kombinationen angewendet werden; ansonsten ist eine schnelle Regeneration von BO-Defekten 

anschließend nicht möglich.  



 

 

 

 

 

 

 

Da Wasserstoff in Silizium mit vielen verschiedenen Verunreinigungen interagiert, könnten sich 

diese auch auf die Regeneration von BO-Defekten auswirken. In der Literatur finden sich bereits 

Hinweise auf solche Einflüsse; allerdings sind für definitive Aussage mehr Daten vonnöten. Es 

handelt sich dabei grundsätzlich um schwierige Untersuchungen, da Verunreinigungen die Eigen-

schaften eines Si-Kristalls auf vielfältige Weise verändern können. Aus diesem Grund sollen hier 

nicht nur neue Untersuchungen an unterschiedlichen Materialien beschrieben werden, sondern 

auch die bereits in der Literatur zu findenden Ergebnisse sollen kritisch diskutiert werden. Des 

Weiteren sollen Probleme aufgezeigt und Methoden zu ihrer Lösung vorgestellt werden, die auch in 

anderen Kontexten Anwendung finden können. 

 

Lim et al. zeigten in [Lim 08a], dass ein POCl3-Diffusionsschritt die BO-Regeneration deutlich  

beschleunigt (um mehr als einen Faktor 5 von RR = 0,02 h-1 ohne Diffusion auf RR = 0,11 h-1 nach 

POCl3-Diffusion). Dies ist deutlich mehr als durch Injektionsunterschiede zwischen gegetterten 

und ungegetterten Proben erklärbar wäre (zur Rolle von Injektionsunterschieden s. Kap. 4). Dabei 

steht noch die Frage im Raum, ob diese unterschiedlichen Regenerationsraten durch die Getterwir-

kung des POCl3 verursacht werden, oder ob sie mit der mit diesem Diffusionsschritt verbundenen 

Temperatureinwirkung in Zusammenhang gebracht werden müssen. Um dies zu klären, werden 

Lebensdauerproben nach Kap. 2.3 hergestellt, die sich genau bezüglich des Phosphor-Diffusions-

Schritts unterscheiden: Eine Probengruppe („POCl3-Diffusion“) erhält eine normale POCl3-

Diffusion (ca. 1 h bei ca. 840°C, mit POCl3-Belegung), bei einer Gruppe wird der gleiche Tempera-

turschritt angewandt, ohne dass jedoch POCl3 dabei zum Einsatz kommt („simulierte Diffusion“) 

und bei der letzten Gruppe wird dieser Schritt komplett weggelassen („keine Diffusion“). Anschlie-

ßend werden alle Proben, wie in Kap. 2.3 beschrieben, mit SiNx:H beschichtet, gefeuert und dem 

üblichen Regenerationsprozess nach Kap. 3.7 bei 130°C, 0,6 Sonnen unterzogen. Die Ergebnisse 

sind in Abb. 9.1 und Abb. 9.2 dargestellt. Die Lebensdauerwerte im annealten und im degradierten 

Zustand unterscheiden sich nicht zwischen den Gruppen; es ist also keine Injektionskorrektur 

nötig. 
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Abb. 9.1: Verlauf der Defektkonzentration während 
der BO-Regeneration für Proben, die entweder 
keinerlei Diffusionsschritt (rote Kreise), eine „simu-
lierte“ Diffusion mit entsprechender Temperatur-
führung, aber ohne POCl3-Belegung (türkise Drei-
ecke) oder eine normale POCl3-Diffusion (schwarze 
Quadrate) gesehen haben. Die Unterschiede im 
Regenerationsverhalten sind sehr gering. 
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Abb. 9.2: Regenerationsraten der Proben, die 
entweder keinerlei Diffusionsschritt (links), eine 
simulierte Diffusion mit entsprechender Temperatur-
führung, aber ohne POCl3-Belegung (Mitte) oder 
eine normale POCl3-Diffusion (rechts) gesehen 
haben. Während ein, wenn auch geringer, Unter-
schied zwischen den Proben mit und ohne Diffusion 
zu erkennen ist, ist die Schwankung nach simulierter 
Diffusion zu groß, um die Werte einer der beiden 
anderen Gruppen zuordnen zu können.  

 

Es zeigt sich, dass die Proben nach POCl3-Diffusion (RR ≈ 2,5 h-1) geringfügig schneller regenerie-

ren als die Vergleichsproben ohne Diffusion (RR ≈ 2,0 h-1, Abb. 9.2). Innerhalb der Gruppe mit 

simulierter Diffusion ist die Schwankung der Regenerationsrate zu groß, als dass man sagen könnte, 

sie verhielten sich wie eine der anderen Gruppen. Folglich ist keine Aussage darüber möglich, ob 

der Unterschied zwischen den Proben mit und ohne Diffusion auf die Wirkung der Temperatur-

führung oder des POCl3 zurückzuführen ist. Die Schwankungen sind mit ±15% eigentlich nicht 

ungewöhnlich groß, allerdings ist der zu erklärende Unterschied (mit vs. ohne Diffusion) eben sehr 

gering. Dies ist eine interessante Beobachtung, da sie den Ergebnissen aus [Lim 08a] zu widerspre-

chen scheint, wo die Autoren eine deutliche Beschleunigung des Regenerationsprozesses bei 

vorhergehender Anwendung einer POCl3-Diffusion beobachtet haben. Wie kann es dazu kommen? 

Eine Möglichkeit wäre, dass die Frage, ob eine POCl3-Diffusion die BO-Regeneration beeinflusst, 

eine sehr materialabhängige Antwort erfordert. Aber es gibt doch einen offensichtlichen Unter-

schied zwischen den beiden Untersuchungen, nämlich die gemessenen Regenerationsraten: die 

Regenerationsraten der in [Lim 08a] präsentierten Proben sind – bei ähnlicher Regenerationstempe-

ratur (135°C) und Beleuchtungsintensität (0,7 Sonnen) – um bis zu Faktor 100 niedriger als die hier 

gezeigten. Weniger als 10% davon sind mit den leicht verschiedenen Regenerationsparametern zu 

erklären. Der größte Teil des Unterschiedes wird wahrscheinlich dadurch versursacht, dass die 

Proben aus [Lim 08a] nach der SiNx:H-Beschichtung nicht gefeuert wurden und damit vermutlich 

einen deutlich geringeren Wasserstoffgehalt im Si-Volumen aufweisen. Basierend auf den bisheri-

gen Ergebnissen sind geringe Regenerationsraten also nicht überraschend. Diese könnten auch eine 

Erklärung für den offenbar unterschiedlichen Einfluss einer POCl3-Diffusion bieten. Es ist 



 

 

 

 

 

 

bekannt, dass eine POCl3-Diffusion die Konzentration an metallischen Verunreinigungen im Si-

Volumen reduzieren kann [Bent 06]. Gleichzeitig kann Wasserstoff sich an viele vorhandene 

Fremdatome anlagern und teilweise recht stabile Bindungen eingehen [Pear 87]. Wenn diese auch 

unter Regenerationsbedingungen stabil bleiben (was zumindest für einige wahrscheinlich ist), würde 

dadurch ein geringerer Anteil des ursprünglich ins Si-Volumen diffundierten Wasserstoffs für die 

Regeneration zur Verfügung stehen. Außerdem können diese Fremdatome als zum BO-Defekt 

konkurrierende Falle für während der Regeneration mobilen Wasserstoff wirken und auch so die 

Regenerationsreaktion verzögern. Die Tatsache, dass Lim et al. in den deutlich langsamer regenerie-

renden Proben einen viel größeren Effekt der POCl3-Diffusion ausmachen konnten, könnte auf 

zwei verschiedene Aspekte hindeuten: Zum einen enthielt das von Lim et al. verwendete Cz-

Silizium wohl relativ viele metallische Verunreinigungen, zum anderen wirkt sich das Einfangen 

von mobilem Wasserstoff auf die eine oder andere Art (während der H-Diffusion ins Si-Volumen 

oder aber während der BO-Regeneration) genau dann besonders negativ auf die BO-Regene-

rationskinetik aus, wenn bereits nur wenig Wasserstoff zu Verfügung steht. Damit lässt sich 

erklären, warum [Lim 08a] einen großen Einfluss der POCl3-Diffusion feststellen konnten, während 

die Ergebnisse in Abb. 9.1 und Abb. 9.2 nur einen sehr geringen Effekt zeigen. 

 

Es gibt Hinweise darauf, dass auch der Sauerstoffgehalt eines Si-Substrats Einfluss auf die Kinetik 

der BO-Regeneration ausüben kann. Das zu untersuchen, ist mit einiger Schwierigkeit behaftet, da 

mit sinkender Sauerstoffkonzentration auch die Amplitude der BO-Degradation abnimmt, wodurch 

sowohl Degradation als auch Regeneration immer schwieriger mit den üblichen Methoden zu 

messen sind. Im Zweifelsfall ist eine sehr große Probenanzahl notwendig um zu statistisch zuver-

lässigen Ergebnissen zu gelangen. Auch nach oben ist der untersuchbare Konzentrationsbereich 

limitiert auf [Oi] ≈ 1018 cm-3, der Löslichkeitsgrenze von Sauerstoff in Silizium während der 

Kristallisation. Da es mit zunehmendem Sauerstoffgehalt zu immer stärkerer Bildung von 

Sauerstoff-Clustern kommt und diese Wasserstoff an sich binden [Karg 04] und damit dem 

Regenerationsprozess entziehen können, sind Ergebnisse, die an solchen Proben gewonnen 

wurden, nicht unbedingt auf Proben mit geringerer Oi-Konzentration übertragbar. Nichtsdestotrotz 

konnten Lim et al. zeigen, dass die BO-Regenerationsrate RR mit zunehmender Konzentration an 

interstitiellem Sauerstoff [Oi] sinkt und dabei gilt [Lim 10b]: 

 𝑅𝑅 ~[𝑂𝑖]−1,5±0,2 (9.1)  

Die Regenerationsmessungen wurden durchgeführt an Lebensdauerproben mit konstantem 

spezifischem Widerstand (0,72 Ωcm) bei 185°C, 1 Sonne. Die gemessenen Regenerationsraten 

liegen dann in der Größenordnung von 1 h-1. Es liegen keine Angaben zur Stabilität des so 

erhaltenen Lebensdauerniveaus vor, weshalb nicht ausgeschlossen werden kann, dass eine 



 

 

 

 

Überlagerung mit der Annealing-Reaktion stattgefunden haben könnte. Diese Messungen liefern 

die einzigen bislang veröffentlichten Werte zur möglichen Rolle von interstitiellem Sauerstoff auf 

die BO-Regeneration. Allerdings beinhalten sie das Problem, dass keine Injektionskorrektur der 

gemessenen Raten stattgefunden hat. Es ist zu erwarten, dass dies das Ergebnis erheblich ver-

fälscht, da die Sauerstoffkonzentration direkten Einfluss auf das Niveau der Hintergrund-

Lebensdauer (unabhängig von BO-Defekten) besitzen könnte. Dankenswerterweise sind aber von 

einigen Proben die Lebensdauerwerte im degradierten Zustand sowie die nach dem Regenerations-

verfahren erreichten Lebensdauerwerte gegeben, so dass es möglich ist, damit nachträglich die 

Korrektur aus Kap. 4.3 anzuwenden (s. Tab. 9-1). Trägt man die so erhaltenen Regenerationsraten 

doppelt logarithmisch über der interstitiellen Sauerstoffkonzentration auf, so ergibt sich aus einem 

linearen Fit eine Steigung von 0,8±0,1, was bedeutet  

 𝑅𝑅 ~[𝑂𝑖]−0,8±0,1 (9.2)  

Zur Überprüfung dieser Gesetzmäßigkeit werden ähnliche Messungen nun wiederholt, wobei nur 

zwei verschiedene Materialien mit unterschiedlichem Sauerstoffgehalt zur Verfügung stehen. Das 

Material mit hohem Sauerstoffgehalt ([Oi] = 8±1·1017 cm-3) besitzt eine leicht höhere Dotierung 

(1,5 Ωcm) als das mit geringem Sauerstoffgehalt ([Oi] = 3,25±0,25·1017 cm-3, 1,6 Ωcm). Die 

Regeneration wird bei 145°C, 1 Sonne durchgeführt und ergibt die in Abb. 9.3 gezeigten Ergebnis-

se. Zwischen beiden Messpunkten ergibt sich ebenfalls eine Steigung von ca. -0,8±0,2, wobei dieses 

Ergebnis auf Grund der wenigen Punkte eine sehr große Unsicherheit beinhaltet. Außerdem 

verursacht der leichte Unterschied in der Dotierung, dass der gemessene Ratenunterschied etwas 

überschätzt wird. Für eine zuverlässige Quantifizierung des Einflusses von interstitiellem Sauerstoff 

auf die Regenerationskinetik ist die Datenlage damit weiterhin unzureichend. In jedem Fall muss in 

Betracht gezogen werden, dass die Abhängigkeit der Regenerationsrate von der interstitiellen 

Sauerstoffkonzentration vermutlich deutlich weniger ausgeprägt ist als bislang vermutet. Da diese 

Abhängigkeit auch noch schwächer sein könnte als hier berechnet, wird darauf verzichtet, diese im 

Rahmen der Regenerationsmodelle zu erklären. 

 

Tab. 9-1: Lebensdauerwerte und Regenerationsraten gemessen an Proben mit unterschiedlichem Sauerstoff-
gehalt (aus [Lim 10b]) sowie die daraus nach Kap. 4.3 auf eine mittlere Lebensdauer von 200 µs injektions-
korrigierten Raten (letzte Spalte). 

[Oi] (1017 cm-3) τmax (µs) τmin (µs) τmittel (µs) RRmess (h-1) RRkorr (h-1) 

2.67 690 90 390 1.18 0.60 

3.61 575 55 315 0.71 0.45 

4.98 405 30 218 0.40 0.37 
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Abb. 9.3: Injektionskorrigierte Regenerationsraten für Proben unterschiedlichen Sauerstoffgehalts. Beide 
linearen Fits ergeben eine Steigung von ca. -0,8, wobei eine große Unsicherheit angenommen werden muss. 

 

BO-Degradation tritt nicht nur in Silizium auf, das ausschließlich mit Bor dotiert ist, sondern auch 

in kompensiertem Material, sobald es einen ausreichend hohen Bor- und Sauerstoffanteil aufweist 

[Dubo 08a] [Fors 12] [Macd 11]. Sowohl Dubois et al. als auch Lim et al. konnten außerdem zeigen, 

dass die BO-Regeneration auch in p-Typ Proben funktioniert, die mit Bor und Phosphor co-dotiert 

sind [Dubo 08b] [Lim 09]. Allerdings war es nicht möglich, eine eindeutige Korrelation zwischen 

der absoluten Bor-Konzentration oder der Netto-Dotierung und den gemessenen Regenerationsra-

ten zu finden [Lim 11b]. Hier soll nun die BO-Defekt-Kinetik an Proben untersucht werden, die aus 

p-Typ Cz-Kristallen stammen, welche mit unterschiedlichen Mengen Bor, Gallium und Phosphor 

dotiert sind (nur B, B + P oder B + P + Ga), so dass diese Größen unterscheidbar werden.  

 

Untersucht wird die Regenerationskinetik sowohl in unkompensierten Proben, die ausschließlich 

mit Bor dotiert sind, als auch in kompensierten Proben, welche Bor, Phosphor und teilweise auch 

Gallium enthalten. Die Bor-Konzentration in den umkompensierten Proben wurde per Vier-Punkt-

Messung aus deren Widerstand bestimmt. Die B-, P- und Ga-Konzentrationen in den co-dotierten 

Proben wurden mit Hilfe der Scheil-Gleichung [Sche 42] aus ihrer Position im gezogenen Kristall 

berechnet. Die interstitielle Sauerstoffkonzentration [Oi] wurde nach ASTM F 121-83 per FTIR-

Messung bestimmt, wobei die Kalibrierfaktoren von Borghesi et al. benutzt wurden [Borg 95]. Der 



 

 

 

 

Sauerstoffgehalt beträgt für alle kompensierten Proben [Oi] = (6,2 ± 0,6) · 1017 cm-3 und unter-

scheidet sich damit leicht von dem der unkompensierten ([Oi] = (8,0 ± 0,2) · 1017 cm-3).  

 Die Probenpräparation erfolgte gemäß Kap. 2.3, die Regenerationsmessungen gemäß Kap. 3.7, 

wobei der Annealing-Schritt bei 225°C (15 min) durchgeführt wurde. Die Regeneration selbst wird 

nun bei 130 ± 2°C, 1,1 ± 0,1 Sonnen durchgeführt. Die Konzentrationen der Dotanden sind 

Abb. 9.4 zu entnehmen. 
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Abb. 9.4: Verlauf der normierten Defektkonzentration während der Regeneration für unkompensierte 
Proben mit leicht unterschiedlichem Bor-Gehalt (links, grüne Dreiecke und schwarze Quadrate), für mit 
Phosphor kompensierte Proben (links, blaue Dreiecke und rote Kreise) sowie für mit Bor, Phosphor und 
Gallium co-dotierte Proben (rechts).  

 

Schon auf den ersten Blick erkennt man die Tendenz, dass die nicht-kompensierten Proben am 

schnellsten regenerieren (RR ≈ 2-7 h-1), gefolgt von den mit Phosphor kompensierten RR ≈ 0,4-

0,7 h-1, wobei deren Regenerationsraten eine Größenordnung unter denen der ersten Gruppe 

liegen. Die Proben, die zusätzlich Gallium enthalten, regenerieren schließlich am langsamsten 

RR ≈ 0,01-0,15 h-1. In Proben, die mehr als 1017 cm-3 Gallium enthalten, konnte gar keine Regenera-

tion beobachtet werden. Es ist nun allerdings nicht einfach festzustellen, ob diese Unterschiede 

wirklich auf den Einfluss von Phosphor und Gallium zurückzuführen sind, da sich alle Proben 

zusätzlich auch in ihrer Bor-Konzentration unterscheiden (s. Abb. 9.4). Eine geringere Rolle 

könnten außerdem kleinere Unterschiede bezüglich der Sauerstoffkonzentration spielen, die 

eventuell ebenfalls die Regenerationskinetik beeinflusst (s. Kap. 9.2). 

 

Lim et al. zeigten, dass die Regenerationsrate für unkompensierte, Bor-dotierte Proben linear mit 

einer Steigung von -0,74 von der Dotierung abhängt, wenn beides doppelt logarithmisch aufgetra-

gen wird (d.h. RR ~ [B]-0,74) [Lim 09]. Bei einem anderen Probensatz ergab sich eine Steigung von  

-1,67±0,52. Beide Werte der Exponenten sind aber vermutlich mit einer erheblichen Unsicherheit 

behaftet, da nicht klar ist, ob bei jenen Untersuchungen die Lebensdauern nach der Regenerations-



 

 

 

 

 

 

prozedur stabil waren [Lim 11b], was bedeutet, dass auf Grund der langsamen Regeneration eine 

Mischung aus Regeneration und Annealing stattgefunden haben kann (mehr dazu s. Kap. 3.6). Für 

unkompensierte Proben sind aber Bor-Konzentration, Akzeptorkonzentration und Nettodotierung 

identisch, so dass zunächst unklar ist, welche dieser Größen tatsächlich die BO-Regeneration beein-

flusst. Diese Unterscheidung kann erst mit Hilfe von kompensiertem Material getroffen werden. 

Wenn dann auch in den kompensierten Proben die Bor-Konzentration die relevante Größe ist, 

dann würde man wie im unkompensierten Fall erwarten, dass alle gemessenen Regenerationsraten 

eine Gerade bilden, wenn sie doppelt logarithmisch über der Borkonzentration aufgetragen werden. 

Dies ist in Abb. 9.5 (Mitte) gezeigt. Daneben sind zum Vergleich die Regenerationsraten über die 

Netto-Dotierung (links) sowie über die gesamte Akzeptorkonzentration, d.h. die Summe aus Bor- 

und Galliumkonzentration, (rechts) aufgetragen. Alle Raten wurden gemäß Kap. 4.3 korrigiert um 

leichte Injektionsunterschiede während des Regenerationsprozesses auszugleichen. Auf die 

rechnerische Korrektur der leicht unterschiedlichen Sauerstoffkonzentrationen mittels Formel (9.2) 

wurde verzichtet, da die Änderungen dadurch sehr gering (max. 20%) sind und keine Auswirkung 

auf die Ergebnisse haben. 
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Abb. 9.5: Injektionskorrigierte Regenerationsraten aufgetragen über die Netto-Dotierung (links), über die 
Bor-Konzentration [B] (Mitte) und über die Akzeptorkonzentration [B + Ga] (rechts). Jeder Graph enthält 
die Regenerationsraten von Proben, die nur mit Bor dotiert sind („B“, oberer Teil), von Proben, welche mit 
Phosphor kompensiert sind (“B + P”, mittlerer Teil) sowie von Proben, die mit Bor, Phosphor und Gallium 
co-dotiert sind (“B + P + Ga“, unterer Teil). Die y-Fehlerbalken sind hier maximale Abweichungen zwischen 
gemessenen Parallelproben. 

 

Die Lebensdauer aller regenerierten Proben ist stabil unter weiterer Beleuchtung bei niedrigerer 

Temperatur (45°C, 0,2 Sonnen). Es hat also keine versehentliche Umwandlung in den annealten 

Zustand stattgefunden. Abb. 9.5 (links) zeigt, dass mehrere der Proben eine Netto-Dotierung von 

ungefähr 1016 cm-3 besitzen; ihre Regenerationsraten unterscheiden sich aber um mehrere Größen-



 

 

 

 

ordnungen, so dass keinerlei Korrelation zwischen Netto-Dotierung und Regenerationsrate zu 

erkennen ist. Folglich kann zwar nicht ausgeschlossen werden, dass die Netto-Dotierung für den 

Regenerationsprozess eine Rolle spielt, aber der entscheidende Punkt scheint dies hier nicht zu sein. 

In Abb. 9.5 (Mitte) ist eine wesentlich klarere Tendenz zu sehen, dass mit steigender B-

Konzentration die Regenerationsrate abnimmt. Andererseits gibt es aber immer noch Proben mit 

ähnlicher B-Konzentration (z.B. ~3.5·1016 Atome/cm3), die sich bezüglich ihrer Regenerationsraten 

deutlich unterscheiden. Eventuell kann die B-Konzentration also noch nicht alles erklären und 

entweder P oder Ga (oder beide) beeinflussen zusätzlich die Regenerationskinetik. In Anbetracht 

dessen, dass die Proben, die sowohl B als auch P und Ga enthalten, am langsamsten von allen und 

überhaupt nur bis zu einer Ga-Konzentration von ca. 1017 cm-3 regenerieren, hat Ga offensichtlich 

auch einen negativen Effekt. Somit liegt es nahe, sich den Einfluss der gesamten Akzeptorkonzent-

ration, also der Summe aus B und Ga, genauer anzusehen (Abb. 9.5, rechts). In der Tat ist hier die 

Korrelation zur Regenerationsrate sogar noch besser als in den beiden anderen Fällen. Allerdings 

passt zumindest eine der nur mit B und P dotierten Proben immer noch nicht ganz ins Bild, da sie 

unverhältnismäßig schneller regeneriert als Vergleichsproben mit ähnlicher Bor-Konzentration. Es 

ist nicht ganz klar, wie dieser Ausreißer zustande kommt; für die weitere Analyse wird er aber 

teilweise ignoriert werden. Die Ergebnisse sind dann als „ohne Ausreißer“ markiert.  

 

In der bisherigen Darstellung sieht es also so aus, als ob die Gesamt-Akzeptorkonzentration die 

entscheidende Größe darstellt, welche die Regenerationskinetik beeinflusst. Allerdings wäre es 

immer noch möglich, dass Phosphor auch eine Rolle spielen könnte und/oder dass B und Ga nicht 

in gleichem Ausmaß negativ wirken. Anders ausgedrückt: eine gewisse P- oder Ga-Konzentration 

könnte die Regeneration mehr oder weniger stark beeinflussen als die gleiche Konzentration an B. 

Da die mit P kompensierten Proben gleichzeitig auch mehr B als die unkompensierten Proben 

enthalten und diejenigen, die zusätzlich Ga enthalten, noch höhere Konzentrationen an B und P 

aufweisen, ist es jedoch schwierig die möglichen Effekte voneinander zu trennen. Allerdings ist ja 

bekannt, dass alle Regenerationsraten in doppelt logarithmischer Auftragung eine Gerade ergeben 

sollten [Lim 09]. Es gilt also nun, die optimale Gewichtungsfunktion X aller drei Faktoren zu 

finden. Werden die Regenerationsraten dann über X aufgetragen, sollte sich die gewünschte Gerade 

ergeben. Dabei ist 

 𝑋 =  [𝐵] +  𝑐𝑃 ∙ [𝑃] +  𝑐𝐺𝑎  ∙ [𝐺𝑎] (9.3)  

Die Konstanten cP und cGa stellen ein relatives Maß für den Einfluss von P und Ga auf die 

Regenerationsrate RR im Vergleich zu B dar. Auf Grund der begrenzten zur Verfügung stehenden 

Datenmenge werden mögliche quadratische Effekte hier nicht beachtet. Um die wahrscheinlichsten 

Werte für cP und cGa herauszufinden, für die RR(X) in doppelt logarithmischer Darstellung eine 

Gerade ergibt, wird eine Fit-Optimierung durchgeführt. Dabei wird die Norm der Residuen 

minimiert. Abb. 9.6 zeigt die inverse Norm der Residuen dieser linearen Fits für verschiedene 

Kombinationen von cP und cGa. Die optimale Kombination der Gewichtungsfaktoren liegt beim 

Maximum dieses Wertes. 



 

 

 

 

 

 

 

 

Abb. 9.6: Inverse Norm der Residuen von linearen Fits an die injektionskorrigierten Regenerationsraten, 
welche über unterschiedlich gewichtete Dotandenkonzentrationen aufgetragen worden sind. Dabei stellen die 
Gewichtungsfaktoren cP und cGa den Einfluss von von [P] bzw. [Ga] relativ zu [B] dar. Der dunkelrote Bereich 
entspricht der größten inversen Norm der Residuen und damit der geringsten Abweichung zwischen Fit und 
Datenpunkten. 

 

Die größte inverse Norm der Residuen, d.h. den besten Fit, erhält man bei einer Kombination von  

cP = 1,0 ± 0,3 und cGa = 1,3 ± 0,5. Das Toleranzintervall bezieht sich auf eine 10%ige Abweichung 

vom Optimum. Dies bedeutet, dass sowohl P als auch Ga die Regenerationskinetik auf negative 

Weise beeinflussen, und zwar in ähnlichem Ausmaß wie Bor. Was das genaue Ausmaß dieses 

Einflusses angeht, so liegen mehrere Möglichkeiten innerhalb der Toleranz, insbesondere der Fall, 

dass alle drei Elemente gleichermaßen schädlich sind (cP = cGa = 1). Für diesen Fall ergibt sich die in 

Abb. 9.7 dargestellte Gerade. 

 Bis auf einen einzelnen Ausreißer-Datenpunkt erhält man mit cP = cGa = 1 einen hervorragenden 

linearen Fit an die injektionskorrigierten Regenerationsraten, der eine quadratische Abhängigkeit 

der Regenerationsrate von der gesamten Dotandenkonzentration offenbart. Selbst im besten der in 

Abb. 9.5 gezeigten Fälle, nämlich der Auftragung der Regenerationsraten über der gesamten 

Akzeptorkonzentration, ist der Fit um eine Größenordnung schlechter. Für eine definitive Aussage 

über die Schädlichkeit von Phosphor und Gallium sind jedoch mehr Daten nötig, insbesondere da 

das Zustandekommen des Ausreißer-Datenpunkts ungeklärt bleibt. 
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Abb. 9.7: Linearer Fit an die injektionskorrigierten Regenerationsraten, aufgetragen über die aus Abb. 9.6 
resultierende nahezu optimale Kombination der Gewichtungsfaktoren (cP = cGa = 1 ). Es ergibt sich ein 
annähernd quadratischer Zusammenhang zwischen Dotandenkonzentration und Regenerationsrate. 

 

 

Die Tatsache, dass nicht nur B, sondern auch P und Ga den Regenerationsprozess negativ beein-

flussen, wirft ein neues Licht auf mögliche Erklärungsmodelle zur BO-Regeneration. Modelle, die B 

als direkten Reaktionspartner bei der Deaktivierung von BO-Defekten sehen [Voro 12], scheinen 

nicht geeignet zu sein um den Einfluss von P und Ga zu erklären. Grundsätzlich ist allerdings über 

P in p-Typ Si so wenig bekannt, dass jede Hypothese zu dessen Einfluss auf die Regeneration reine 

Spekulation wäre. Konzentrieren wir uns also auf B und Ga und gehen davon aus, dass der Einfluss 

beider Elemente auf denselben physikalischen Vorgang zurückzuführen ist. Auf Grund aller 

anderen bisherigen Untersuchungen soll außerdem davon ausgegangen werden, dass die Konzent-

ration von während der Regeneration zur Verfügung stehendem mobilem Wasserstoff die Regene-

rationsrate limitiert. Dies weist auf mehrere Möglichkeiten hin, wie eine hohe Konzentration von B 

oder Ga die BO-Regeneration verlangsamen kann:  

 Zunächst besteht die Möglichkeit, dass Ga während der Abkühlung von hohen Temperaturen 

zusammen mit Wasserstoff GaH-Paare bildet, die eine höhere Bindungsenergie als BH-Paare 

aufweisen (BH-Paare: 1,28 ± 0,03 eV, GaH-Paare: 1,40 ± 0,03 eV, jeweils an Schottky Dioden 

gemessen) [Zund 89]. Es ist nicht bekannt, dass diese unter Ladungsträgerinjektion absinkt wie bei 

BH-Bindungen. Selbst wenn dem so sein sollte, bleibt die verbliebene Bindungsenergie höchst-

wahrscheinlich ebenfalls höher als die der BH-Paare. Die Bildung von GaH-Paaren wäre also 

gleichbedeutend mit der Verringerung der Menge an Wasserstoff, der sich an B anlagern und dann 

während des Regenerationsprozesses zur Verfügung stehen kann. Dies könnte zwar einen 

negativen Einfluss von Ga, nicht jedoch von B erklären.  



 

 

 

 

 

 

Wie bereits in Kap. 8.3 ausführlich erläutert, ist nicht zu erwarten, dass eine erhöhte B-Konzen-

tration die Menge des während der Regeneration zur Verfügung stehenden Wasserstoffs wesentlich 

verändert: die H-Konzentration ist in Silizium deutlich geringer als die B-Konzentration. Dadurch 

limitiert die H-Konzentration – nicht die B-Konzentration – die Anzahl möglicher BH-Paare, 

welche wiederum die Menge des während der Regeneration zur Verfügung stehenden Wasserstoffs 

definiert (s. Kap. 8). Eine Erhöhung des B-Gehalts hat also keinen nennenswerten Auswirkungen 

auf die zur Verfügung stehende H-Menge.  

 Allerdings könnte B durchaus die Mobilität von Wasserstoff während der Regeneration 

beeinflussen: Der kurzzeitige Einfang von mobilen H-Atomen könnte dessen effektive Mobilität 

und damit die Frequenz verringern, mit der mobiler Wasserstoff auf BO-Defekte trifft und diese 

passivieren kann. Unter Ladungsträgerinjektion ist zwar immer noch der meiste Wasserstoff in p-

Typ-Si positiv geladen (H+), allerdings treten nun auch neutraler H0 sowie der negativ geladene H- 

auf. Gläser et al. haben gezeigt, dass besonders H0 eine zentrale Rolle bei der BO-Regeneration 

zukommen könnte [Glas 15]. Entscheidend sollte also dessen Konzentration und Mobilität 

während der Regeneration sein. Auch wenn es hierzu bisher keine Untersuchungen gibt, so scheint 

es doch plausibel, dass gerade H0 von Dotanden jeglicher Art eingefangen werden kann. Es über-

rascht also nicht, dass sie alle die Regeneration zu verlangsamen scheinen. Was den Einfluss von P 

betrifft, könnte jedoch ein zusätzlicher Aspekt eine Rolle spielen: Bei konstanter B-Konzentration 

verringert das Zufügen von P die Netto-Dotierung, das Fermi-Niveau wird entsprechend verscho-

ben. Dies bedeutet, dass der relative Anteil an H0 und H- unter Beleuchtung im Vergleich zu H+ 

höher ist als in Silizium der gleichen Netto-Dotierung, das kein P enthält. Das Zufügen von P hätte 

also einen ähnlichen Effekt wie die Erhöhung des Injektionsniveaus durch stärkere externe 

Beleuchtung. In diesem Fall dürfte man von P eine leicht positive Wirkung auf die Regenerations-

kinetik erwarten.  

 Kombiniert man alle diese Szenarien, so folgt: (1) Alle Dotanden können die Regenerationsrate 

reduzieren, da sie die Mobilität von H0 verringern können. Dies spricht für gleichermaßen nega-

tiven Einfluss aller drei untersuchten Elemente. (2) Ga könnte zusätzlich bereits vor der Regenera-

tion H dauerhaft binden und damit dem Regenerationsprozess entziehen. Zusammen mit Fall (1) 

ergäbe sich also eine größere Schädlichkeit von Ga im Vergleich zu B. (3) P könnte das Fermi-

Niveau so verschieben, dass der Anteil an H0 während der Regeneration erhöht ist, was zu einer 

Beschleunigung der Regeneration führen würde. Je nachdem, ob dieser Effekt oder Fall (1) 

überwiegt, ist mit einer insgesamt positiven, gar keiner, oder einer negativen Auswirkung auf den 

Regenerationsprozess zu rechnen. Die momentane Datenlage deutet darauf hin, dass Fall (1) das 

gesamte Verhalten der Probe am deutlichsten bestimmt; allerdings sind weitere Untersuchungen 

nötig um zu zeigen, ob die beiden anderen Aspekte vielleicht auch eine untergeordnete Rolle 

spielen. 

 

 



 

 

 

 

 

Die Untersuchung des Einflusses verschiedener Verunreinigungen auf die Regenerationskinetik 

erfordert nicht nur eine möglichst große Anzahl an verschieden verunreinigter Si-Kristalle, sondern 

vor allem auch das Beachten der Tatsache, dass viele Verunreinigungen sich auf die elektronische 

Qualität der Kristalle auswirken. Dies führt zwangsläufig zu Injektionsunterschieden während des 

Regenerationsprozesses zwischen parallel prozessierten und unter gleichen Bedingungen regenerier-

ten, aber aus unterschiedlichen Materialien hergestellten Proben. Aus diesen Gründen wurde die 

Abhängigkeit der injektionskorrigierten Regenerationsraten von den Konzentrationen verschiede-

ner Verunreinigungen untersucht. Es stellte sich heraus, dass metallische Verunreinigungen, deren 

Konzentration in Silizium durch Gettern bei hohen Temperaturen verringert werden kann, die BO-

Regeneration nur in schlecht hydrogenierten Proben beeinflussen. Im Gegensatz dazu scheinen alle 

untersuchten Dotanden (B, P und Ga) die Regenerationsreaktion zu verlangsamen. Innerhalb der 

Messtoleranzen ist es dabei möglich, dass P weniger schädlich, Ga aber deutlich schädlicher als B 

sein könnte. Es wurde eine Analysemethode vorgestellt, die (auch bei anderer Problemstellung) 

genutzt werden kann, um gleichzeitig auftretende Einflüsse verschiedener Faktoren bzw. Verunrei-

nigungen numerisch zu trennen. Des Weiteren wurde diskutiert, wie sich der Einfluss der verschie-

denen Dotanden innerhalb eines H-basierten Regenerationsmodells erklären lässt. Bezüglich eines 

möglichen Einflusses der interstitiellen Sauerstoffkonzentration konnte keine endgültige Aussage 

getroffen werden, allerdings scheint die negative Auswirkung des Sauerstoffs auf die BO-Kinetik 

deutlich weniger gravierend zu sein als bislang angenommen. Es wäre empfehlenswert, alle in 

diesem Kapitel beschriebenen Untersuchungen mit größerer Parametervariation zu wiederholen, 

auch wenn der Zugang zu den relevanten Materialien eine Herausforderung darstellen dürfte; 

insbesondere könnten Proben, die nur mit B und Ga (ohne P) co-dotiert sind, interessante neue 

Einsichten verleihen.   

 

 

 

  



 

 

 

 

 

 

 

Alle bisherigen Untersuchungen weisen auf eine entscheidende Beteiligung von Wasserstoff am 

Regenerationsprozess hin. Von zentraler Bedeutung sind außerdem, wie seit langem bekannt, 

Ladungsträgerinjektion sowie ein geeignetes Temperaturfenster während der Regeneration. Diese 

drei Punkte sind zwar der Schlüssel zur Erklärung des Regenerationseffektes, allerdings ist die Frage 

ihrer Interaktion alles andere als einfach zu klären. Da momentan keine direkten Nachweismetho-

den (weder für den BO-Defekt, noch für die hier relevante Menge Wasserstoff in Silizium) zur 

Verfügung stehen, müssen die Erkenntnisse aus vielen verschiedenen indirekten Untersuchungen 

kombiniert werden, um auf diese Weise zu einer möglichst tragfähigen Modellvorstellung zu 

gelangen. Das Ziel dieses Kapitels ist deshalb die Formulierung einer Antwort auf die Frage: Wie 

wird der rekombinationsaktive BO-Defekt unter dem Einfluss von Ladungsträgerinjektion, leicht 

erhöhter Temperatur und Wasserstoff deaktiviert? 

 Zu Beginn eines jeden Argumentationsschritts werden noch einmal die Ergebnisse aller Unter-

suchungen kurz zusammengefasst, anhand derer im Anschluss Schritt für Schritt eine Modell-

vorstellung erarbeitet wird. Zunächst geht es dabei um die Hydrogenierung des Si-Substrats, danach 

um den Einfluss von Verunreinigungen auf die BO-Regenerationskinetik. Schließlich liegt der 

Fokus auf der Bereitstellung von Wasserstoff innerhalb des Si-Volumens unter Regenerationsbe-

dingungen sowie der möglichen Interaktion zwischen dem degradierten BO-Defekt und Wasser-

stoff. Die ausführliche Diskussion der einzelnen Beobachtungen findet sich in den jeweils referen-

zierten Kapiteln.  

 Durch keine der hier benutzten Formulierungen soll Stellung zur Zusammensetzung des BO-

Defekts an sich genommen werden. 

 

 

Beobachtungen 

 Ohne Hydrogenierung des Si-Substrats (z.B. durch H-Plasma oder Feuern einer H-haltigen 

Schicht) findet keine Regeneration statt  (Kap. 5.3.1 und 6.2, [Muen 09] [Krug 11] 

[Wilk 13d] [Hall 15] [Namp 15]). 

 Die Regenerationsrate steigt mit zunehmender Netto-Wasserstoffeffusion aus H-haltigen 

Oberflächenschichten (Kap. 7, [Wilk 13c] [Wilk 13b]). 

 Die Anwesenheit von H-Diffusionsbarrieren zwischen der H-haltigen Schicht und dem Si-

Substrat während des Feuerns verlangsamt die spätere Regeneration (Kap. 5.3.2, 

[Wilk 13e]). 



 

 

 

 

 Wenn die Oberflächenbeschichtung eher atomaren Wasserstoff abgeben kann, ist die 

Regeneration schneller als bei molekularem Wasserstoff  (Kap. 5.3.3, [Wilk 13d] [Wilk 13e] 

[Woln 15]). 

Folgerungen 

All diese Beobachtungen lassen sich zusammenfassen in der Erkenntnis, dass die Menge an im Si-

Substrat zur Verfügung stehendem Wasserstoff die Geschwindigkeit der Regenerationsreaktion zu 

limitieren scheint. Alle Prozesse, welche die Hydrogenierung des Si-Substrats erschweren oder 

verhindern, wirken sich negativ auf die Regenerationskinetik aus. Da bei den benutzten Temperatu-

ren von bis zu ca. 800°C nur atomarer Wasserstoff ausreichend mobil ist, um sich einigermaßen 

homogen im gesamten Si-Substrat zu verteilen, ergibt sich die absolute Wasserstoffkonzentration 

nach der Hydrogenierung aus der Fähigkeit der Wasserstoffquelle, unter den gegebenen Bedingun-

gen (z.B. während eines Feuerschritts) atomaren Wasserstoff zur Verfügung zu stellen. Des 

Weiteren muss die Prozesstemperatur hoch genug sein, dass dieser sich homogen über die gesamte 

Substratdicke verteilen kann. Für die BO-Regeneration ist also das Gesamtergebnis des Hydroge-

nierungsprozesses entscheidend und es gilt:  
 

Die Regenerationsrate steigt mit zunehmendem Wasserstoffgehalt im Si-Volumen. 

 

 

Beobachtungen 

 Die Regenerationsreaktion ist thermisch aktiviert [Herg 06c] [Wilk 14a].  

 Prozesse, die zu einer hohen B-H-Bindungsdichte führen, verursachen auch schnelle BO-

Regeneration (Kap. 8, [Wilk 14a].  

 Prozesse, die zu sehr stabilen H-Konfigurationen in Silizium führen, verhindern anschlie-

ßende BO-Regeneration (Kap. 8, [Wilk 14a]). 

 Bei stark verunreinigten oder schwach hydrogenierten Proben beschleunigt ein POCl3-

Getterschritt die BO-Regeneration (Kap. 9.1, [Lim 08a]). 

 Die Regenerationsrate steigt mit zunehmender Injektion (Kap. 4, [Herg 08]).  

 Eine zunehmende Akzeptorkonzentration verlangsamt die Regeneration (Kap. 9.3, 

[Wilk 16] [Lim 09]). 

Folgerungen 

Die Beobachtung, dass die BO-Regeneration thermisch aktiviert ist und die Regenerationsrate mit 

steigender Temperatur einem Arrhenius-Zusammenhang folgt, legt die Beteiligung eines Diffusi-



 

 

 

 

 

 

onsvorgangs bei der Deaktivierung der rekombinationsaktiven BO-Defekte nahe. Es wurde bereits 

gezeigt, dass ohne Wasserstoff im Si-Volumen keine Regeneration abläuft (Kap. 10.1). Vor diesem 

Hintergrund ist atomarer Wasserstoff ein guter Kandidat für die gesuchte diffundierende Spezies, 

da er schon bei recht niedrigen Temperaturen, z.B. 60°C, in Si große Strecken zurücklegen kann. 

Allerdings muss er dazu tatsächlich in atomarer Form vorliegen (Kap. 8), muss sich also unter 

Regenerationsbedingungen aus mindestens einem der gebundenen Zustände oder aus H2-

Molekülen lösen. Während B-H-Komplexe bei ausreichender Temperatur und unter Ladungs-

trägerinjektion als eine solche H-Quelle während der Regeneration in Frage kommen, reduzieren 

andere, stabilere Bindungskonfigurationen (z.B. H-Komplexe mit Leerstellen oder mit metallischen 

Verunreinigungen) die Konzentration an mobilem Wasserstoff relativ zur Gesamt-H-Menge. 

Folglich scheint es logisch, dass durch ihren Einfluss die Regenerationsrate sinkt. Da die Dissozia-

tionsenergie von B-H-Komplexen mit zunehmender Ladungsträgerinjektion sinkt, kann dies 

zumindest teilweise erklären, warum die BO-Regeneration nur unter Ladungsträgerinjektion 

funktioniert und weshalb sie bei zunehmendem Injektionsniveau beschleunigt abläuft. Da die 

Konzentration der als H-Quelle fungierenden B-H-Komplexe nicht durch die B-Konzentration, 

sondern durch die zur Verfügung stehenden Wasserstoffmenge (Kap. 10.1) limitiert zu sein scheint, 

führt eine Erhöhung der Akzeptorkonzentration nicht zu einer Beschleunigung der Regeneration; 

vielmehr behindert eine höhere Akzeptorkonzentration die Diffusionsbewegung von atomarem 

Wasserstoff durch temporären Einfang (Kap. 8.1.3), was auch erklären kann, warum die Aktivie-

rungsenergie der Regeneration mit zunehmender Bor-Konzentration steigt [Lim 09].  

 Zusammenfassend weisen die bisher aufgeführten Ergebnisse darauf hin, dass die unter Regene-

rationsbedingungen im Si-Volumen vorhandene Konzentration an mobilem Wasserstoff sowie 

dessen Beweglichkeit, welche vornehmlich durch die gewählte Regenerationstemperatur bestimmt 

wird, die Regenerationsrate entscheidend beeinflussen. Die absolute H-Konzentration im Si-

Volumen (Kap. 10.1) ist damit nur einer von mehreren Faktoren, welche die Konzentration an 

mobilem Wasserstoff unter Regenerationsbedingungen bestimmen. Allgemein gilt aber: 
 

Eine hohe Konzentration an mobilem Wasserstoff sowie eine hohe Wasserstoff-Mobilität  

während der Regeneration beschleunigen diese. 

 

 

 

 

 

 



 

 

 

 

 

Beobachtungen 

 Regeneration funktioniert wohl nur unter Ladungsträgerinjektion [Herg 08].  

 Die Abhängigkeit der Regenerationsrate vom Injektionsniveau korreliert ungefähr mit der 

H0-Dichte [Glas 15]. 

 Unter der Annahme einer Kinetik erster Ordnung ist die Regeneration thermisch aktiviert 

mit einer relativ geringen charakteristischen Frequenz von nur 107 s-1 [Herg 06a] bis 1010 s-1 

[Wilk 14a]. 

Folgerungen 

Grundsätzlich kommen zwei Möglichkeiten in Frage, wie Wasserstoff am Regenerationsprozess 

beteiligt sein könnte: direkt oder katalytisch. Letzteres wäre z.B. der Fall, wenn Wasserstoff in 

irgendeiner Weise die Auflösung des rekombinationsaktiven BO-Komplexes fördern oder ermög-

lichen würde, was unter Umständen mit dem von Voronkov et al. vorgestellten Modell vereinbar 

sein könnte [Voro 10]. Da die Datenlage momentan keinen Anlass dazu gibt, ein komplexeres 

Modell zu fordern, wird hier nun aber der einfachste Fall angenommen und davon ausgegangen, 

dass Wasserstoff direkt mit den BO-Defekten interagiert und nicht etwa katalytisch am Regenerati-

onsprozess beteiligt ist. Am naheliegendsten ist dann die Annahme, dass Wasserstoff sich direkt an 

die rekombinationsaktive Form der BO-Defekte (im degradierten Zustand) anlagert und diese 

dadurch ihre Rekombinationsaktivität verlieren.  

 Zur Beantwortung der Frage, wie das genau funktionieren kann, sind die Ladungszustände der 

beteiligten Komponenten von zentraler Bedeutung: Unter der Annahme, dass der degradierte BO-

Zustand positiv geladen ist [Rein 03], genauso wie die in p-Typ-Si vorherrschende Form des 

atomaren Wasserstoffs [Herr 01], ist eine Anlagerung von H+ an (BO)+
degr auf Grund der 

Coulomb-Abstoßung unwahrscheinlich. Allerdings verschiebt sich unter Ladungsträgerinjektion das 

Quasi-Fermi-Niveau der Elektronen so, dass der Anteil an ungeladenem H0 und negativem H- auf 

Kosten von H+ zunimmt [Herr 01]. Dies erhöht nicht nur die Wahrscheinlichkeit einer Bindung 

zwischen (BO)degr und H, sondern vermutlich steigt auch die effektive Wasserstoff-Mobilität dabei 

erheblich an [Nick 99]. (BO)degr selbst sitzt tief in der Bandlücke (bei 0,41 eV unterhalb der 

Leitungsbandkante [Rein 03]), so dass bei der üblicherweise mäßigen Beleuchtungsintensität 

während des Regenerationsvorgangs (Größenordnung 1 Sonne) hier wohl keine Umladung in 

nennenswertem Ausmaß stattfindet (s. [Sun 15], unter Hochinjektion könnten gänzlich andere 

Prozesse ablaufen). Vor diesem Hintergrund sind die Ergebnisse der Simulationen von Gläser et al. 

plausibel, die anhand von Daten aus [Herg 08] aufzeigten, dass die Regenerationsrate zumindest 

ungefähr mit der berechneten H0-Konzentration korreliert.  

 Wenn man also davon ausgeht, dass eine ausreichende Konzentration an H0 eine notwendige 

Bedingung für das Auftreten der Regenerationsreaktion ist, so müssten Bedingungen, die zu einer 

Maximierung von [H0] führen, auch die schnellsten Regenerationsprozesse bewirken. Nach 



 

 

 

 

 

 

[Herr 01] (anschaulich illustriert in [Hame 13]) müsste es für jede Regenerationstemperatur ein 

optimales Injektionsniveau, d.h. eine optimale Beleuchtungsintensität geben. Bei 130°C wäre dies 

ungefähr Δn ≈ 1014 cm-3, was technisch relativ einfach realisierbar ist und innerhalb des in Kap. 4.1 

untersuchten Intensitätsbereichs liegt. Dort wurde allerdings kein Optimum gefunden. Die 

Tatsache, dass bezüglich der Temperatur (bei konstanter Injektion) ebenfalls kein Optimum 

gefunden wurde, ist nicht überraschend, da hier der Einfluss der Temperatur auf die Diffusivität 

des H0 den Einfluss auf dessen Konzentration sicherlich überwiegt. Zwar wären für eine definitive 

Aussage mehr Daten über einen größeren Injektionsbereich vonnöten; allerdings sollte doch in 

Betracht gezogen werden, dass eventuell auch der als Minderheits-Zustand vorliegende negative 

Wasserstoff H- (eventuell zusätzlich zu H0) in Regenerationsprozesse involviert sein könnte. Dessen 

relative Konzentration steigt mit zunehmender Temperatur und mit zunehmendem Injektionsni-

veau kontinuierlich an [Herr 01][Sun 15]. Folgende Reaktion könnte also den Regenerationsprozess 

beschreiben: 

 BO+
degr + H0/-  →  (BO-H)? (10.1)  

Welcher der beiden Ladungszustände auch immer in welchem Ausmaß zur Regeneration beiträgt, 

früher (vor der Diffusionsbewegung) oder später (vor der Anlagerung an (BO)degr) ist in jedem Fall 

ein Elektroneneinfang bzw. die Abgabe eines Loches nötig um vom Mehrheits-Zustand H+ in 

einen der Minderheits-Zustände H0 oder H- zu gelangen. Damit basiert die Regenerationsreaktion 

nicht auf einer einfachen, durch Gitter-Vibrationen ausgelösten Aufbrechen einer Bindung (was zu 

einer charakteristischen Frequenz in der Größenordnung von 1013 s-1 führen würde), sondern auf 

einem mindestens zweistufigen Prozess. Dies könnte eine Erklärung für die relativ geringen 

charakteristischen Frequenzen <1013 s-1 sein, die in [Herg 06a] und [Wilk 14a] gemessenen wurden. 

 

Es bleibt die Frage, wie eine Bindung zwischen dem BO-Defekt und H0 oder H- aussehen könnte. 

Eine ionische Bindung scheint plausibel, wobei die Beteiligung von H- dann wahrscheinlicher wäre 

als die von H0. Allerdings argumentierten Sun et al. [Sun 15], dass eine solche Bindung in kompen-

siertem n-Typ-Si unter Beleuchtung bei Raumtemperatur nicht stabil sein könnte. Dies ist auf das 

Problem zurückzuführen, dass (BO)degr in n-Typ-Si bei Raumtemperatur größtenteils neutralen 

Ladungszustand besitzt (gegenüber dem hauptsächlich positiven in p-Typ-Si). Folglich kann ein H-

Atom, das sich einmal vom (regenerierten) BO-Defekt gelöst hat, nicht wieder eingefangen werden, 

was sich in einer starken Destabilisierung selbst bei Raumtemperatur äußern sollte. In p-Typ-Si 

würde man das auf Grund der weiterhin gegenteiligen Ladungszustände von (BO) und H nicht 

erwarten; der regenerierte Zustand wäre deshalb bei Raumtemperatur stabil [Sun 15]. In der Tat 

konnten aber Niewelt et al. zeigen, dass der regenerierte Zustand unter Beleuchtung bei Raumtem-

peratur auch in n-Typ-Si stabil ist [Niew 16]. Wenn man Sun et al. folgt, müssen deshalb in n- und 

in p-Typ-Si verschiedene Passivierungsmechanismen angenommen werden oder aber die Regenera-

tionsreaktion basiert nicht auf rein ionischer Interaktion zwischen BO-Defekten und Wasserstoff.  

 Eine mögliche alternative Konstellation wäre eine kovalente Bindung, bei der der neu entstan-

dene, nicht rekombinationsaktive BO-H-Defekt als ein neuer Komplex betrachtet werden müsste, 

dessen Stabilität nicht von den Ladungszuständen seiner isolierten Bestandteile abhängen würde. 



 

 

 

 

Eine weitere Möglichkeit wäre, dass der BO-Defekt seine Rekombinationsaktivität auf Grund einer 

gestörten Gitterstruktur in seiner Umgebung und einer damit verbundenen Bildung offener Si-

Bindungen erhält. Die Regenerationsreaktion könnte dann auch in der Passivierung dieser Bindung 

anstelle einer direkten Interaktion mit dem BO-Komplex bestehen. Da zu solch einem Szenario 

aber weder experimentelle Hinweise noch theoretische Berechnung vorliegen, ist dies reine 

Spekulation. Erst wenn zukünftig mehr zuverlässige Daten zur Kinetik des BO-Defekts in 

verschieden kompensiertem Material, vor allem aber in einem sehr großen Injektionsbereich 

vorliegen, können Aussagen zu den verschiedenen Bindungs-Szenarien oder auch zu einer 

eventuellen katalytischen Wirkung des Wasserstoffs getroffen werden. Insbesondere können 

grundlegende Berechnungen in Zukunft sicherlich wichtige Informationen zu möglichen und 

unmöglichen Konstellationen beitragen. Auf Basis der bisherigen Erkenntnisse lässt sich aber 

folgende Aussage formulieren: 
 

Die Ladungszustände von BO-Defekt und Wasserstoff bestimmen vermutlich wesentlich 

die Form der Wasserstoff-Passivierung sowie die Stabilität des resultierenden Zustands. 

 

 

Es ist experimentell nahezu unmöglich herauszufinden, ob die Entleerung des regenerierten BO-

Zustands bei höheren Temperaturen direkt in den annealten Zustand stattfindet, oder ob in einem 

Zwischenschritt der degradierte Zustand (kurzzeitig) besetzt wird. Geht man nun aber davon aus, 

dass die Regenerationsreaktion aus einer H-Passivierung von BO-Defekten besteht, so erscheint es 

plausibel, davon auszugehen, dass die Destabilisierungsreaktion der Umkehr der Regeneration 

entspricht. Insbesondere bei Temperaturen über 200°C würde sich also der regenerierte Zustand, 

der nun als (BO-H)-Komplex angenommen wird, in seine Bestandteile (BO)degr und H auflösen. 

Ein möglicher Grund dafür könnte sein, dass in diesem Temperaturbereich der BO-Defekt den 

Berechnungen aus [Sun 15] zufolge zunehmend neutralen Ladungszustand besitzt, was sich auf 

seine Passivierbarkeit auswirken kann. Dies gilt vor allem, wenn die ionische Wechselwirkung 

zwischen (BO)+ und H- eine Rolle bei der Regeneration spielen sollte. Unter diesen Annahmen 

entspräche die in [Wilk 14a] bestimmte Aktivierungsenergie der Destabilisierung einer Dissozia-

tionsenergie von Wasserstoff und dem BO-Defekt. Für die Destabilisierung wurde eine relativ 

geringe charakteristische Frequenz von max. 109 s-1 [Wilk 14a] bestimmt. Dies macht auch für die 

gemessene Destabilisierung einen zweistufigen Prozess aus zwei aufeinanderfolgenden Reaktionen 

denkbar: zum einen aus der Auflösung des regenerierten (BO-H)-Komplexes (also der Destabi-

lisierungsreaktion) und zum anderen z.B. aus einer Konfigurationsänderung des BO-Defekts  (wie 

in [Voro 10] als Erklärung des Annealing-Schritts vorgeschlagen wurde). Da die gemessene Destabi-



 

 

 

 

 

 

lisierung auf jeden Fall dem Übergang vom regenerierten in den annealten Zustand entspricht, kann 

dies als Hinweis darauf gedeutet werden, dass der gemessene Übergang, wie innerhalb des H-

Modells der BO-Regeneration gefordert, indirekt über den degradierten Zustand verläuft. 

Schlussendlich stellt sich dann noch die Frage, wo sich der bei der Destabilisierung aus den (BO-

H)-Komplexen gelöste Wasserstoff nach Abschluss dieser Reaktion befinden könnte. Es ist bei 

Temperaturen unter 300°C unwahrscheinlich, dass er das Substrat verlässt (Details s. Kap. 11.3.2). 

Allerdings ist zu erwarten, dass sich temperaturabhängig ein neues Gleichgewicht zwischen den 

verschiedenen Wasserstoffkonfigurationen einstellt (wie bereits in Kap. 8 diskutiert). Dieses würde 

sich dann wieder darauf auswirken, ob und in welchem Ausmaß eine erneute Regeneration der nun 

wieder rekombinationsaktiven BO-Defekte möglich ist. Folglich ist damit zu rechnen, dass die 

Regenerationsrate mit jedem gemessenen Zyklus leicht sinkt. Dies kann dazu führen, dass die 

Destabilisierung für lange Zeiten eventuell nicht vollständig vernachlässigt werden kann, auch wenn 

sich unter der Annahme zeitlich konstanter Regenerationsraten die Defektverteilung im Langzeit-

Gleichgewicht so einstellen sollte, dass quasi alle BO-Defekte im gewünschten regenerierten 

Zustand vorliegen (Details s. Kap. 11.3.2). 

 

Nach dem hier vorgestellten Modell zur Erklärung der Regeneration von BO-Defekten geht deren 

Überführung in den nicht rekombinationsaktiven regenerierten Zustand auf die Passivierung der 

Defekte mit Wasserstoff zurück. Dazu ist nicht nur eine möglichst hohe H-Konzentration inner-

halb des Si-Volumens notwendig, sondern Wasserstoff muss sich zunächst unter Regenerations-

bedingungen aus einem gebundenen Zustand lösen, um dann in atomarer Form mobil zu werden. 

B-H-Paare wurden als eine mögliche solche H-Quelle vorgeschlagen. Die für die Regeneration 

notwendige Kombination aus leicht erhöhten Temperaturen und Ladungsträgerinjektion erleichtert 

zum einen die Abspaltung von Wasserstoff aus B-H-Bindungen, zum anderen entstehen dadurch 

die Minderheits-Ladungszustände des ungeladenen (H0) bzw. des negativen (H-) Wasserstoffs. 

Diese können dann mit dem positiv geladenen BO-Defekt im degradierten Zustand interagieren 

und dessen Rekombinationsaktivität deaktivieren.  

 Statt der hier vorgeschlagenen direkten H-Passivierung von BO-Defekten, könnte Wasserstoff 

unter den gleichen Bedingungen auch katalytisch in den Prozess der BO-Regeneration involviert 

sein. Da ein solcher Prozess in gleicher Weise von Konzentration und Ladungszustand des Wasser-

stoffs unter Regenerationsbedingungen abhängen könnte, lässt sich dies zum aktuellen Zeitpunkt 

nicht definitiv ausschließen.



 

 

 

 

 

Während die in den vorangegangenen Kapiteln beschriebenen Untersuchungen genutzt wurden, 

um auf unterschiedliche Weise zu Erkenntnissen zu gelangen, aus denen schließlich das H-Modell 

der BO-Regeneration entwickelt werden konnte, bleibt ein Problem der BO-Regeneration noch 

ungelöst: die Prozessdauer. Um die Regenerationsreaktion von den konkurrierenden BO-Über-

gängen trennen zu können, kamen bisher relativ niedrige Regenerationstemperaturen von typischer-

weise ~130°C zum Einsatz. Aus praktischen Gründen wurden gleichzeitig Beleuchtungsintensitäten 

zwischen 0,6 und 1,2 Sonnen gewählt. Dies führte je nach Materialbeschaffenheit und Herstel-

lungsprozess der Proben zu Regenerations-Zeitkonstanten von mindestens einigen Minuten. Damit 

sind die bisherigen Verfahren auf Grund des Zeitaufwandes nicht in der Massenproduktion von 

Solarzellen einsetzbar; in der Fließbandfertigung müssten Prozessdauern für das Regenerationsver-

fahren von unter 30 s angestrebt werden. Selbst die Zusammenführung aller bisher gewonnenen 

Erkenntnisse zu einem bezüglich der Regeneration von BO-Defekten optimalen Herstellungspro-

zess würde nicht ausreichen, um diese Zeitdauer bei Temperaturen von ~130°C zu erreichen. 

Allerdings eröffnen die optimierten Herstellungsprozesse nun neue Möglichkeiten, die Regenerati-

on durch Erhöhung der Regenerationstemperatur weiter zu beschleunigen. 

 Dieses Kapitel soll dazu dienen, bezüglich einer Beschleunigung der Regenerationsreaktion die 

Grenzen des Möglichen rechnerisch und experimentell auszuloten sowie Gründe für zukünftige 

Limitierungen bezüglich der Dauer des Regenerationsverfahrens bei der Solarzellenherstellung 

aufzuzeigen.  

 

Die Frage, wie viele der rekombinationsaktiven BO-Defekte während eines Regenerationsprozesses 

dauerhaft deaktiviert werden können, hängt davon ab, welcher der vier Übergänge zwischen den 

möglichen Defektzuständen (annealt, degradiert, regeneriert) bei den gewählten Bedingungen 

dominiert (Details zu diesen Zusammenhängen s. Kap. 3.6). Für die Vollständigkeit des Regene-

rationsprozesses ist dabei das Verhältnis aller Raten bei der gewählten Regenerationstemperatur 

entscheidend (Degradation, Annealing, Regeneration, Destabilisierung). Nach [Herg 06b] gilt für 

die relative Besetzung NC des regenerierten Zustands C (zur Definition der Zustände s. Kap. 3.2) 

im Langzeit-Gleichgewicht  

 𝑁𝐶∞ =
𝑎𝑐

𝑎(𝑐+𝑑)+ 𝑏𝑑
=  [1 +  

𝑑

𝑐
(1 +

𝑏

𝑎
)]

−1
  (11.1)  

mit den Raten a: Degradation, b: Annealing, c: Regeneration, d: Destabilisierung. 

 



 

 

 

 

 

 

Alle Raten sind temperaturabhängig gemäß Gleichungen (3.19) bis (3.22). Für unterschiedlich 

schnell regenerierende Proben ergibt sich aus Gleichung (11.1) die in Abb. 11.1 dargestellte 

Abhängigkeit der zu erwartenden Vollständigkeit der Regenerationsreaktion von der Regenerations-

temperatur. Dabei sind die errechneten Werte für „Proben“ aufgetragen, die bei einer Referenz-

temperatur von 130°C Regenerationsraten zwischen 0,0004 min-1 und 0,4 min-1 aufweisen. Die 

Grenzen entsprechen z.B. einem Vergleich zwischen Regenerationsraten unterschiedlich gut 

hydrogenierter Proben (z.B.: langsame Regeneration nach niedriger Feuertemperatur und schnelle 

Regeneration nach hoher Feuertemperatur; Details s. Kap. 7). Alternativ kann eine gewisse 

Variation der Regenerationsraten auch durch unterschiedliche Beleuchtungsstärken während des 

Regenerationsprozesses erzielt werden. Die in Abb. 11.1 gezeigte Berechnung der Vollständigkeit 

der Regenerationsreaktion bei hohen Regenerationstemperaturen basiert ausschließlich auf der 

Annahme, dass die bei unter 200°C gemessene Arrhenius-Abhängigkeit der Regenerationsrate (s. 

z.B. [Wilk 14a]) innerhalb des gesamten gezeigten Temperaturbereichs, also bis über 450°C, gilt. 

Die Frage, wie es zu dieser Abhängigkeit kommt (z.B. durch eine Veränderung des H0-Gehalts 

unter Ladungsträgerinjektion, s. Kap. 10) ist für die mathematische Betrachtung der Zusammen-

hänge zwischen Regenerationstemperatur, Referenz-Regenerationsrate und Vollständigkeit der 

Regenerationsreaktion nicht von Bedeutung. 
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Abb. 11.1: Vollständigkeit der Regeneration in Abhängigkeit von 
der Regenerationstemperatur für unterschiedlich schnell regenerie-
rende Proben. Die Regenerationsrate bei 130°C (Referenzrate cRef 
in min-1) dient zur Einteilung in schnell und langsam regenerie-
rende Proben. Die Vollständigkeit sinkt mit zunehmender Tempe-
ratur und abnehmender Referenzrate. 
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Abb. 11.2: Die maximale Regenerati-
onstemperatur, bei der die Regenerati-
on zu 99% bzw. 90% vollständig ablau-
fen kann, in Abhängigkeit von der bei 
130°C gemessenen Referenzregenera-
tionsrate.  

 

Abb. 11.1 zeigt, dass die Vollständigkeit der Regenerationsreaktion zwangsläufig mit zunehmender 

Temperatur sinkt. Dies ist darauf zurückzuführen, dass die Vollständigkeit wesentlich durch den 

Quotienten der Raten ac/bd (a: Degradation, b: Annealing, c: Regeneration, d: Destabilisierung) 

bestimmt wird, wobei ein zunehmender Raten-Quotient zu einer zunehmenden Vollständigkeit 

führt (s. Formel (11.1)). Auf Grund der höheren Aktivierungsenergien von Annealing und De-



 

 

 

 

stabilisierung im Vergleich zu Degradation und Regeneration, führen jedoch höhere Temperaturen 

automatisch zu einem kleineren Raten-Quotienten und damit zu einer geringeren Vollständigkeit. 

Folglich kann die Regenerationstemperatur nicht beliebig erhöht werden (ohne die Probenherstel-

lung oder die Beleuchtungsstärke zu ändern) und die dadurch zustande kommenden Unterschiede 

sind gerade im relevanten Temperaturbereich typischer Regenerationsprozesse (zwischen 100°C 

und 230°C) enorm: während relativ schnell regenerierende Proben (z.B. 0,4 min-1 bei 130°C) bei 

200°C noch vollständig regeneriert werden können, führen die gleichen Regenerationsbedingungen 

bei relativ langsam regenerierenden Proben (z.B. 0,004 min-1 bei 130°C) nur noch zu gut 30% 

regenerierter BO-Defekte (s. Abb. 11.1). Wie in Kap. 3.6.3 ausführlich erläutert, wäre in diesem Fall 

auch die nach Abschluss des Regenerationsprozesses gemessene Lebensdauer nicht stabil, da sich 

bei einer solch langsamen Defekt-Transformation die übrigen 70% der Defekte, die nicht regenriert 

wurden, auf den degradierten und den annealten BO-Zustand aufteilen, welcher instabile Lebens-

dauerwerte verursacht.  

 Vor diesem Hintergrund ist Abb. 11.1 auch geeignet, um eine Grobeinteilung verschiedener 

Proben in schnell und langsam regenerierende Proben durchzuführen. Als Anhaltspunkte bieten 

sich dabei folgende Grenzen an: „schnelle Proben“: cRef (130°C) > 0,1 min-1 (d.h. Regenerations-

Zeitkonstante bei 130°C < 10 min); diese Proben regenerieren auch bei T > 200°C noch vollstän-

dig. „Langsame Proben“: cRef (130°C) < 0,004 min-1 (d.h. Regenerations-Zeitkonstante bei 130°C 

> 120 min); diese Proben regenerieren bereits bei 130°C nicht mehr vollständig, so dass für eine 

zuverlässige Bestimmung von Regenerationsraten eine tiefere Temperatur gewählt werden muss. 

Für alle Werte dazwischen (0,1 min-1 > cRef (130°C) > 0,004 min-1) kann die Regenerationsrate zwar 

bei 130°C bestimmt werden, eine High-Speed-Regeneration bei über 200°C (s. Kap 11.2) ist jedoch 

nicht möglich.  

 Die maximalen Regenerationstemperaturen, bei denen eine zu 99% (bzw. zu 90%) vollständige 

Regeneration möglich ist, kann nun aus Abb. 11.2 für die bei konstanter Referenztemperatur 

verschieden schnell regenerierenden „Proben“ abgelesen werden. 

 

Zusammenfassend wurde also folgende Prozedur benutzt um die maximale Regenerationstempera-

tur abzuschätzen, bei der noch keine Abstriche bei der Vollständigkeit der Reaktion gemacht 

werden muss: 

1. Messen der Regenerationsrate einer Probe bei einer (Referenz-)Temperatur, die für eine gleich-

zeitig messbare und vollständig ablaufende Regeneration ausreichend niedrig ist (z.B. 130°C).   

2. Extrapolation dieser Regenerationsrate zu höheren Temperaturen unter Verwendung des 

Arrhenius-Gesetzes (3.21). 

3. Berechnung der Degradations-, Annealing-, und Destabilisierungsrate mittels Literaturwerten 

und des Arrhenius-Gesetzes für die gewünschte Zieltemperatur(en) ((3.19) bis (3.22)). 

4. Berechnung der Vollständigkeit der Regenerationsreaktion mittels (11.1). 

 

Die Beleuchtungsintensität kann dabei beliebig gewählt werden, solange Punkt (1) erfüllt ist. Die so 

berechnete Vollständigkeit der Regenerationsreaktion ist dann gültig für alle Proben, welche unter 

Punkt (1) dieselbe (Referenz-)Regenerationsrate aufweisen, d.h. im Allgemeinen für identisch 

prozessierte Proben, die bei derselben Beleuchtungsintensität regeneriert werden. 



 

 

 

 

 

 

Sollten keine Regenerationsmessungen bei niedriger Referenz-Temperatur vorliegen oder möglich 

sein, so kann Abb. 11.3 helfen, die zu erwartende Vollständigkeit bei der gewählten Regenerations-

temperatur abzuschätzen. Hier ist die Vollständigkeit in Abhängigkeit von der bei der gewählten 

Temperatur gemessenen Regenerations-Zeitkonstante dargestellt (aus Gründen der Anschaulichkeit 

in s). Man sieht hier z.B., dass bei einer Regenerationstemperatur von 200°C eine Probe mit einer 

Zeitkonstante von 1 h zu 50% regeneriert, während für eine mindestens 99-prozentige Besetzung 

des regenerierten Zustands bei 200°C eine Zeitkonstante von unter 30 s (bei 200°C gemessen) 

erforderlich ist.  
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Abb. 11.3: Bei jeder Regenerationstemperatur bestimmt die Regenerationszeitkonstante (bzw. die Rate) die 
Vollständigkeit der Besetzung des regenerierten BO-Zustands nach Erreichen des Langzeit-Gleichgewichts. 

 

Wie in Kap. 11.1 dargelegt, hängt die Vollständigkeit eines Regenerationsprozesses von den Raten 

der vier Übergänge Degradation, Annealing, Regeneration und Destabilisierung ab, von denen 

(zumindest unter Niedriginjektion) nur die Regenerationsrate durch den Herstellungsprozess sowie 

die Ladungsträgerinjektion beeinflusst werden kann. Deshalb gilt es, Proben und Regenerations-

prozess so zu optimieren, dass die bei 130°C gemessene Referenz-Regenerationsrate hoch ist und 

als Folge dessen die Regenerationstemperatur erhöht und damit die gesamte Prozessdauer 

verringert werden kann. Insbesondere müssen Herstellungs- und Regenerationsprozess so durch-

geführt werden, dass bei 130°C eine Regenerationsrate von mindestens 0,1 min-1, d.h. eine Zeit-

konstante von maximal 10 min, vorliegt; dann kann die Regenerationstemperatur auf über 200°C 

erhöht werden. Für Proben, die bei 130°C noch schneller regenerieren, ist eine weitere Tempera-

turerhöhung möglich. Dies soll nun experimentell überprüft werden. 

 



 

 

 

 

Für die Durchführung eines BO-Regenerationsprozesses bei über 200°C wurden Lebensdauerpro-

ben gemäß Kap. 2.3 hergestellt. Dies entspricht einem Herstellungsprozess, der einem typischen 

Solarzellen-Prozess ähnelt. Zwar sind Optimierungen möglich, die sich aus den Erkenntnissen von 

Kap. 4-9 ableiten; die hier präsentierte Versuchsreihe dient aber nicht der Abschätzung einer 

schnellstmöglichen Regeneration unter Laborbedingungen, sondern soll einen Regenerationspro-

zess hervorbringen, der mit möglichst wenig Zusatzanforderungen zum Standard-Solarzellen-

Prozess auskommt und somit höchste Relevanz bei der industriellen Solarzellen-Fertigung erlangen 

kann. Folglich wird an keiner Stelle in den Herstellungsprozess der Proben eingegriffen. Die Rege-

nerationsreaktion wird aber durch die Verwendung höherer Beleuchtungsintensitäten (2,7 Sonnen 

statt der üblichen ~1,0 Sonnen) beschleunigt ablaufen. Zur Charakterisierung des Regenerations-

verhaltens der benutzten Proben werden die Regenerationsmessungen bei verschiedenen Tempera-

turen zwischen 120°C und 375°C durchgeführt. Da bei Temperaturen über 200°C die Annealing-

Reaktion zunehmend mit der Regenerations-Reaktion konkurriert, ist es wichtig sicherzustellen, 

dass nicht ein Teil der beobachteten Lebensdauererholung auf die Umwandlung von BO-Defekten 

in den instabilen annealten, statt in den regenerierten Zustand zurückzuführen ist. Aus diesem 

Grund wurde vor jedem Messpunkt während des Verlaufs einer Regeneration die Probe für 24 h 

bei 45°C bei 0,2 Sonnen beleuchtet. Jegliche dann noch zu messende Lebensdauerverbesserung 

kann eindeutig der Regenerationsreaktion zugeordnet werden, so dass eine Verzerrung der 

gemessenen Kinetik durch die Annealing-Reaktion ausgeschlossen werden kann.  
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Abb. 11.4: Regenerationszeitkonstante bei 2,7 Son-
nen und verschiedenen Regenerationstemperaturen. 
Bei 130°C ergibt sich eine Referenzrate von ca. 
0,4 min-1, was eine Erhöhung der Temperatur auf 
über 200°C ermöglicht. Bei über 200°C limitiert die 
Zeitauflösung des Messaufbaus die Bestimmung der 
Zeitkonstanten. 
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Abb. 11.5: Gemessene (schwarze Punkte) sowie aus 
Gleichung (11.1) vorhergesagte (Linien) Vollständig-
keit der Regeneration bei Proben mit cRef (130°C) 
= 0,4 min-1 für verschiedene Referenz-Degradations-
raten (bei 60°C). 

So wird bei 130°C eine Zeitkonstante von t0 = 150 s = 2,5 min gemessen (RR = 0,4 min-1); für 

steigende Temperaturen sinkt erwartungsgemäß die Zeitkonstante (s. Abb. 11.4) bis schließlich ab 

200°C die Zeitauflösung des Messaufbaus die Bestimmung der Zeitkonstanten auf 3 s limitiert 



 

 

 

 

 

 

(technisch limitiert durch händisches Entfernen der Probe von einer Heizplatte). Die BO-Defekt-

konzentration, die sich nach Vollendung der Regeneration und erfolgter Stabilitätsprüfung (Details 

s. Kap. 3.7) ergibt, bestimmt die in Abb. 11.5 gezeigte Vollständigkeit in Abhängigkeit der Regene-

rationstemperatur. 

 Mit Hilfe der aus Abb. 11.4 bestimmten Referenzregenerationsrate von cRef (130°C) = 0,4 min-1 

lässt sich außerdem aus Abb. 11.2 eine maximale Regenerationstemperatur von 230°C ablesen, 

wenn man eine zu 99% vollständige Regeneration fordert. Berechnet man die Vollständigkeit der 

Regeneration in Abhängigkeit von der Temperatur nach den Gleichungen (11.1) und (3.18) bis 

(3.22) mit cRef (130°C) = 0,4 min-1, so erhält man die in Abb. 11.5 gezeigte Simulation (pinke Linie). 

Wie von Herguth et al. [Herg 10] vorhergesagt, läuft die Regeneration mit zunehmender Tempera-

tur immer weniger vollständig ab. 

 Bis zu einer Temperatur von ca. 250°C zeigt sich in Abb. 11.5 eine gute Übereinstimmung 

zwischen Simulation (pinke Linie) und Messung. Die Abweichung bei noch höheren Temperaturen 

kann auf Ungenauigkeiten bei den bekannten Aktivierungsenergien und charakteristischen 

Frequenzen zurückzuführen sein oder aber darauf hindeuten, dass mindestens eine der anderen 

Übergangsreaktionen (Degradation, Annealing oder Destabilisierung) bei den hier verwendeten 

2,7 Sonnen anders abläuft als bei niedrigerer Intensität. Eine beschleunigte Degradation (türkise 

Linie) könnte den Effekt ebenso erklären wie eine verlangsamte Annealing- oder Destabilisierungs-

reaktion. Eine wahrscheinliche Erklärung wird in Kap. 11.3.1 diskutiert. Auf jeden Fall werden aber 

bei den Messungen wie auch der Simulation bei Temperaturen von bis zu 230°C noch 99% der 

BO-Defekte regeneriert, eine 90%ige Regeneration erfolgt bei bis zu 285°C. Allerdings ist damit die 

Wahl der passenden Regenerationstemperatur immer ein Kompromiss zwischen der größtmögli-

chen Rate (also einer tendenziell hohen Temperatur) und der größtmöglichen Vollständigkeit (also 

einer tendenziell niedrigen Temperatur). Zwar sind die Raten im relevanten Temperaturbereich 

oberhalb von 200°C zu hoch, um ohne weiteres gemessen werden zu können, allerdings lässt die 

hinreichend gute Übereinstimmung zwischen Simulation und Messung in Abb. 11.5 vermuten, dass 

der Arrhenius-Zusammenhang auch bei diesen Temperaturen zur Beschreibung der BO-Übergänge 

grundsätzlich verwendbar ist, auch wenn evtl. eine größere Unsicherheit als bei niedrigeren 

Temperaturen angenommen werden sollte. Mit Hilfe von Gleichung (3.21) und einer bei einer 

Beleuchtungsintensität von 2,7 Sonnen gemessenen Referenz-Regenerationsrate von 0,4 min-1 bei 

130°C lassen sich damit die Regenerationsraten bei den höheren Temperaturen berechnen zu 

RR(230°C) = 120 min-1 = 2,0 s-1 (t0(230°C) = 0,5 s) sowie RR(285°C) = 1200 min-1 = 20 s-1 

(t0(285°C) = 0,05 s). Diese Raten bedeuten, dass 95% der jeweils maximal möglichen Vollständig-

keit der Regeneration in 1,5 s bei 230°C bzw. in 0,15 s bei 285°C erreicht werden können (s. auch 

Abb. 11.3).  

 Damit ist die Regenerationsreaktion so schnell, dass sie in die industrielle Fließbandfertigung 

von Solarzellen integrierbar ist. Da dies keinen größeren technischen oder finanziellen Aufwand 

bedeutet, kann damit das Problem der BO-Degradation von typischen monokristallinen Solarzellen 

als gelöst angesehen werden. Dieser Prozess wurde zum Patent angemeldet [Wilk 13a]. Dort wird 

auch eine technische Umsetzung in Form eines beleuchteten Gürtelofens vorgestellt. Die prinzipiel-

le Funktionsweise des Prozesses wurde von Wolny et al. unter der Verwendung von PERC-



 

 

 

 

Solarzellen bestätigt. Dabei wurde ein stabiler Wirkungsgrad von über 20% nach einem 20 s-

Regenerationsschritt bei 220°C, 2,7 Sonnen erzielt [Woln 15]. 

Die hier genutzte Intensität von 2,7 Sonnen lässt sich mit handelsüblichen Halogenlampen einfach 

erreichen; eine weitere Erhöhung der Intensität wäre für eine zusätzliche Verkürzung der Prozess-

dauer aus Gründen wünschenswert, die in Kap. 11.3.1 erläutert werden. 

 

 

Nach einem typischen Solarzellen-Herstellungsprozess, der mit einem kurzen Hochtemperatur-

Feuerschritt abschließt, befinden sich die BO-Defekte im annealten Zustand. Da die Regeneration 

aber die Umwandlung vom degradierten in den regenerierten Zustand beschreibt, müssen die 

Defekte zunächst durch Degradation vom annealten in den degradierten Zustand überführt 

werden. Bei Regenerationsbedingungen von ca. 1 Sonne Beleuchtung und Temperaturen unter 

200°C läuft die Regenerationsreaktion so langsam ab, dass die zuerst notwendige Degradation 

zeitlich fast vernachlässigt werden kann. Gelingt es aber – wie z.B. in Kap. 11.2 gezeigt – die 

Regeneration bei Referenzbedingungen so zu beschleunigen, dass auch die Temperatur weiter auf 

über 200°C erhöht werden kann, so ist die Degradationszeit nicht mehr zu vernachlässigen: Auf 

Grund der unterschiedlichen Aktivierungsenergien wird die Regeneration nun bei steigenden 

Temperaturen deutlich stärker beschleunigt als die Degradation, welche dadurch die gesamte 

Prozessdauer zunehmend limitiert. Beispielsweise ist bei 230°C, 1 Sonne mit einer Degradationsrate 

von 2,8 min-1, (t0,Degr = 21,4 s) zu rechnen, bei 285°C, 1 Sonne beträgt die Rate 6,8 min-1, 

(t0,Degr = 8,8 s). Zum Vergleich: RR(230°C) = 120 min-1 (t0,Reg(230°C) = 0,5 s) sowie RR(285°C) 

= 1200 min-1 (t0,Reg(285°C) = 0,05 s). Geht es also nicht nur um die Dauer der Regeneration, 

sondern um die gesamte Prozessdauer, so müssen für eine grobe Abschätzung die Zeiten von 

Degradation und Regeneration addiert werden. Daraus ergibt sich bei 230°C eine effektive 

Zeitkonstante von gut 20 s, bei 285°C von ca. 10 s. D.h., um 95% der bei der jeweiligen Tempera-

tur maximal möglichen Anzahl regenerierter Defekte zu erreichen, ist das 3-fache dieser Zeit 

anzusetzen; als tatsächliche Prozessdauer ergibt sich also ca. 60 s bei 230°C bzw. ca. 30 s bei 285°C.  

 Wenn die Degradation nicht mehr zu vernachlässigen ist, muss allerdings auch die Annealing-

Reaktion berücksichtig werden, die bei der Entleerung des degradierten Zustands mit der Regenera-

tion konkurriert und ebenfalls mit zunehmender Temperatur an Bedeutung gewinnt. Für die 

Destabilisierungsreaktion gilt das gleiche; folglich müssen alle Übergangsraten beachtet werden, was 

effektiv zu der in Abb. 11.6 gezeigten Kinetik der Besetzung des regenerierten Zustands führt. Zum 

Startzeitpunkt sind hier im Gegensatz zu allen bisherigen Simulationen alle BO-Defekte im 

annealten Zustand. Man erkennt sowohl eine Beschleunigung des Prozesses als auch ein Absinken 

der maximalen Vollständigkeit mit zunehmender Prozesstemperatur. Allerdings kann eine 



 

 

 

 

 

 

Vollständigkeit von 90% nur bei Temperaturen bis ca. 260°C erreicht werden. Damit ginge dann 

aber eine Prozessdauer von 40 s einher (für 95% der Maximalbesetzung). Wenn man den Gesamt-

Prozess in unter 10 s durchführen möchte, müsste man die Temperatur so weit erhöhen, dass die 

Degradation in 3 s abgeschlossen ist (die Regeneration ist dann automatisch so schnell, dass ihre 

Dauer vernachlässigbar ist). Das wäre der Fall bei 480°C. Dann ist die Vollständigkeit der Regene-

ration aber bereits so weit gesunken, dass man von gar keiner Regeneration mehr sprechen kann. 

Die Temperaturerhöhung kann nun also nicht mehr der Schlüssel zur Prozessbeschleunigung sein. 

 

10
-2

10
-1

10
0

10
1

10
2

10
3

0

20

40

60

80

100

a
Ref

 = 0,015 min
-1
, c

Ref
 = 1,0 min

-1

B
e
s
e
tz

u
n
g
 d

e
s
 r

e
g
e
n
e
ri
e
rt

e
n
 Z

u
s
ta

n
d
s
 [
%

]

Zeit [s]

 230°C

 260°C

 290°C

 320°C

 360°C

 480°C

 

Abb. 11.6: Gesamtkinetik des regenerierten Zustands bei verschiedenen Temperaturen. Zum Startzeitpunkt 
befinden sich alle Defekte im annealten Zustand; es wird eine Referenzdegradationsrate aRef (60°C) 
= 0,015 min-1 sowie eine verhältnismäßig hohe Referenzregenerationsrate von cRef (130°C) = 1,0 min-1 
angenommen. Es zeigt sich die Beschleunigung des Prozesses, aber auch ein Absinken der Vollständigkeit in 
Sättigung mit zunehmender Prozesstemperatur. 

 

Stattdessen gilt es, die Degradationsreaktion unabhängig von der Temperatur zu beschleunigen. 

Also stellt sich die Frage: Wie schnell muss die Degradation mindestens (unter Referenzbedingun-

gen, z.B. 60° C) ablaufen, damit bei höheren Temperaturen dann eine Gesamtprozessdauer von 

unter 10 s realisierbar ist? In Abb. 11.7 und Abb. 11.8 ist die Regenerationskinetik für verschiedene 

Temperaturen und Referenzdegradationsraten aRef gezeigt. Während bei einer normal schnellen 

Degradation (Abb. 11.6, aRef (60°C) = 0,015 min-1) unter keinen Umständen innerhalb von 10 s eine 

zu 90% vollständige Regeneration möglich ist, ist diese Bedingung bei einer 4-fach beschleunigten 

Degradation (Abb. 11.7, aRef (60°C) = 0,06 min-1) für Temperaturen zwischen 260°C und 290°C 

erfüllt. Bei T < 260°C ist eine längere Prozessdauer erforderlich, bei T > 290°C kann die geforderte 

Vollständigkeit von 90% nicht mehr erreicht werden.  

  

 



 

 

 

 

Abb. 11.7: Gesamtkinetik des regenerierten Zustands 
bei verschiedenen Temperaturen. Zum Startzeit-
punkt befinden sich alle Defekte im annealten Zu-
stand; es wird eine erhöhte Referenzdegradationsrate 
aRef (60°C) = 0,06 min-1 sowie eine Referenzregenera-
tionsrate von cRef (130°C) = 1 min-1 angenommen.  

Abb. 11.8: Gesamtkinetik des regenerierten Zustands 
bei 350°C und verschiedenen Referenzdegradations-
raten. Zum Startzeitpunkt befinden sich alle Defekte 
im annealten Zustand; es wird eine Referenzregene-
rationsrate von cRef (130°C) = 1,0 min-1 angenommen.  

 

Bei weiterer Beschleunigung der Degradation würde sich das potentielle Temperaturfenster ver-

größern, wobei dann v.a. niedrigere Temperaturen zusätzlich in Frage kommen. Da die Destabilisier-

ungsreaktion, die bei Temperaturen über 300°C zunehmend eine große Rolle spielt, nicht beeinflusst 

wird, kann die Temperatur auch bei schnellerer Degradation immer schwieriger weiter erhöht werden 

und eine Prozesstemperatur von 350°C (mit zu 90% vollständiger Regeneration) ist nur bei einer 

Referenzdegradationsrate von mindestens aRef (60°C) = 0,2 min-1 zu erreichen, was einer mehr als 10-

fachen Beschleunigung im Vergleich zum Ausgangswert entspricht. Dann würde die Gesamtprozess-

zeit allerdings tatsächlich nur noch weniger als 1 s betragen (s. Abb. 11.8). Selbst bei dieser Referenz-

degradationsrate kann eine zu 99% vollständige Regeneration allerdings nur bei Temperaturen bis 

280°C erreicht werden (bei einer Referenzregenerationsrate cRef (130°C) = 1,0 min-1). 

 Damit ist nun klar, dass die Degradationsreaktion beschleunigt werden muss. Hamer et al. 

konnten zeigen, dass dies entgegen aller bisheriger Annahmen unter Hochinjektion möglich ist 

[Hame 16]. Die Autoren setzten dazu Laser ein, die eine um bis zu Faktor 100 im Vergleich zu 

einer 1-Sonne-Halogenlampe erhöhte Ladungsträgergeneration ermöglichen. Eine genaue Charak-

terisierung der Injektionsabhängigkeit der Degradationsrate bei Beleuchtungsintensitäten über 

1 Sonne steht noch aus. Allerdings lässt sich mit den hier vorliegenden Daten eine grobe Abschät-

zung vornehmen: Die in Abb. 11.5 gezeigte Abweichungen zwischen Simulation und Messung 

lassen sich erklären, wenn die vorgenommene Erhöhung der Intensität von 1,0 auf 2,7 Sonnen die 

Degradation um einen Faktor ~2,3 von aRef (60°C) = 0,015 min-1 auf 0,035 min-1 beschleunigt hat. 

Legt man nun eine lineare Beschleunigung der Degradationsreaktion mit steigender Intensität 

zugrunde (was sicherlich nur eine sehr grobe Näherung darstellt), so müsste also für das Erreichen 

einer Referenzdegradationsrate von aRef (60°C) = 0,06 min-1 eine Intensität in der  Größenordnung 

von ~4 Sonnen gefordert werden, für aRef (60°C) = 0,6 min-1 eine Intensität von über 40 Sonnen. 

Eine Beschleunigung der Degradationsreaktion auf aRef (60°C) = 0,6 min-1 ist dann wohl nur noch 
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mittels geeigneter Laser-Beleuchtung realisierbar. Wenn man die Prozesse nicht auf Lebensdauer-

proben, sondern auf Solarzellen anwenden möchte, muss zusätzlich berücksichtigt werden, dass 

sich hier bei gleicher Beleuchtung auf Grund zusätzlicher Rekombinationskanäle ein niedrigeres 

Injektionsniveau einstellt; für die gleiche Degradationsrate muss also zusätzlich eine höhere 

Beleuchtungsintensität gewählt werden. Dieser Unterschied kann je nach Zellqualität z.B. einen 

Faktor 1,5 betragen [Herg 15]. Eine Referenzdegradationsrate von aRef(60°C) = 0,06 min-1, wäre 

dann (je nachdem, wie groß der tatsächliche Injektionsunterschied zwischen Solarzelle und 

Lebensdauerprobe ist) mit einer Beleuchtungsintensität von 4 bis 7 Sonnen zu erreichen  und 

würde bei einer Prozessdauer von 10 s in einem Temperaturfenster zwischen 260°C und 290°C 

eine zu 90% vollständige Regeneration ermöglichen (Abb. 11.7).  

 Wenn es auf diese Weise möglich ist, die Degradationsreaktion im notwendigen Ausmaß zu 

beschleunigen, kann das vollständige Potential der optimierten Regenerationsverfahren (s. 

Kap. 11.2) genutzt werden und der gesamte Prozess mit optimaler Ausbeute gemäß [Wilk 13a] in 

die Fließbandproduktion von Solarzellen integriert werden.  

 

Alle bisherigen Beobachtungen zu unvollständigen Regenerationsprozessen ließen sich innerhalb 

des einfachen 3-Zustands-Modells erklären, das von zeitunabhängigen Übergangsraten ausgeht. In 

Abb. 11.9 sind die Ergebnisse einer Untersuchung gezeigt, bei der die Entwicklung der Defekt-

konzentration während Regenerationsschritten bei Temperaturen über 230°C und einer Beleuch-

tungsintensität von 2,7 Sonnen gemessen wurde. Ein potentieller Einfluss der Annealing-Reaktion 

wurde durch einen Degradationsschritt (24 h, 45°C, 0,2 Sonnen) vor jeder Messung der Defektkon-

zentration ausgeschlossen.  
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Abb. 11.9: Defektkinetik während Regenerationsprozessen bei 2,7 Sonnen und Temperaturen über 230°C. 
Startpunkt ist der degradierte Zustand. Entgegen der Vorhersage aus dem zeitunabhängigen 3-Zustands-
Modell sättigen die Kurven nicht nach Erreichen des Defektminimums, sondern die Defektkonzentration 
steigt erneut an. 



 

 

 

 

 

Bei allen untersuchten Temperaturen über 250°C zeigt sich die erwartete unvollständige Regenera-

tion. Darüber hinaus fällt aber auf, dass sich entgegen der Vorhersagen aus dem 3-Zustands-Modell 

(z.B. Abb. 11.6) nach Erreichen der minimalen Defektkonzentration keine Sättigung auf diesem 

Niveau einstellt. Vielmehr steigt die Defektkonzentration wieder an und zwar umso schneller, je 

höher die Prozesstemperatur ist. Über die Lage des Endniveaus lässt sich auf Basis dieser Daten 

keine Aussage treffen. Eine instabile Oberflächenpassivierung konnte durch die Bestimmung des 

Anneal-2-Wertes (gemäß Kap. 3.7) ausgeschlossen werden. Damit ist es wahrscheinlich, dass das 

gemessene erneute Absinken der Lebensdauer nach Erreichen des Defekt-Minimums tatsächlich 

auf eine Reaktivierung von BO-Defekten zurückzuführen ist (oder es entstehen völlig neue 

rekombinationsaktive Defekte). Mit zeitlich konstanten Übergangsraten ist diese Beobachtung nicht 

innerhalb des 3-Zustands-Modells zu erklären.  

 Wenn aber z.B. die Regenerationsrate mit der Zeit abnehmen würde, dann würde sich mit jedem 

Zeitschritt das nach dem 3-Zustands-Modell errechnete Defektminimum zu höheren Defektkon-

zentrationen hin verschieben. Bei einer Regenerationsrate nahe Null würde sich das System dann 

wieder der maximalen, im degradierten Zustand gemessenen, Defektkonzentration annähern. Ein 

solches Verhalten könnte die in Abb. 11.9 gezeigten Konzentrationsverläufe erklären und wäre 

auch aus physikalischer Sicht nicht überraschend. Wie in Kap. 8.2 gezeigt, sind bereits kurze 

Temperaturschritte in der Größenordnung von 400°C in der Lage, die im Anschluss gemessene 

Regenerationsrate deutlich zu verringern. Ursache dafür ist vermutlich eine Umlagerung von 

Wasserstoff in einen Bindungszustand, in dem er danach nicht mehr für die Regenerationsreaktion 

zur Verfügung stehen kann. Eine Überlagerung dieses Effektes mit der Regeneration selbst würde 

zu den beobachteten Verläufen führen, da immer weniger mobiler Wasserstoff während der 

Regeneration zur Verfügung stehen würde und die Regenerationsrate dadurch stetig abnähme. Des 

Weiteren wäre es möglich, dass bei Temperaturen über 300°C zunehmend Wasserstoff-Effusion 

aus dem Si-Volumen auftritt, wodurch die Regenerationsrate ebenfalls absinken würde. Zur 

tatsächlichen Ursache einer Verringerung der Regenerationsrate mit der Zeit wurden jedoch bislang 

keine Untersuchungen durchgeführt. In jedem Fall bedeuten diese Beobachtungen aber, dass bei 

zunehmender Prozesstemperatur die tatsächliche Beleuchtungsdauer von immer größerer Bedeu-

tung wird und nicht mehr zwangsläufig von einer Sättigung im Defektminimum ausgegangen 

werden kann. Es wird deshalb empfohlen, die Prozessdauer so lange wie nötig, aber so kurz wie 

möglich zu wählen. 

 

In Kap. 11.3.1 wurde bereits begründet, dass es sinnvoll sein könnte, durch den Einsatz eines 

Lasers als Lichtquelle die Prozessdauern von Degradation und eventuell auch Regeneration weiter 

zu verringern. Der Hauptvorteil eines Lasers gegenüber Halogenlampen ist, dass sich dadurch hohe 

Intensitäten und damit hohe Generationsraten realisieren lassen. Dies kann nicht nur Degradation 



 

 

 

 

 

 

und Regeneration erheblich beschleunigen; unter Umständen führt die hohe Intensität automatisch 

zu einem ausreichenden Aufheizen der Substrate, so dass auf eine zusätzliche Heizung verzichtet 

werden kann.  

 Um die grundsätzliche Umsetzbarkeit dieser Idee zu überprüfen, wurde die bisher genutzte 

Halogen-Beleuchtung während des Regenerationsverfahrens durch einen 1064 nm-Laser ersetzt. 

Nach Kap. 2.3 hergestellte und vordegradierte Lebensdauerproben wurden außerhalb des Fokus 

positioniert und in Linien unterschiedlich oft abgerastert. Bei der in Abb. 11.10 gezeigten Probe 

wurde von links nach rechts die Anzahl der Scans pro Linie und damit die kumulierte Beleuch-

tungszeit erhöht. Die Beleuchtungsdauer der einzelnen Linien auf der Probe wurde aus der 

Verfahrgeschwindigkeit des Laserstrahls berechnet. Dabei wurde aus der Breite der Linien, 

innerhalb derer eine Erhöhung der PL-Intensität sichtbar ist, auf die Punktgröße des Laserstrahls 

geschlossen. Die sich durch die Laser-Behandlung ändernde Lebensdauer wurde mittels Photolu-

mineszenz (PL) ortsaufgelöst gemessen. Nach Abschluss des Regenerationsprozesses wurden die 

Proben 24 h bei 40°C, 0,2 Sonnen gelagert um eventuelle Annealingprozesse auszuschließen. 

Abb. 11.10 zeigt die nach dieser Lagerung gemessene Erhöhung der PL-Intensität, also eine 

Verbesserung der Lebensdauer innerhalb der beleuchteten Linien. Diese bleibt bei weiterer 

Beleuchtung (40°C, 0,2 Sonnen) stabil, BO-Defekte wurden also erfolgreich regeneriert.  

 

 
 

 

Abb. 11.10: Photolumineszenz-Bild einer Lebensdauerprobe 
nach Laser-Regeneration und anschließender Degradation 
unter Beleuchtung. Die vordegradierte Probe wurde von 
einem Laser in Linien abgerastert, wodurch sie gleichzeitig 
lokal beleuchtet und erhitzt wurde. Die Anzahl der Scans und 
damit die kumulierte Belichtungszeit steigen von links nach 
rechts.  
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Abb. 11.11: Entwicklung der BO-Defekt-
konzentration während der Laser-
Regeneration. Die Defektkonzentration 
sättigt auf einem niedrigen Niveau in ca. 
0,3 s.  

 

 

 



 

 

 

 

 

Die gemessenen PL-Intensitäten wurden in normierte BO-Defektkonzentrationen umgerechnet 

und in Abb. 11.11 über die abgeschätzte Beleuchtungsdauer pro Punkt aufgetragen. Es ergibt sich 

der übliche exponentielle Zusammenhang mit einer Regenerations-Zeitkonstanten in der Größen-

ordnung von 0,1 s. Die Sättigung wird bei einer geringen Defektkonzentration von ca. 10% nach 

0,3 s erreicht. Diese Ergebnisse wurden auch in [Wilk 14b] veröffentlicht. 

 Damit ist gezeigt, dass ein Laser-basierter Regenerationsprozess grundsätzlich umsetzbar ist. Die 

Regeneration aller Defekte erfordert eine Optimierung der Intensität in Bezug auf den dadurch 

verursachten Wärmeeintrag. Eine weitere Optimierung dieses Verfahren könnte sich aber 

insbesondere auch im Hinblick auf die Beschleunigung des Degradationsverfahrens lohnen.  

 

Nachdem nun bekannt ist, wie sich die wichtigsten Prozesse, die bei der Herstellung von Si-Solar-

zellen Anwendung finden, auf die Kinetik der BO-Regeneration auswirken, konnte die Regenerati-

onsreaktion so beschleunigt werden, dass bei 130°C eine Regenerations-Zeitkonstante von ca. 

5 min erreicht wurde. Auf Grund des komplexen Zusammenwirkens der vier Übergangsreaktionen 

zwischen den drei verschiedenen Zuständen der BO-Defekte, ermöglichte dies eine deutliche 

Erhöhung der Regenerationstemperatur auf über 230°C ohne Einschränkung der Vollständigkeit 

der Regenerationsreaktion bei ausreichend schnell regenerierenden Proben. Damit konnte die 

Reaktion in einem solchen Ausmaß beschleunigt werden, dass nun bei Regenerationstemperaturen 

bis zu 285°C Zeitkonstanten unter 1 s bei einer nach Erreichen der Sättigung zu 90% vollständigen 

Regeneration realisiert werden können. Die mathematische Vorhersage aus dem 3-Zustands-Modell 

konnte diesbezüglich experimentell bestätigt werden. Diese neuen Möglichkeiten ändern die die 

Regenerationsprozesse limitierenden Faktoren: Während bisher die Regeneration selbst, also die 

Umwandlung rekombinationsaktiver BO-Defekte in den inaktiven regenerierten Zustand, so 

langsam vonstattenging, dass seine Dauer im Wesentlichen auch die Dauer des Gesamtprozesses 

definierte, stellt nun die Degradationsreaktion das schwächste Glied in der Kette dar. Auf Grund 

unterschiedlicher Aktivierungsenergien wird diese bei zunehmender Temperatur im Vergleich zur 

Regenerationsreaktion weniger beschleunigt, so dass ihre Dauer ab ca. 230°C eine weitere 

Beschleunigung des Gesamtprozesses dadurch einschränkt, dass nicht schnell genug BO-Defekte 

vom annealten in den degradierten Zustand umgewandelt werden. Da dies aber die Startbedingung 

der Regenerationsreaktion darstellt, kann letztere wiederum erst verzögert eintreten. Zukünftige 

Prozessoptimierung muss sich deshalb auf das Verständnis der Abhängigkeiten der Degradations-

reaktion und auf die sich daraus ableitenden Möglichkeiten der Reduzierung der Prozessdauer 

konzentrieren. Dann kann auch die hier vorgestellte Methode der Laser-basierten Regeneration ihr 

gesamtes Potential entfalten und extrem schnelle Degradations- und Regenerationsprozesse mit 

Gesamtdauern von wenigen Sekunden ermöglichen. Die schnelle Regeneration bei Temperaturen 

über 230°C wurde zum Patent angemeldet [Wilk 13a]. 



 

 

 

 

 

 

 

Die rekombinationsaktiven Bor-Sauerstoff(BO)-Defekte stellen aktuell den wichtigsten limitieren-

den Faktor bei der möglichst kostengünstigen Herstellung hocheffizienter Solarzellen auf der Basis 

von kristallinem Cz-Silizium dar. Auf Solarzellen, die auf Grund dieser BO-Defekte degradiert sind, 

kann ein Regenerationsverfahren angewandt werden, welches die rekombinationsaktiven Defekte 

neutralisiert, wodurch erst das vollständige Potential der betroffenen Zellen genutzt werden kann. 

Dabei wird die Zelle bei leicht erhöhten Temperaturen Ladungsträgerinjektion ausgesetzt.  

 Startpunkt dieser Arbeit war die Beobachtung, dass ein solches Verfahren nur gelegentlich 

Wirkung zeigte und wenn, dann nur mit hohem Zeitaufwand realisierbar zu sein schien. Ein 

Modell, das die Funktionsweise der BO-Regeneration beschreiben könnte, lag ebenfalls nicht vor. 

Es galt also herauszufinden, welche Bedingungen notwendigerweise erfüllt sein müssen, damit die 

Regenerationsreaktion zuverlässig, kontrollierbar und schnell abläuft. Außerdem sollte ein Modell 

für die dabei ablaufenden Vorgänge erarbeitet werden, das diese Prozessabhängigkeiten erklären 

kann.  

 

Zu diesem Zweck wurden zunächst Simulationen innerhalb des 3-Zustands-Modells der BO-

Defekte durchgeführt, die zur Absteckung relevanter Parameterbereiche und zum Aufzeigen der 

Grenzen von Regenerationsprozessen herangezogen wurden. Das komplexe Zusammenwirken der 

vier bekannten Übergangsreaktionen der BO-Defekte (Degradation, Annealing, Regeneration und 

Destabilisierung) erwies sich dabei als entscheidend in zweierlei Hinsicht: Zum einen wirkt sich die 

Wahl der experimentellen Parameter, insbesondere aber nicht ausschließlich der Temperatur, direkt 

auf die eindeutige Interpretierbarkeit experimenteller Ergebnisse im Rahmen des 3-Zustands-

Modells aus. Zum anderen legen die unterschiedlichen Aktivierungseigenschaften der vier 

Übergangsreaktionen fest, welches Langzeit-Gleichgewicht sich zwischen den drei BO-Zuständen 

(annealt, degradiert und regeneriert) bei verschiedenen Temperaturen und Injektionsbedingungen 

einstellt. Sowohl Simulationen als auch experimentelle Untersuchungen konnten bestätigen, dass 

sich die BO-Defekte unter realen Beleuchtungsbedingungen im Langzeit-Gleichgewicht fast 

ausschließlich im regenerierten Zustand befinden. Dieses Ergebnis ist von zentraler Bedeutung für 

die Beurteilung der Langzeitstabilität der Leistung installierter Solaranlagen. Die Destabilisierung im 

Dunkeln erwies sich ebenfalls als irrelevant während der typischen Betriebsdauer von Solarzellen. 

Folglich kann die durch die Regeneration erreichte Bevölkerung des regenerierten Zustands der 

BO-Defekte als stabil angesehen werden. Ein zuverlässiges und industriell umsetzbares Regenera-

tionsverfahren besitzt also hohe wirtschaftliche Relevanz. 

 Da im Laufe dieser Arbeit die Kinetik der BO-Regeneration an vielen Proben untersucht 

werden sollte, die sich bezüglich ihres Materials oder der auf sie angewandten Prozesse unterschei-

den, musste sicher gestellt werden, dass trotz dieser Unterschiede die Vergleichbarkeit der Proben 

gewährleitet ist. Aus diesem Grund wurde empirisch eine Korrektur erarbeitet, die prozess- oder 

materialbedingte Injektionsunterschiede in unter den gleichen Bedingungen regenerierten Proben 



 

 

 

 

ausgleicht. Diese Korrektur bildete die Grundlage für alle weiteren Vergleiche zwischen der 

Regenerationskinetik verschiedener Proben und eröffnete die Möglichkeit für die darauf folgenden 

vielfältigen Untersuchungen zum Einfluss der Wasserstoffkonzentration auf die Regenerationskine-

tik. Dabei wurden verschiedene bei der Zellherstellung zentrale Prozessschritte abgedeckt und der 

Nachweis geführt, dass ohne Wasserstoff keine BO-Regeneration möglich zu sein scheint. Zu den 

zentralen Ergebnissen gehört dabei die Erkenntnis, dass die Fähigkeit von Oberflächenbeschich-

tungen, während Hochtemperatur-Feuerschritten atomaren Wasserstoff an das Si-Volumen abzu-

geben, Voraussetzung für das Stattfinden von BO-Regeneration ist, es sei denn, alternative Hydro-

genierungsverfahren kommen zum Einsatz. Darauf basierend bestimmt dann die genaue Ausgestal-

tung des Feuerprozesses die Kinetik anschließender Regenerationsprozesse. Insbesondere erwiesen 

sich hohe Maximaltemperaturen und hohe Abkühlraten als sehr vorteilhaft. Eine mögliche 

Erklärung liefert der Einfluss dieser Parameter auf die Wasserstoffkonzentration im Silizium-

Volumen bzw. auf dessen Bindungskonfigurationen nach Abschluss des Feuerprozesses.  

 Zusätzlich dazu stellte sich heraus, dass Vortemperschritte bei mittleren Temperaturen im 

Bereich zwischen 200°C und 400°C je nach genauer Temperatur und Dauer anschließende Regene-

rationsprozesse sowohl negativ als auch positiv beeinflussen können. Deshalb wurde eine 

Beteiligung mehrerer konkurrierender Reaktionen innerhalb des Si-Volumens postuliert, welche 

sich auf den Bindungszustand von Wasserstoff auswirken können. Dieser bestimmt dann wiede-

rum, ob und in welcher Menge Wasserstoff unter Regenerationsbedingungen innerhalb des Sili-

ziums in einen mobilen Zustand überführt werden kann. Die Resultate werfen ein neues Licht auf 

die Frage, wie es überhaupt möglich ist, dass bei Temperaturen ab ~60°C eine Reaktion ablaufen 

kann, in die womöglich atomarer Wasserstoff involviert ist, welcher bei solchen Temperaturen 

normalerweise kaum vorhanden sein dürfte. Ein Erklärungsansatz stellt die Injektionsabhängigkeit 

der Bindungsenergie von BH-Paaren dar. Deren Aufbrechen wurde als eine mögliche H-Quelle 

unter Regenerationsbedingungen identifiziert, was auch ein wesentlicher Grund dafür sein könnte, 

warum die Regenerationsreaktion nur unter Ladungsträgerinjektion ablaufen kann. Dies ist ein 

Kernpunkt der vorliegenden Arbeit, der schließlich ein wasserstoffbasiertes Modell der BO-

Regeneration überhaupt erst nahe legt.  

 Bezüglich der Materialabhängigkeit der Regenerationskinetik wurde ein Verfahren zur numeri-

schen Trennung verschiedener gleichzeitig auftretender Einflussgrößen vorgestellt und auf 

Materialien angewendet, die verschiedene Konzentrationen verschiedener Dotanden aufwiesen. 

Dies führte zu dem Ergebnis, dass mehrere Verunreinigungen, insbesondere aber nicht nur die 

Akzeptoren Bor und Gallium, in Abhängigkeit ihrer Konzentration im Si-Kristall die BO-Regene-

ration verzögern. Es wurde diskutiert, wie die Wechselwirkung zwischen unterschiedlichen Verun-

reinigungen und Wasserstoff in seinen verschiedenen Ladungszuständen in Silizium sowohl die 

während der BO-Regeneration zur Verfügung stehende Menge Wasserstoff als auch dessen 

Mobilität und damit schließlich die Regenerationsrate beeinflussen kann.  

 

Aus der Kombination dieser experimentellen Resultate wurde das H-Modell der BO-Regeneration 

entwickelt, in dessen Mittelpunkt die Annahme steht, dass die BO-Regeneration der H-Passivierung 

von rekombinationsaktiven BO-Defekten entspricht. Dies erfordert das Vorhandensein einer 

ausreichenden Menge mobilen Wasserstoffs unter Regenerationsbedingungen. Zum einen ist also 



 

 

 

 

 

 

grundsätzlich eine hohe H-Konzentration im Si-Volumen von Vorteil. Da aber nur atomarer 

Wasserstoff eine ausreichende Mobilität besitzt, um die beobachteten Vorgänge erklären zu 

können, ist eine weitere notwendige Bedingung für eine erfolgreiche Umwandlung von BO-

Defekten in den regenerierten Zustand, dass vor Beginn des Regenerationsverfahrens Wasserstoff 

in einem Bindungszustand gespeichert wird, aus dem er unter Regenerationsbedingungen gelöst 

werden kann. BH-Paare wurden als eine mögliche H-Quelle identifiziert, welche die notwendigen 

Bedingungen dafür erfüllt. Des Weiteren wurde vorgeschlagen, dass der Ladungszustand des 

atomaren Wasserstoffs in Silizium, welcher sich durch die für die Regeneration genutzte Beleuch-

tungsintensität manipulieren lässt, insofern eine entscheidende Rolle spielen könnte, als dass nur die 

Minderheitszustände H0 (neutral) bzw. H- (negativ geladen) mit dem positiv geladenen BO-Defekt 

im degradierten Zustand so interagieren können, dass es zu einer H-Passivierung des Defektes 

kommen kann. Dies kann ein weiterer Grund sein, warum die BO-Regeneration nur unter 

Ladungsträgerinjektion auftritt. Zusammenfassend konnte so ein Modell entwickelt werden, das 

eine mögliche Erklärung der Regenerationsreaktion bereitstellt und in Einklang mit allen bisherigen 

experimentellen Resultaten steht.  

 Die systematische Untersuchung verschiedener wichtiger Prozess- und Materialeigenschaften 

auf die Regenerationskinetik und das daraus abgeleitete Modell ermöglichte schließlich, den Ablauf 

des Regenerationsprozesses vorherzusagen und legte damit den Grundstein für die Beschleunigung 

des gesamten Verfahrens um mehrere Größenordnungen bis hin zur industriellen Realisierung. 

Einige Fragen, die mit der Übertragung der hier gewonnenen Ergebnisse auf das Regenerationsver-

halten fertiger Solarzellen und –module aufkommen könnten, wurden inzwischen ebenfalls 

untersucht, verstanden und beantwortet [Hies 16].  

 Das Problem der rekombinationsaktiven BO-Defekte in kristallinem Silizium kann damit als 

gelöst betrachtet werden und es ist wahrscheinlich, dass künftige auf Cz-Silizium basierende B-

dotierte Solarzellen einen Regenerationsprozess für BO-Defekte durchlaufen werden, der auf den 

im Rahmen dieser Arbeit gewonnen Erfahrungen und Erkenntnissen basiert.  



 

 

 

 

 

 

Es wurde nun zum ersten Mal ein Modell zur Erklärung der BO-Regeneration vorgestellt, das 

bereits viele Abhängigkeiten erklären kann, aber auch noch Fragen offen lässt. Für eine exaktere 

Formulierung der Modellvorstellung zur BO-Regeneration sind deshalb weitere experimentelle 

Untersuchungen vonnöten. 

 Zunächst wären Informationen darüber, wie sich die Regenerationsrate während des laufenden 

Regenerationsprozesses ändert, eine wichtige Grundlage für eine zuverlässige rechnerische 

Injektionskorrektur, die wiederum wichtig für die Vergleichbarkeit verschiedener Messergebnisse 

ist. Besonders aufschlussreich, aber auch kompliziert, wäre hier eine Messung der Regenerationsrate 

bei experimentell konstant gehaltenem Injektionsniveau. 

 Nicht weniger herausfordernd, aber auch interessant, dürfte die exakte Bestimmung des 

Zusammenhangs zwischen der Regenerationsrate und der tatsächlichen H-Konzentration bzw. der 

Konzentration der verschiedenen H-Ladungszustände im Si-Volumen unter Regenerations-

bedingungen sein.  

 Zusätzlich gilt es, in Langzeitmessungen temperaturabhängig zu prüfen, ob eventuell doch eine, 

wenn auch sehr schwache, Regeneration von BO-Defekten in Proben möglich ist, die keinen 

Wasserstoff enthalten. Dazu ist eine Oberflächenpassivierung notwendig, die sowohl keinen 

Wasserstoff enthält und damit auch keinen ans Si-Volumen abgeben kann, als auch ausreichend 

stabil unter Ladungsträgerinjektion bei typischen Regenerationstemperaturen ist. Da eine solche 

Beschichtung bisher nicht bekannt ist, wäre die Nutzung einer nasschemischen Passivierung mit 

gewissen Einschränkungen ein gangbarer Weg. Daraus könnten für das physikalische Verständnis 

der BO-Regeneration vor allem insofern wertvolle Erkenntnisse gewonnen werden, als dass 

Hinweise auf eine eventuelle katalytische Wirkung des Wasserstoffs innerhalb des Prozesses der 

BO-Regeneration entstehen könnten (oder auch nicht).  

 Eine alternative Methode wäre der direkte, eventuell spektroskopische, Nachweis des Entste-

hens einer neuen H-Bindung während der Regeneration, die z.B. auf eine (BO)-H-Bindung 

zurückgeführt werden könnte. Auch wenn der (BO)-Defekt im degradierten Zustand bisher nicht 

nachgewiesen werden konnte, wäre es möglich, dass die Wechselwirkung mit Wasserstoff den 

Nachweis des regenerierten Zustands gestattet. Das Ersetzen von Wasserstoff durch Deuterium 

könnte dabei zusätzliche Informationen liefern.  

 Über all diesen Überlegungen steht letztlich das Problem, dass über die Funktionsweise der 

Defektpassivierung durch Wasserstoff in Silizium nur wenig bekannt ist. Über den besonderen Fall 

der metastabilen Defekte liegen dabei bisher gar keine Informationen vor. Dies stellt ein besonders 

interessantes Forschungsfeld dar, da die Ergebnisse nicht nur für den speziellen BO-Defekt von 

Interesse sind, sondern auch auf andere sich zeitlich verändernde Defekte anwendbar sein könnten. 

 Nicht zuletzt ermöglichen die neuesten Ergebnisse zum enormen Potential schneller Regenera-

tionsvorgänge nun den nächsten Schritt, nämlich die Einführung der BO-Regeneration als Teil der 

industriellen Solarzellenproduktion. Hier wird Raum für weitere Optimierung des Regenerations-



 

 

 

 

 

 

verfahrens nach wirtschaftlichen Gesichtspunkten sein. Vor allem aber macht es nun Sinn, andere, 

bisher weniger wichtige, Probleme bei der Zellfertigung anzugehen, um das Wirkungsgradpotential 

neuer Zellkonzepte optimal ausschöpfen zu können. Insbesondere stellt sich nun die Frage: Wenn 

BO-Defekte in kristallinen Si-Solarzellen kein Problem mehr darstellen, was limitiert dann auf dem 

neuen, sehr viel höheren, Niveau die Lebensdauer in Cz-Silizium? 
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