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Einleitung

Im
"
Rahmen�ubereinkommen der Vereinten Nationen �uber Klima�anderungen\ wurde 1992

beschlossen:
"
Alle Vertragsparteien werden [: : :] die Entwicklung, Anwendung und Ver-

breitung | einschlie�lich der Weitergabe | von Technologien, Methoden und Verfahren

zur Bek�ampfung, Verringerung oder Verhinderung anthropogener Emissionen von [: : :]

Treibhausgasen in allen wichtigen Bereichen, namentlich Energie [: : :] f�ordern und dabei

zusammenarbeiten\ [1]. Dies geschah
"
besorgt dar�uber, da� menschliche T�atigkeiten zu

einer wesentlichen Erh�ohung der Konzentrationen von Treibhausgasen in der Atmosph�are

gef�uhrt haben, da� diese Erh�ohung den nat�urlichen Treibhause�ekt verst�arkt und da�

dies im Durchschnitt zu einer zus�atzlichen Erw�armung der Erdober
�ache und der Atmo-

sph�are f�uhren wird und sich auf die nat�urlichen �Okosysteme und die Menschen nachteilig

auswirken kann\ [2].

Die unabsehbaren Folgen, die bei der Verwendung fossiler Brennsto�e zur Energiegewin-

nung f�ur das Erdklima und damit auch f�ur die Menschheit entstehen, machen es demnach

notwendig, nach alternativen Energieformen zu suchen. Vom �okologischen Standpunkt

aus gesehen, sind regenerative Energien den im Moment in Deutschland fast ausschlie�-

lich eingesetzten Arten (fossile Brennsto�e und Kernkraft) �uberlegen, da sie kurzfristig

geschlossene Kreisl�aufe darstellen und nicht zu einer Erw�armung der Atmosph�are bei-

tragen. Regenerative Energieformen sind hierbei Solarstrahlung, Windenergie, Biomasse,

Erdw�arme und Wasserkraft. In den meisten Szenarien f�ur eine zuk�unftige nachhaltige

Energieversorgung spielt dabei die Solarstrahlung eine entscheidende Rolle [3].

Im Gegensatz zur Solarthermie ist die Photovoltaik, die direkte Stromerzeugung aus Son-

nenlicht, im Moment aber allenfalls bei dezentralen Insell�osungen wirtschaftlich attrak-

tiv. Daher mu� versucht werden, die Kosten der photovoltaischen Stromerzeugung zu

senken. Derzeit basieren etwa 85% der Photovoltaik-Module auf Solarzellen aus kristalli-

nem Silizium [4]. Bevor eventuell kosteng�unstigere D�unnschicht-Solarzellen aus anderen

Materialien zur Verf�ugung stehen, sollte daher versucht werden, Einsparpotentiale bei

Silizium-Solarzellen auszunutzen.

Bei allen monokristallinen und blockgegossenen multikristallinen Silizium-Arten fallen

neben den Kosten f�ur die Kristallisation noch zus�atzliche kostenintensive S�ageschritte

an. Au�erdem k�onnen nur etwa 50% des Blockmaterials zu Wafern verarbeitet werden.

Daher wird seit l�angerem versucht, die zur Zellherstellung ben�otigten Silizium-Wafer be-

reits in der sp�ater prozessierten Gr�o�e kristallisieren zu lassen. Die gr�o�ten M�oglichkei-

ten zur Kostenreduktion bieten Verfahren, bei denen die Geschwindigkeitsvektoren der

Kristallisations- und Ziehrichtung entkoppeln und somit einen sehr schnellen Herstel-

lungsproze� erm�oglichen. Ein Beispiel f�ur ein solches Verfahren ist RGS (Ribbon Growth

on Substrate)-Silizium, das von der Firma Bayer AG entwickelt wird und sich noch im

Versuchsstadium be�ndet. RGS-Silizium weist herstellungsbedingt im Vergleich zu aus

Bl�ocken ges�agtem mono- und multikristallinem Silizium eine gr�o�ere Anzahl an Defekten

5



6 EINLEITUNG

auf, die den Wirkungsgrad der Solarzelle beeintr�achtigen kann.

Das Ziel dieser Arbeit ist es, durch die Materialcharakterisierung und die Herstellung

von Solarzellen aus RGS-Silizium prinzipielle Aussagen �uber die Eignung dieses Materi-

als zur Solarzellenproduktion zu machen. Dabei steht das Erzielen eines m�oglichst hohen

Wirkungsgrads im Vordergrund. Die gewonnenen Ergebnisse gelangen direkt an den Her-

steller zur�uck und k�onnen so schnell und e�ektiv in die Materialentwicklung ein
ie�en.

Im ersten Kapitel wird der verwendete Solarzellenproze� in seiner Grundform detailliert

erl�autert. Von ihm ausgehend k�onnen materialspezi�sche �Anderungen zur Anpassung auf

unterschiedlichste Silizium-Arten vorgenommen werden. Er beinhaltet einen Fotolitho-

gra�eschritt und verzichtet auf die industrien�ahere Metallisierung mittels Siebdruck, da

zun�achst Grundsatzfragen zur Potentialabsch�atzung f�ur RGS-Silizium im Vordergrund

stehen.

Mit atomarem Wassersto� lassen sich Defekte, die gerade in multikristallinem Silizium

auftreten, passivieren. Daher wird diese Technik bereits in diesem Kapitel eingef�uhrt und

ihre Wirkungsweise anhand verschiedener multikristalliner Materialien untersucht.

Durch Getterschritte k�onnen Fremdatome aus dem Kristallvolumen entfernt und da-

mit die Kristalleigenschaften verbessert werden. Dies w�are besonders f�ur das defektreiche

RGS-Material von Bedeutung. Daher werden im zweiten Kapitel an unterschiedlichen mul-

tikristallinen Silizium-Arten Getterstudien vorgenommen. Es sollen dabei aber nur solche

Schritte verwendet werden, die schon Bestandteil des Solarzellenprozesses sind und somit

keinen Mehraufwand erfordern. Entscheidend ist au�erdem die Untersuchung, inwiefern

H-Passivierung und Getterschritt zusammenwirken und ob sich die positiven E�ekte ad-

dieren lassen.

Nachdem die in den ersten Kapiteln erzielten Ergebnisse f�ur alle multikristallinen Silizium-

Materialien von Interesse sind, beginnen im dritten Kapitel die Untersuchungen von RGS-

Silizium. Zun�achst wird der RGS-Gie�proze� prinzipiell erl�autert und auf die entscheiden-

den Unterschiede im Vergleich zu anderen kristallinen Silizium-Arten eingegangen.

Das vierte Kapitel besch�aftigt sich dann mit der Charakterisierung der RGS-Ausgangswa-

fer. Hier werden die f�ur die sp�atere Solarzellenherstellung wichtigsten Parameter wie die

Defektdichte, die elektrischen Eigenschaften sowie die Di�usionsl�angen und Lebensdauern

der Minorit�atsladungstr�ager bestimmt.

Im f�unften Kapitel schlie�lich werden die RGS-Solarzellenergebnisse vorgestellt. Nach

grunds�atzlichen Untersuchungen zur Homogenit�at wird versucht, den Solarzellenproze�

aufgrund der in den ersten Kapiteln gewonnenen Erkenntnisse auf RGS-Silizium anzu-

passen. Daf�ur werden Getterstudien sowie Untersuchungen zur H-Passivierung und zur

mechanischen Ober
�achentextur vorgenommen.

Das Resultat ist ein f�ur RGS-Silizium optimierter Solarzellenproze�, anhand dessen sich

Aussagen �uber das wirtschaftliche Potential f�ur Solarzellen aus RGS-Silizium tre�en las-

sen.



Kapitel 1

Prozessierung multikristalliner

Silizium-Solarzellen

Alle in dieser Arbeit hergestellten Solarzellen aus multikristallinem Silizium haben ei-

ne p-Grunddotierung. Die H�ohe der Bor-Konzentration betr�agt 1{4�1016 cm�3 (spezi�-

scher Widerstand � = 0,4{2 
cm). Diese Dotierungskonzentration ist ein Kompromi�,

der sich aus einem Anstieg des S�attigungsstroms aus der Basis mit sinkender und R�uck-

gang der Ladungstr�agerlebensdauer mit steigender Konzentration ergibt [5]. Die Wahl

von p-dotiertem Grundmaterial erlaubt au�erdem schon w�ahrend des Prozessierens die

Anwendung von Gettertechniken ohne einen Zusatzschritt. Gerade in Material geringerer

Qualit�at (multikristallines im Vergleich zu monokristallinem Silizium) mit einem h�ohe-

ren Grad an Verunreinigungen kann dadurch eine Steigerung der Zellparameter erreicht

werden. In Kapitel 2 wird darauf noch genauer eingegangen.

Zun�achst soll aber der verwendete Solarzellenproze� erl�autert werden, da er die Grundlage

aller Untersuchungen an den hergestellten Solarzellen ist. Es wurde Wert darauf gelegt,

einen m�oglichst zuverl�assigen Proze� f�ur weitergehende Optimierungen an den unter-

schiedlichsten Materialien zur Verf�ugung zu haben. Daher kann es nicht Sinn und Zweck

dieses Prozesses sein, in seiner Grundform bereits h�ochste Wirkungsgrade zu erzielen.

In Kapitel 1.2 wird mit ersten Ergebnissen die Wassersto�passivierung von multikristal-

linen Solarzellen eingef�uhrt. Es wird sich im weiteren Verlauf dieser Arbeit herausstellen,

da� diese Technik ein wichtiger Schritt zur Verbesserung von Solarzellen aus defektreichem

multikristallinem Silizium sein kann.

1.1 Standard-Hochleistungsproze� f�ur

multikristalline Silizium-Solarzellen

Ein Proze� zur Erzielung hoher Wirkungsgrade von Solarzellen aus multikristallinem Sili-

zium hat mehrere Aufgaben: Zum einen soll damit die G�ute eines Materials basierend auf

dem erreichbaren absoluten Wirkungsgrad sowie der Homogenit�at abgesch�atzt werden.

Andererseits k�onnen durch gezielte Ver�anderungen der Parameter Optimierungen von

Proze�schritten vorgenommen werden und damit Materialeigenschaften studiert werden.

Beide Zielsetzungen, Qualit�atskontrolle und Materialanalyse, lassen sich nur erfolgreich

verwirklichen, wenn ein Proze� vorliegt, der zuverl�assige und reproduzierbare Ergebnisse

liefert. Dieser Proze� kann nicht f�ur alle Materialien identisch sein, da gerade f�ur Solarzel-

len aus multikristallinem Silizium gilt, da� sich diese in ihren Eigenschaften (Korngr�o�e,
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8 KAPITEL 1. PROZESSIERUNG MULTIKRISTALLINER SI-SOLARZELLEN

Verunreinigungen, ...) teilweise erheblich voneinander unterscheiden und damit material-

spezi�sche Proze�parameter und -schritte erfordern k�onnen. Dennoch ist die Entwicklung

eines allgemeinen Standardprozesses f�ur Hochleistungssolarzellen von gro�er Wichtigkeit,

da er als Grundlage f�ur von ihm ausgehende Optimierungen dient. Er sollte sich auf

ein Minimum an Proze�schritten beschr�anken, um ein H�ochstma� an Reproduzierbarkeit

und Zuverl�assigkeit zu gew�ahrleisten. Gleichzeitig sollten die Solarzellenparameter jedoch

nicht zu sehr durch eine zu einfache Proze�f�uhrung limitiert werden. Die Umsetzung bei-

der Forderungen ergibt einen Kompromi�, der im folgenden dargestellt wird.

1.1.1 Vorbehandlung

Die prozessierte Wafergr�o�e des in dieser Arbeit angewandten und beschriebenen n- auf p-

Typ Standardprozesses betr�agt 5 x 5 cm2, so da� der Wafer vor dem Proze� mit Hilfe einer

Wafers�age auf dieses Format gebracht werden mu�1. Besitzt der Wafer eine sehr unebene

Ober
�ache, wird sie durch eine S�agebehandlung eingeebnet, um sp�ater eine fotolithogra�-

sche De�nierung des Frontkontakts zu erm�oglichen2. Bei mit Hilfe von Draht- oder Innen-

lochs�agen aus einem Block geschnittenen Scheiben mu� vor Proze�beginn eine defektreiche

Ober
�achenschicht entfernt werden. Dazu wird eine modi�zierte CP6 Politur�atze [6] ver-

wendet, die aus einer L�osung von HF(50%)-HNO3(65%)-CH3COOH(100%) im Volumen-

verh�altnis 3:43:7 besteht und eine isotrope �Atzgeschwindigkeit von 0,65 �m/min liefert.

Um den S�ageschaden zu beseitigen, werden damit die obersten 20 �m abge�atzt. Bei dieser

Vorbehandlung wird bewu�t eine isotrope �Atzung gew�ahlt, um Zellen unterschiedlicher

Kornstruktur miteinander vergleichen zu k�onnen. Dies w�are bei der Wahl einer anisotro-

pen �Atzl�osung, wie NaOH oder KOH, nicht m�oglich, da hierbei die Re
exion einzelner

Kristallite stark di�erieren und es damit zu Schwankungen in der Kurzschlu�stromdichte

Jsc kommen kann.

1.1.2 Emitterdi�usion

Vor der Emitterdi�usion ist es notwendig, die Waferober
�ache von letzten Spuren metalli-

scher und organischer Verunreinigungen zu befreien, da diese sonst w�ahrend der Di�usion

bei den gew�ahlten hohen Temperaturen in das Waferinnere gelangen und die Lebensdauer

erniedrigen k�onnen. Dies wird durch einen zweistu�gen Proze� erreicht [7].

Im ersten Schritt wird die Ober
�ache in einer Mischung aus H2SO4(98%) und H2O2(30%)

im Verh�altnis 4:1 bei einer Temperatur >80 �C f�ur 10 min aufoxidiert. Anschlie�end wird

das entstandene Oxid in einer w�assrigen HF(50%)-L�osung von 2 vol% entfernt, und unter

N2 erfolgt das Beladen der Wafer in den Di�usionsofen.

Nach dem Einbau in den Di�usionsofen werden die Proben auf 820 �C erhitzt. Bei der

folgenden
"
Open-tube\-Di�usion dient 
�ussiges POCl3 als Phosphorquelle. Das Tr�ager-

gas N2 str�omt durch das POCl3-Vorratsgef�a� (
"
Bubbler\) und gelangt vermischt mit ei-

nem schwachen Sauersto�strom in das hei�e Quarzrohr. Bei der gew�ahlten Temperatur

(820 �C) reagiert POCl3 mit O2 zu P2O5 und Cl2. An der Waferober
�ache bildet sich aus

P2O5, O2 und Si ein Phosphorsilikatglas, das als Di�usionsquelle dient [5]. Das entstan-

dene Chlor reinigt sowohl das Quarzrohr als auch die Waferober
�ache durch die Bildung

1Abweichend davon ist auch eine Gr�o�e von 5 x 2,5 cm2 m�oglich.
2Dies gilt insbesondere f�ur RGS (Ribbon Growth on Substrate)-Silizium, siehe auch Kapitel 5.1.1.
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�uchtiger Metallverbindungen [8].

4POCl3 + 3O2 ! 2P2O5 + 6Cl2 (1.1a)

P2O5 +O2 + Si! SiO2 : P (1.1b)

Nach dem P2O5-Belegungsschritt folgt bei derselben Temperatur ein weiterer Proze�-

abschnitt unter O2 (
"
Drive-in\), der f�ur ein tieferes P-Di�usionspro�l sorgt. Nach der

Di�usion wird das Phosphor-Silikatglas in einer w�assrigen HF(50%)-L�osung (4 vol%) ent-

fernt und mit einem Vier-Punkt-Me�ger�at der Schichtwiderstand Rsheet bestimmt, der bei

der Standarddi�usion im Bereich zwischen 80{110 
/sq. liegt.

Diese Art der P-Di�usion hat gegen�uber anderen in der Literatur beschriebenen Di�usio-

nen bei h�oheren Temperaturen (>900 �C) [9] den Vorteil, da� die Bildung einer mehrere

hundert nm breiten mit Phosphor hoch dotierten (>1020 cm�3) Schicht an der Ober
�ache

("Dead Layer") verhindert wird, die durch erh�ohte Rekombination die Zellparameter ver-

schlechtert. Andere Autoren [10,11] schlagen eine zweistu�ge Di�usion vor, bei der nach

dem ersten Belegungsschritt mit Phosphor die Quelle (das Phosphorsilikatglas) entfernt

und in einem weiteren Ofenschritt bei Temperaturen >1000 �C das endg�ultige Di�usi-

onspro�l ausgebildet wird. Das dadurch erzeugte Gau�f�ormige Pro�l zeichnet sich durch

das fast vollst�andige Fehlen einer Dead Layer aus. Das in dieser Arbeit mit der Standard-

di�usion erzielte Phosphor-Pro�l stellt jedoch einen befriedigenden Kompromi� zwischen

betriebenem Aufwand und erreichten Eigenschaften dar. Durch nachfolgende Hochtem-

peraturschritte (Thermische Oxidation, Al-Getterschritt) kann das Pro�l gem�a� [10,11]

noch positiv beein
u�t werden (siehe Kapitel 2.2).

0 200 400 600 800 1000
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1018

1019

1020

1021

SIMS-Messung
Standarddiffusion
Standarddiffusion + Therm. Oxidation

P
[c

m
]

-3

Tiefe [nm]

Abbildung 1.1: P-Pro�l der Standarddi�usion mit und ohne nachfolgende thermische Oxidation, be-
stimmt durch SIMS.

Abb. 1.1 zeigt das Di�usionspro�l der Standarddi�usion, bestimmt durch Sekund�arionen-

Massenspektroskopie (SIMS). Hierbei wird die gesamte Zahl der eingebauten P-Atome

ber�ucksichtigt; die Konzentration der tats�achlich elektrisch aktiven P-Atome kann davon

deutlich nach unten abweichen, wie Messungen nach der Stripping-Hall-Methode an den
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gleichen Proben ergeben haben. Durch den nachfolgenden Hochtemperaturschritt wird

das P-Pro�l tiefer in den Wafer hineingetrieben.

1.1.3 Thermische Oxidation

An der Waferober
�ache be�nden sich unabges�attigte Bindungen der Si-Atome (
"
Dangling

Bonds\), die Zust�ande in der Bandl�ucke induzieren und somit als Rekombinationszentren

wirken. Um die Rekombinationsgeschwindigkeit an der Ober
�ache Sf zu erniedrigen, wird

versucht, diese o�enen Bindungen abzus�attigen. Dies wird durch eine thermische Oxida-

tion der Ober
�ache erreicht. Unter Zugabe von Sauersto� wird die Siliziumober
�ache bei

Temperaturen >800 �C zu SiO2 oxidiert, das entstehende Oxid w�achst in die Si-Schicht

hinein und bildet eine neue, ungest�orte Grenzschicht SiO2/Si.

Um eine m�oglichst homogene Oxidation und eine von Verunreinigungen freie Grenzschicht

zu erreichen, ist es wichtig, vor der Oxidation die nat�urliche Oxidschicht auf dem Wa-

fer zu entfernen [12]. Dies erfolgt durch die in Kapitel 1.1.2 beschriebene Reinigung.

Die gew�unschte Dicke der SiO2-Schicht l�a�t sich durch die Dauer des O2-Flusses bei der

gew�ahlten Temperatur einstellen3. Hierbei gilt grunds�atzlich, da� eine dickere Oxidschicht

zu geringeren Werten von Sf f�uhrt. Die Dicke der Oxidschicht wird jedoch nach oben da-

durch begrenzt, da� sie die Eigenschaften der Antire
exionsschicht (AR), die sp�ater auf

der SiO2-Schicht aufgebracht wird, nicht negativ beein
ussen soll. Ein merkliches Ab-

sinken von Jsc (>1% relativ) tritt bei einer Si3N4-AR erst ab Dicken >30 nm, f�ur eine

ZnS/MgF2-AR jedoch bereits ab Dicken >15 nm auf [14]. F�ur den Standardsolarzellenpro-

ze� wird daher eine Oxiddicke von ca. 10 nm gew�ahlt, die sich in der Grenz
�achenst�orstel-

lendichte in der Bandmitte kaum von einem sehr viel dickeren Oxid unterscheidet [12]. In

Abb. 1.1 erkennt man, da� durch die Bildung des thermischen Oxids die P-Atome weiter

in den Wafer hineingetrieben werden, der Punkt der h�ochsten P-Konzentration ist um

ca. 10 nm verschoben.

Die Oxidation �ndet wie die P-Di�usion in einem Quarzrohr statt. Nach dem Beladen

des Rohres und Aufheizen auf 900 �C unter N2-Flu� schlie�t sich die Oxidation in O2-

Atmosph�are und ein Ausheilschritt unter Ar-Flu� an. Abgek�uhlt und entladen wird eben-

falls unter N2-Flu�.

In Abb. 1.2 sind die internen Quantenausbeuten von zwei bis auf die Ober
�achenpassi-

vierung gleich prozessierten Solarzellen aus Eurosil P434 mit identischer Kornstruktur zu

sehen. Erkennbar ist eine h�ohere Quantenausbeute im kurzwelligen Bereich durch vermin-

derte Rekombination an der Ober
�ache durch das passivierende thermische Oxid.

1.1.4 Al-Getterschritt und Back Surface Field

Ebenso wie auf der Vorderseite spielt auch die r�uckseitige Rekombination von Minori-

t�atsladungstr�agern eine Rolle, wenn deren Di�usionsl�ange Ldiff in die Gr�o�enordnung

der Zelldicke kommt oder diese �ubersteigt. Daher wird auch auf der R�uckseite der Zelle

versucht, Minorit�atsladungstr�ager an der Rekombination zu hindern und von der Grenz-

schicht Silizium-R�uckkontakt fernzuhalten. Dazu wird eine hochdotierte p+-Schicht er-

zeugt, die auf die Elektronen (Minorit�aten) wie ein Spiegel wirkt (Back Surface Field,

BSF) [15,16]. Am einfachsten wird diese hochdotierte Schicht durch das Einsintern von

Aluminium erreicht, das bei Temperaturen >577 �C mit Silizium ein Eutektikum bildet.

3Die Wachstumsrate ist f�ur P-Konzentrationen >1019 cm�3 auch noch dotierungsabh�angig [13].
4Hersteller dieses blockgegossenen multikristallinen Silziums ist die Firma Eurosolare, Italien.
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Abbildung 1.2: Verminderung der Ober
�achenrekombination durch die passivierenden Eigenschaften
des thermischen Oxids f�uhrt zu h�oheren Quantenausbeuten im kurzwelligen Spektralbereich.
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Al-Si fl.
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T > 577 °C, kühlen

Si
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Abbildung 1.3: Bildung des Aluminium Back Surface Fields: Die aufgebrachte Al-Schicht (a) bil-
det oberhalb 577 �C ein Eutektikum (b), dessen Zusammensetzung temperaturabh�angig ist [17]. Beim
Abk�uhlen (c) rekristallisiert das Silizium, und Aluminium wird in der Konzentration des L�oslichkeits-
limits bei der momentanen Temperatur im Silizium eingebaut. Unterhalb 577 �C verfestigt sich die
Al/Si-Legierung (d).

In Abb. 1.3 ist dargestellt, wie diese hochdotierte Schicht gebildet wird. Die H�ohe von Sb
ist sowohl abh�angig von der Sintertemperatur, als auch entscheidend von der Dicke der

aufgebrachten Al-Schicht. Einen sehr guten BSF-E�ekt mit r�uckseitigen Ober
�achenre-

kombinationsgeschwindigkeiten Sb < 1000 cm/s erh�alt man erst ab Schichtdicken >10 �m

[17{19].
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Die Bildung des Al-BSFs hat zwei weitere entscheidende Vorteile: Einerseits wird der bei

der P-Di�usion erzeugte r�uckseitige Emitter durch den Einbau von Aluminium �uberkom-

pensiert, zum anderen zeigt Aluminium vor allem bei multikristallinem Silizium einen

ausgepr�agten Gettere�ekt. Dadurch k�onnen metallische Verunreinigungen aus dem Silizi-

um entfernt werden womit die Di�usionsl�ange Ldiff erh�oht wird. In Kapitel 2.2 wird dies

noch eingehend behandelt.

Die Al-Schicht wird durch Aufdampfen in einem Elektronenstrahlverdampfer erzeugt.

Aus Zeitgr�unden wurde eine Schichtdicke von 2 �m gew�ahlt (Reinheit des Aluminiums:

99,999%). In einem Quarzrohr wird bei einer Temperatur von 800 �C unter N2-Flu� und

mit Temperaturrampen von einigen �C/min das BSF gebildet. Die sich in dieser Art von

Proze�f�uhrung ergebenden Werte von Sb liegen im Bereich von 103{104 cm/s [12]. Die

unterhalb von 577 �C erstarrte siliziumhaltige Al-Schicht wird abschlie�end in HCl(37%)

bei ca. 60 �C abge�atzt, um darin gel�oste (gegetterte) Verunreinigungen zu entfernen.

Weitere detaillierte Untersuchungen zum Thema Getterung werden in Kapitel 2 er�ortert.

1.1.5 Fotolithogra�e

Die fotolithogra�sche De�nierung des Frontkontakts bietet die M�oglichkeit, sehr kleine

Kontakt�ngerbreiten von ca. 15{20 �m im Vergleich zu ca. 100 �m breiten Fingern beim

Siebdruck herzustellen. Damit kann die Metallbedeckung der Solarzelle reduziert und Jsc
erh�oht werden. Au�erdem kann auf Emittern mit geringerer P-Ober
�achenkonzentration

gearbeitet werden ([P] � 1019 cm�3), wenn als Kontaktmetall Titan verwendet wird [5].

Dies erh�oht die interne Quantenausbeute im kurzwelligen Spektralbereich aufgrund der

verminderten Auger-Rekombination im Emitter.

In Abb. 1.4 ist die Frontmetallisierung mit Hilfe der Lithographie schematisch dargestellt.

Um eine trockene Ober
�ache zu erhalten, werden die Proben bei 170 �C ausgeheizt und

anschlie�end der in Aceton l�osliche Fotolack mit einem Spinner 10 �m dick aufgetragen.

Nach einem Trocknungsschritt bei 100 �C wird der Positivlack durch eine Maske belich-

tet, der auf dem 5 x 5 cm2 Wafer vier 2 x 2 cm2 Solarzellen de�niert. Im Entwickler

werden die belichteten Bereiche, die sp�ater metallisiert werden sollen, entfernt. Bevor der

Frontkontakt mittels Elektronenstrahlverdampfung aufgetragen wird, mu� das sich auf

der Waferober
�ache be�ndende Oxid in einer L�osung aus gepu�erter HF entfernt werden

(HF(50%)-NH4F(40%)-H2O im Verh�altnis 1:7:40). Das mit einer Dicke von 50 nm aufge-

Si

Fotolack

Aufspinnen Belichten Entwickeln

Oxid öffnen Metallisieren Lift-off

SiO2

Abbildung 1.4: Schematische Darstellung des Fotolithogra�eprozesses zur De�nierung des Frontkon-
takts, n�ahere Erl�auterungen im Text.
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dampfte Titan sorgt f�ur eine gute Haftung des Kontakts auf dem Silizium. Darauf werden

50 nm Palladium (korrosionsbest�andig) und schlie�lich die gut leitende Silberschicht (3{

3,5 �m) aufgebracht. In Aceton wird nun unter Verwendung eines Ultraschallbads der Lack

gel�ost, und die Metallschichten zwischen den Fingern werden abgehoben (
"
Lift-o�\). Dazu

ist es notwendig, da� die Lackdicke deutlich gr�o�er als die aufgedampfte Metallschicht ist.

Au�erdem funktioniert der Lift-o�-Proze� nur gut, wenn die Kanten zwischen belichteten

und unbelichteten Bereichen scharf sind. Auf der R�uckseite wird anschlie�end ganz
�achig

der Al-R�uckkontakt mit einer Dicke von 2 �m aufgedampft.

Um den Kontaktwiderstand zwischen Silizium und Metall durch die Bildung von Metall-

siliziden weiter zu verringern, wird der Wafer in einer Atmosph�are aus 90% Ar2 und 10%

H2 bei 380
�C 30 min gesintert. Dabei wird auch die eventuell durch R�ontgenstrahlung

w�ahrend der Elektronenstrahlverdampfung gesch�adigte SiO2/Si Grenzschicht ausgeheilt

[20].

Der Standardzellproze� endet mit dem Trennen der Zellen und des parasit�aren p/n-�Uber-

gangs durch eine Wafers�age. Optional wird nach der Zellcharakterisierung eine Antire
e-

xionsschicht aufgetragen (Kapitel 1.2.4). Abb. 1.5 verdeutlicht noch einmal schematisch

die einzelnen Proze�schritte.

P-Diffusion Therm. Oxidation BSF-Bildung

Metallisierung Zelltrennen Antireflexionsschicht

p

n+

p

n+

p

n+

p+

p

n+

p

n+

p+

p

n+

p+p+

Abbildung 1.5: Schematische Darstellung des in der vorliegenden Arbeit angewandten Standardprozes-
ses.

1.1.6 Zellcharakterisierung

An den prozessierten Solarzellen werden die unbeleuchtete und die beleuchtete Strom-

Spannungs-Kennlinie (I-V-Messung) aufgenommen. Der dazu verwendete Sonnensimu-

lator ist im Detail in [21] beschrieben. Aus der beleuchteten Kennlinie erh�alt man die

f�ur den Betrieb wichtigen Parameter der o�enen Klemmspannung (Voc), der Kurzschlu�-

stromdichte (Jsc), des F�ullfaktors (FF) sowie des Wirkungsgrads (�) der Solarzelle. Die

unbeleuchtete Kennlinie liefert R�uckschl�usse auf Widerstandsverluste (Serienwiderstand

Rs, Parallelwiderstand Rsh, Diodens�attigungsstr�ome I01, I02 und Diodenfaktoren n1, n2).

Das diesen Parametern zugrunde liegende 2-Dioden-Modell der Solarzelle wird in [5] her-

geleitet.

Als weitere standardm�a�ig durchgef�uhrte Charakterisierung wird die spektrale Emp�nd-

lichkeit (Spectral Response, SR) der Zelle gemessen. Dazu wird die Zelle mit einem mo-

nochromatischen Lichtstrahl der Wellenl�ange � beleuchtet und der Kurzschlu�strom Isc
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gemessen. Die externe spektrale Emp�ndlichkeit ergibt sich dann mit der eingestrahlten

Lichtleistung F(�) zu

SRext(�) =
Isc(�)

F (�)
(1.2)

Durch den �Ubergang von Isc zu Ladungstr�ager- und Photonenzahlen erh�alt man die exter-

ne Quantenausbeute (EQE), welche angibt, wieviele der auf die Solarzelle eingestrahlten

Photonen einer Wellenl�ange Ladungstr�ager erzeugen, die nicht rekombinieren und zum

gemessenen Strom beitragen.

EQE(�) = SRext(�)
hc

e�

(1.3)

Dabei ist h das Plancksche Wirkungsquantum, c die Lichtgeschwindigkeit und e die Ele-

mentarladung. Werden nur die Photonen ber�ucksichtigt, die auch tats�achlich in die So-

larzelle eindringen, ergibt sich mit der wellenl�angenabh�angigen Re
exion R(�) die interne

Quantenausbeute (IQE) zu

IQE(�) = EQE(�)
1

(1� R(�))
: (1.4)

Die Messung der spektralen Emp�ndlichkeit erfolgt an einer Anlage, die in [21] beschrie-

ben ist. Zus�atzlich zum monochromatischen Me�licht wird die Zelle ganz
�achig mit einem

Wei�licht (Biaslicht) beleuchtet, das in der Bandl�ucke vorhandene Trapniveaus abs�atti-

gen kann und f�ur realistischere Arbeitsbedingungen der Solarzelle sorgt. Der Ein
u� des

Biaslichts auf die IQE ist in Abb. 1.6 zu erkennen. Ab einer Intensit�at des Biaslichts

von 0,1 Sonnen �andert sich das Me�signal im langwelligen Sprektralbereich kaum noch,

andererseits verrauscht das Me�signal bei zu hoher Intensit�at (>0,2 Sonnen) im kurzwel-

ligen Spektralbereich bei einer ganz
�achigen Beleuchtung mit Biaslicht. Daher wird f�ur

alle Messungen eine St�arke von 0,1 Sonnen gew�ahlt, bei der f�ur die meisten der in dieser

Arbeit untersuchten multikristallinen Silizium-Solarzellen eine hinreichende Abs�attigung

der Traps gew�ahrleistet ist. Mit h�oheren Biaslichtintensit�aten kann gemessen werden,

wenn nur ein kleiner Bereich um den Mess
eck herum beleuchtet wird (Abb. 1.6 rechts).

Die Re
exion der Solarzelle wird in einem Spektrometer mit Hilfe einer Ulbrichtkugel

wellenl�angenabh�angig gemessen.
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Abbildung 1.6: Ein
u� des Biaslichts auf die IQE einer RGS-Solarzelle: Mit zunehmender Lichtinten-
sit�at werden mehr und mehr Trapniveaus abges�attigt, die IQE im langwelligen Bereich (und damit Ldiff )
nimmt zu. Links eine Messung mit ganz
�achigem Biaslicht, rechts wird nur ein kleiner Ausschnitt um den
Mess
eck herum beleuchtet. Angegeben sind au�erdem die aus der IQE bestimmten Di�usionsl�angen.



1.2. WASSERSTOFFPASSIVIERUNG MULTIKRISTALLINER

SILIZIUM-SOLARZELLEN 15

Interne Quantenausbeute und Di�usionsl�ange

Die Absorption von Licht in Silizium ist abh�angig von der Wellenl�ange �; je gr�o�er die

Wellenl�ange desto geringer die Absorption. Daher liefert die interne Quantenausbeute

Informationen �uber die Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager. Je nach Ort der Ge-

neration m�ussen diese eine unterschiedlich lange Strecke in der Solarzelle zur�ucklegen, bis

sie in den Bereich des Emitters gelangen, dort durch das elektrische Feld getrennt werden

und zum Strom beitragen. Ein hoher Wert der IQE im langwelligen Bereich gibt einen

Hinweis auf eine hohe Di�usionl�ange. Basore [22] hat f�ur untexturierte Zellen einen Zu-

sammenhang zwischen der inversen IQE und dem inversen Absorptionskoe�zienten �
�1

in einem Intervall zwischen 800{1000 nm vorgeschlagen (Basore-Fit)5:

1

IQE(�)
� 1 +

1

�(�)Leff

(1.5)

Hierbei geht in

Leff = Ldiff

Seff;bLdiff

D
tanh d

Ldiff
+ 1

Seff;bLdiff

D
+ tanh d

Ldiff

(1.6)

die e�ektive Ober
�achenrekombinationsgeschwindigkeit an der R�uckseite Seff;b, die Di�u-

sionsl�ange Ldiff und die Di�usionskonstante D der Minorit�aten sowie die Waferdicke d ein.

Sind d und D als bekannt vorausgesetzt, kann Ldiff abgesch�atzt werden, wenn f�ur Seff;b
realistische Ober- und Untergrenzen angenommen werden. In [23] wird gezeigt, da� sich

f�ur Werte von Ldiff < d eine gute �Ubereinstimmung zwischen dem aus dem Basore-Fit

erhaltenen Leff und dem durch andere Programme (PC1D [24], IQE1D [25]) errechne-

ten Wert f�ur Ldiff ergibt. Die Abweichung w�achst mit steigendem Ldiff und betr�agt f�ur

Werte in der Gr�o�e der Zelldicke d ca. 10%. In [26] werden Probleme bei der Verwendung

des Basore-Fitintervalls zwischen 800{1000 nm diskutiert; daher wird der Fit im Bereich

900{1000 nm durchgef�uhrt.

1.2 Wassersto�passivierung multikristalliner

Silizium-Solarzellen

Seit l�angerem ist bekannt, da� Wassersto� in atomarer Form die Rekombination im

Kristallvolumen multikristalliner Silizium-Solarzellen herabsetzen kann. Obwohl die Wir-

kungsweise der Passivierung noch nicht endg�ultig gekl�art ist, geht man davon aus, da�

Wassersto�atome unabges�attigte Si-Bindungen (
"
Dangling Bonds\) passivieren k�onnen

und so deren Rekombinationsaktivit�at drastisch erniedrigen. Dies l�a�t bereits den Schlu�

zu, da� Materialien mit einer hohen Dichte an Kristallfehlern (Versetzungen, Stapelfeh-

lern, Korngrenzen) besonders gut auf eine H-Passivierung ansprechen sollten. Ob dabei

Versetzungen und/oder Korngrenzen zu einer Beschleunigung [27] oder Verlangsamung

[28] der Passivierung beitragen, ist ebenfalls noch umstritten. Auf alle F�alle beein
ussen

anwesende Verunreinigungen (Sauersto�, Kohlensto�, Metalle) die Geschwindigkeit und

E�ektivit�at der Passivierung [29{31].

In diesem Abschnitt soll am Beispiel unterschiedlicher Materialien untersucht werden,

von welchen Parametern es abh�angt, wie gut und schnell sich die verschiedenen multikri-

5Eine neue Herleitung mit weniger Vereinfachungen be�ndet sich in [39].
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stallinen Silizium-Arten H-passivieren lassen (Kapitel 1.2.3). Vorher soll jedoch noch die

gew�ahlte Passivierungsmethode (Kapitel 1.2.1) vorgestellt werden.

1.2.1 MIRHP-Passivierung

Es gibt mehrere Techniken, Wassersto� in atomarer Form in den Silizium-Wafer einzu-

bauen. Neben den Methoden der Ionenimplantation [32,33], w�ahrend eines Ausheilschritts

unter Formiergas [34] und �uber wassersto�haltige Siliziumnitrid-Schichten [35,36]6 haben

sich vor allem Plasmaprozesse als sehr e�ektiv erwiesen. Hierbei wird zwischen direkten

[37] und indirekten (
"
remote\) Plasmaprozessen [38] unterschieden. Beim direkten Proze�

wird das Plasma am Probenort erzeugt, was zu einer Oberf�achensch�adigung der Wafer

f�uhren kann. Daher wurden die folgenden Untersuchungen mit einem indirekten Plasma-

prozess durchgef�uhrt. Die Technik der
"
Microwave Induced Remote Hydrogen Plasma\

(abgek�urzt MIRHP) Passivierung sowie der verwendeten Anlage (Abb. 1.7) wird einge-

hend in [39,40] beschrieben. Ein entscheidendes Kriterium beim indirekten Plasmaproze�

ist die r�aumliche Trennung vom Ort der Plasmaerzeugung in der Kavit�at durch Mikrowel-

leneinstrahlung und der Eindi�usion der H-Atome in den Wafer. Bei der ben�utzten Anlage

wird durch ein abgewinkeltes Quarzrohr zus�atzlich eine Sch�adigung der Waferober
�ache

durch UV-Strahlung, die bei der Plasmaerzeugung entsteht, ausgeschlossen. Optimierun-

gen der Anlage, den Druck, die Temperatur, die eingekoppelte Mikrowellenleistung sowie

die Zusammensetzung und Geschwindigkeit des Gas
usses betre�end, wurden f�ur einige

multikristalline Silizium-Materialien in [40] durchgef�uhrt. Die dort gefundenen Einstel-

lungen wurden f�ur die Untersuchungen in diesem Kapitel �ubernommen.

durch Mikrowellen
induziertes PlasmaOfen

Proben

zum Mikrowellen-
generator

Pumpe

Bypass

Temperatur-
regler

Be/Entladen
der Proben

Quarzrohr

Kavität Manometer

H O-Kühlung2

He/H2

Abbildung 1.7: Schematischer Aufbau der verwendeten MIRHP-Passivierungsanlage [40].

1.2.2 Selektiver Emitterproze�

Alle in diesem Kapitel folgenden Untersuchungen wurden an fertig prozessierten Solar-

zellen durchgef�uhrt, die noch keine Antire
exionsschicht besitzen. Somit ist es m�oglich,

�uber die gemessenen Zellparameter vor und nach der Passivierung Aussagen dar�uber zu

machen, wie erfolgreich der Passivierungsschritt gewesen ist.

6Siehe auch Kapitel 1.2.4.
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In fr�uheren Untersuchungen [40,41] wurde festgestellt, da� die MIRHP-Passivierung an

Zellen, die nach dem in Kapitel 1.1 beschriebenen Standardproze� hergestellt wurden,

eine Verschlechterung des F�ullfaktors nach der Passivierung ergibt. Da der verwendete

Emitter relativ d�unn ist (Rsheet = 80{110 
/sq.), wurde dies darauf zur�uckgef�uhrt, da�

Metall aus dem Frontgrid (Titan), aktiviert durch die H-Atome, in die Raumladungszone

gelangen kann. Um dies zu vermeiden wurde in [40] ein selektiver Emitterproze� vorge-

schlagen, der ein Absinken des F�ullfaktors vermeiden konnte. Abb. 1.8 veranschaulicht den

dabei verwendeten Proze� schematisch. Nach einer starken P-Di�uion (Rsheet = 20 
/sq.)

wird auf die Vorderseite eine SiNx-Schicht aufgebracht. In einem nachfolgenden Foto-

lithogra�eschritt wird das sp�atere Frontgrid de�niert. Nur an diesen Stellen bleibt der

Lack unbelichtet. Nach dem Entwickeln wird in gepu�erter HF-L�osung die SiNx-Schicht

an den entwickelten Stellen abge�atzt und der noch verbliebene Lack beseitigt. Nun wird

der Emitter zwischen den sp�ateren Frontkontaktmetallisierungen durch einen �Atzschritt

in NaOH(5%) entfernt, wobei etwa 3 �m abgetragen werden. Gleichzeitig erh�alt man

durch die �Atzung eine leichte Ober
�achentextur, deren St�arke von der Kornorientierung

abh�angig ist. Danach beginnt der normale Standardproze� (Kapitel 1.1). Bei der fotoli-

thogra�schen De�nierung des Frontkontakts ist hierbei eine Justierung notwendig, damit

der Frontkontakt genau auf dem stark dotierten Emitterbereich zu liegen kommt.

Diese (aufwendigere) Proze�f�uhrung hat den Vorteil, da� sich unter dem Frontkontakt

eine dickere Emitterschicht be�ndet. Diese verhindert w�ahrend der MIRHP-Passivierung,

da� schnelle Austreten von Metall aus dem Frontkontakt in die Raumladungszone. Im

folgenden wird der Standardproze� auch als
"
homogener Emitterproze�\ im Vergleich

zum eben beschriebenen
"
selektiven Emitterproze�\ bezeichnet.
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Abbildung 1.8: Schematische Darstellung des Solarzellenprozesses mit selektiver Emitterstruktur. Bevor
mit dem Standardsolarzellenproze� (Abb. 1.5) begonnen wird, mu� der hochdotierte Emitterbereich (n++)
unter dem Frontgrid mit einem Fotolithogra�eschritt hergestellt werden.
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1.2.3 Untersuchungen auf verschiedenen Silizium-Materialien

Wirkungsweise der MIRHP

Zuerst soll an einem Beispiel der Ein
u� der MIRHP-Passivierung auf die interne Quan-

tenausbeute einer multikristallinen Solarzelle verdeutlicht werden. In Abb. 1.9 links ist die

IQE einer multikristallinen Solarzelle (Eurosil P43) vor und nach einem MIRHP-Passi-

vierungsschritt gezeigt. Die Prozessierung erfolgte nach dem in Kapitel 1.1 beschriebenen

Standardproze�, das hei�t die Zelle hat keine Antire
exionsschicht und eine Restre
exi-

on von ca. 35% bei 800 nm. Im langwelligen Bereich des Spektrums ist eine deutliche

Verbesserung der IQE zu erkennen, die auf die Passivierung von Defekten im Kristall-

volumen schlie�en l�a�t. Ein Fit nach Basore an die IQE im langwelligen Bereich ergibt

mit einer r�uckseitigen Ober
�achenrekombinationsgeschwindigkeit von Seff;b = 4000 cm/s

(BSF, Gleichung 1.6) die angegebenen Werte f�ur Ldiff . Die beobachtete Steigerung in Jsc
von 0,77 mA/cm2 l�a�t sich auf die Erh�ohung der Di�usionsl�ange von 148 auf 200 �m

zur�uckf�uhren. Neben der Passivierung im Kristallvolumen wurde zudem noch der ober-


�achennahe Bereich passiviert, wie der Anstieg im F�ullfaktor und Voc vermuten l�a�t [42].

Im rechten Teil von Abb.1.9 sind die Dunkelkennlinien der gleichen Zelle vor und nach der

MIRHP-Passivierung dargestellt. F�ur Spannungen zwischen 250{650 mV ist eine Ernied-

rigung der Dunkelstromdichte JD zu erkennen, die mit dem R�uckgang der Rekombination

im Kristallvolumen zu erkl�aren ist. Ein Fit an die gemessene Dunkelkennlinie nach dem

Zweidiodenmodell [43] ergibt eine Absenkung der beiden Diodens�attigungsstr�ome I01 und

I02 nach der MIRHP-Passivierung.
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Abbildung 1.9: Verbesserung der Zellparameter einer Eurosil P43 Solarzelle durch MIRHP-
Passivierung. Links wird vor allem die Passivierung des Kristallvolumens durch eine erh�ohte IQE im
langwelligen Bereich sichtbar. Rechts zeigt eine geringerere Dunkelstromdichte JD einen R�uckgang der
Rekombination im Kristallvolumen an.

Optimierungen an multikristallinen Silizium-Solarzellen

Verschiedene multikristalline Silizium-Arten k�onnen sich je nach Herstellung in Bezug

auf die Anzahl der Defekte und Verunreinigungen deutlich voneinander unterscheiden. In

diesem Abschnitt soll eine Vielzahl unterschiedlicher multikristalliner Silizium-Solarzellen

auf ihre Passivierf�ahigkeit mittels MIRHP untersucht werden. Einige Eigenschaften der

untersuchten Materialien sind in Tabelle 1.1 zusammengefa�t. Neben den aus Bl�ocken

ges�agten Standardmaterialien Eurosil P43 und P48 (Eurosolare), Baysix SOPLIN (Bayer

AG), SOLAREX (Solarex) und EMC (Sumitomo Sitix) wurden mit EFG (ASE) und
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Material % [Oi] [Cs] Vers. Dichte Ldiff Korngr�o�e

[
cm] [cm�3] [cm�3] [cm�2] [�m] [mm]

Eurosil P43 0,45 0,74�1017 6,3�1017 105 120 <20

Eurosil P48 1 0,74�1017 6,3�1017 105 160 <20

Baysix SOPLIN 1 3�1017 3�1017 104-106 100 <20

SOLAREX 1 4�1017 5�1017 104-106 <100 <10

EMC7 1 <1016 1-3�1016 106-108 30-120 <5

EFG8 �1 <1016 1018 105-107 20-80 lang9

RGS10 �1 1018 2�1018 105-107 <20 <1

Tabelle 1.1: Einige Eigenschaften der multikristallinen Silizium-Materialien, die zur Untersuchung der
Wirksamkeit einer MIRHP-Passivierung ausgew�ahlt wurden [40,44{48].

RGS (Bayer AG) auch zwei Foliensiliziumarten untersucht. Letztere unterscheiden sich

zum einen von den Blockgu�materialien dadurch, da� sie bereits in der endg�ultigen Wafer-

dicke kristallisieren und nicht aus einem Block herausges�agt werden m�ussen. Durch hohe

Temperaturgradienten bei der Herstellung und schneller Kristallisation entstehen hierbei

mehr Kristalldefekte. Auch untereinander unterscheiden sich die Folienmaterialien deut-

lich in ihrer Zusammensetzung. EFG enth�alt sehr wenig interstitiellen Sauersto� Oi und

viel substitutionellen Kohlensto� Cs, RGS sowohl viel Oi als auch viel Cs.

Aus allen Materialien wurden Solarzellen mit der oben beschriebenen selektiven Emitter-

struktur prozessiert. Nach der Metallisierung wurden die Zellparameter gemessen und an-

schlie�end die MIRHP-Passivierungen durchgef�uhrt. Als Passivierungstemperatur wurde

f�ur alle Materialien 350 �C gew�ahlt, die Mikrowellenleistung betrug 50 Watt. Die ande-

ren Passivierungsparameter wurden in [40] optimiert und hier �ubernommen. Nach jeweils

30 min Passivierungsdauer wurden die Zellen erneut vermessen. Abb. 1.10 pr�asentiert die

erhaltenen Zelldaten. Sichtbar sind Verbesserungen in allen Parametern f�ur alle Materia-

lien. Um die erzielten Verbesserungen deutlicher darzustellen, sind in Abb. 1.11 nur die

Ver�anderungen nach der MIRHP-Passivierung aufgetragen. Materialien, die schon vor der

Passivierung eine hohe Di�usionsl�ange hatten, pro�tieren am wenigsten von der MIRHP-

Behandlung, da in ihnen nur eine geringere Anzahl Kristalldefekte (Versetzungen, Korn-

grenzen, andere nichtmetallische Defekte) passivierbar ist (Eurosil P48). Grunds�atzlich

lassen also Materialien mit geringeren Di�usionsl�angen ein h�oheres Passivierungspotenti-

al erwarten. Die Frage, ob und wie schnell ein Material passivierbar ist, h�angt jedoch sehr

stark vom Gehalt und Bindungszustand der Verunreinigungen im Kristall ab.

Interstitieller Sauersto� scheint dabei die Di�usionsgeschwindigkeit der H-Atome im Kri-

stallvolumen drastisch herabzusetzen, wie die Verl�aufe von Jsc in Abh�angigkeit der Pas-

sivierungsdauer sichtbar machen. Die Zellen haben alle in etwa die gleiche Dicke, so da�

davon ausgegangen werden kann, da� der Wassersto� das vorliegende Eurosil-Material mit

einer Konzentration an interstitiellem Sauersto� von [Oi] = 0,7�1017 cm�3 bereits nach

60 min vollst�andig durchquert hat, w�ahrend das Solarex-Material ([Oi] = 4�1017 cm�3)

auch nach 120 min noch deutliche Anstiege in Jsc zeigt. Noch au��alliger ist der schnelle

Anstieg in EFG-Material ([Oi] < 1016 cm�3). Da� die Di�usionskonstante von Wasser-

7Electromagnetic Cast der Firma Sumitomo Sitix.
8Edge-de�ned Film-fed Grown der Firma ASE.
9Langgestreckte K�orner in Wachstumsrichtung.
10Ribbon Growth on Substrate der Firma Bayer AG; verwendet wurde langsam abgek�uhltes Material.
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Abbildung 1.10: Solarzellenergebnisse der MIRHP-Passivierungsuntersuchung (350 �C) auf verschie-
denen multikristallinen Silizium-Materialien. Die Zellen haben eine selektive Emitterstruktur und keine
Antire
exionsschicht.

sto� DH in Silizium von [Oi] abh�angig ist, wird neben der Zeitabh�angigkeit auch in der

Temperaturabh�angigkeit einer vollst�andigen Passivierung sichtbar. Dies wurde bei einer

Untersuchung von Zellen der gleichen Materialien11 bei einer Variation der Passivierungs-

temperatur festgestellt [39,49]. Hier konnte nachgewiesen werden, da� Materialien mit

wenig Oi (EMC, EFG) schon bei geringeren Temperaturen (EFG: 275 �C) vollst�andig

passiviert werden k�onnen. Materialien mit h�oherem Gehalt an Oi (SOLAREX, RGS) lie-

�en sich erst bei Temperaturen (�400 �C) vollst�andig passivieren. Auch Versuche zur

Ausdi�usion von Wassersto� aus bereits komplett passivierten Zellen mit unterschiedli-

chem Oi-Gehalt deuten auf eine starke Temperaturabh�angigkeit hin [39,49]12.

Die Ergebnisse dieses Abschnitts lassen erkennen, da� f�ur jedes multikristalline Silizium-

Material neue Optimierungen der MIRHP-Passivierung durchgef�uhrt werden m�ussen, um

eine m�oglichst vollst�andige H-Passivierung und jeweils beste Zellparameter zu erzielen.

Die wesentlichen Parameter sind dabei die Passivierungstemperatur und -dauer. Diese

sind neben dem Oi-Gehalt abh�angig von der Art und Weise, in der die Verunreinigungen

vorliegen. Auf die MIRHP-Passivierung an RGS-Solarzellen wird noch ausf�uhrlicher in

Kapitel 5.3 eingegangen.

11Die Zellen stammen von den gleichen Wafern wie in dieser Untersuchung.
12Siehe auch Kapitel 5.3.
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Abbildung 1.11: Steigerungen durch die MIRHP-Passivierung nach Abb. 1.10.

Vergleich homogener und selektiver Emitterproze�

In Kapitel 1.2.2 wurde der selektive Emitterproze� zum Test der H-Passivierungswirkung

an prozessierten Solarzellen vorgeschlagen, da in fr�uheren Arbeiten [40,50] deutliche De-

gradationen im F�ullfaktor und Voc beobachtet wurden. Um dieses Verhalten zu best�atigen,

wurden parallel zu den im letzten Abschnitt pr�asentierten Zellen mit selektivem Emitter

auch Solarzellen mit homogener Emitterstruktur prozessiert. Im Falle der blockgegossenen

Materialien wurden dabei wieder benachbarte Wafer verwendet, die die gleiche Kornstruk-

tur besitzen. Im Falle der Folienmaterialien EFG und RGS wurden alle Zellen jeweils aus

dem gleichen Wafer hergestellt.

Die erzielten Werte f�ur Jsc und besonders f�ur Voc waren denen des selektiven Prozesses

sehr �ahnlich, und es konnte keine signi�kante �Anderung festgestellt werden. Die erhalte-

nen Werte von Jsc sind beim homogenen Proze� etwas niedriger, da die Zellen eine h�ohere

Restre
exion als die leicht texturierten Zellen des selektiven Prozesses haben. Die deut-

lichsten Unterschiede sind im Verhalten des F�ullfaktors zu beobachten. Abb. 1.12 zeigt

den Vergleich der F�ullfaktoren von selektivem und homogenem Proze� in Abh�angigkeit

der Passivierungsdauer. W�ahrend nach 30 min Passivierungsdauer noch keine Unterschie-

de zu beobachten sind, wird f�ur l�angere Passivierungsdauern ein rascheres Absinken des

F�ullfaktors beim homogenen Proze� sichtbar. Dies kann durch die bereits in [50] gef�uhr-

te Argumentation mit einer schnelleren Di�usion von Metall (Ti) aus dem Frontkontakt

durch den d�unneren Emitter in die Raumladungszone erkl�art werden. Dennoch f�allt auf,

da� f�ur kurze Passivierungsdauern fast kein Unterschied zwischen beiden Proze�f�uhrun-
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Abbildung 1.12: Vergleich des Verhaltens von F�ullfaktoren w�ahrend der MIRHP-Passivierung (350 �C)
f�ur homogene (links) und selektive Emitterstruktur (rechts). Bei homogener Emitterstruktur ist ein schnel-
leres Absinken des F�ullfaktors zu beobachten.

gen zu erkennen ist. Dies steht im Gegensatz zu �alteren Untersuchungen, in denen jeweils

bei kurzen Passivierungsdauern schon Degradationen im F�ullfaktor beobachtet wurden

[40,50]. Der Grund dieser unterschiedlichen Beobachtungen ist noch unklar. Es wird sich

jedoch in den folgenden Kapiteln best�atigen, da� auch l�angere Passivierungsdauern bei

Temperaturen �350 �C nicht unbedingt zu deutlichen Verschlechterungen im F�ullfaktor

f�uhren. Dies gilt insbesondere f�ur RGS [51] (Kapitel 5.3).

1.2.4 Antire
exionsschicht

SiNx/SiO2-Antire
exionsschicht

In Kapitel 1.2.1 wurde schon auf die M�oglichkeit der H-Passivierung mit Hilfe einer was-

sersto�haltigen Siliziumnitridschicht (SiNx) hingewiesen. Dabei soll der Index x andeuten,

da� es sich nicht um die st�ochiometrische Zusammensetztung Si3N4 handelt. In der Lite-

ratur wird eine PECVD-SiNx-Schicht (Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) als

optimale Antire
exionsschicht f�ur multikristalline Silizium-Solarzellen in der industriellen

Produktion erachtet, da sie nicht nur als Re
exionsschicht und zur Ober
�achenpassivie-

rung, sondern auch zur H-Passivierung von Defekten im Kristallvolumen verwendet wer-

den kann [52,53]. Der Brechungsindex und der Wassersto�gehalt der Schicht kann dabei

�uber das SiH4/NH3-Verh�altnis eingestellt werden [54].

Im folgenden soll auf der Basis von Laborzellen untersucht werden, ob eine PECVD-SiNx-

Schicht zus�atzlich zur MIRHP-Passivierung weitere Verbesserungen im Kristallvolumen

durch Defektpassivierung erreichen kann, wie in der Literatur vorgeschlagen [42]. Als

Testmaterial wurde RGS (Bayer AG) verwendet, da der E�ekt der Passivierung aufgrund

der hohen Defektdichte und kleinen Korngr�o�e (<1 mm) hier deutlich ausgepr�agt ist

[51,55]. Abb. 1.13 zeigt die internen Quantenausbeuten von zwei RGS-Solarzellen, die

unterschiedlich passiviert wurden. Beide Zellen stammen vom gleichen RGS-Wafer, der

sehr homogen ist [56]. Die Zelle in Abb. 1.13 links erhielt nach der Metallisierung eine

SiNx/SiO2-Doppelantire
exionsschicht (DAR). An der erh�ohten internen Quantenausbeu-

te f�ur � >500 nm ist der erzielte H-Passivierungse�ekt zu erkennen. Gleichzeitig sinkt die

IQE im Bereich <500 nm geringf�ugig, was auf Absorption der SiNx-Schicht [57] und

eine Sch�adigung der Ober
�ache durch die Verwendung eines direkten Plasmaprozesses

zur�uckzuf�uhren ist [39]. Bei der Zelle in Abb. 1.13 rechts wurde vor der Abscheidung der
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Abbildung 1.13: H-Passivierung durch eine PECVD SiNx/SiO2-Antire
exionsschicht. W�ahrend an ei-
ner Zelle, die vorher keinen MIRHP-Passivierungsschritt erhalten hat, eine Steigerung der IQE zu erken-
nen ist (links), f�uhrt die zus�atzliche Passivierung bei einer bereits MIRHP-passivierten Zelle zu keiner
Steigerung der IQE im langwelligen Bereich (rechts).

gleichen Antire
exionsschicht eine MIRHP-Passivierung (350 �C, 3 h) durchgef�uhrt. Am

st�arkeren Anstieg der IQE im langwelligen Bereich wird die e�ektivere H-Passivierung im

Kristallvolumen im Vergleich zur Passivierung durch die SiNx-Schicht (Abb. 1.13 links)

deutlich. Bemerkenswert ist auch, da� keine Ober
�achensch�adigung durch den MIRHP-

Schritt auftritt, die sich in einer Reduzierung der IQE im kurzwelligen Spektralbereich

�au�ern w�urde. Die nachfolgende Abscheidung der SiNx/SiO2-Antire
exionsschicht f�uhrt

nicht zu einer weiteren Steigerung der IQE f�ur � >800 nm, woraus ersichtlich wird, da�

keine Steigerung der Di�usionsl�ange erreicht wird. Im kurzwelligen Bereich ist wiederum

die Sch�adigung der Ober
�ache bzw. die Absorption durch die SiNx-Schicht erkennbar.

Die Tatsache, da� die IQE im Bereich 500{800 nm nach der Abscheidung der Antire
exi-

onsschicht leicht erh�oht wird, l�a�t sich wie folgt erkl�aren: Unmittelbar nach der MIRHP-

Passivierung bei T = 350 �C kann Wassersto� sobald das Plasma abgeschaltet wird aus

der ober
�achennahen Schicht di�undieren, da das Entladen des MIRHP-Reaktors eini-

ge Minuten dauert und die Proben erst danach auf Raumtemperatur abk�uhlen. Durch

die nachfolgende H-Passivierung w�ahrend der SiNx-Abscheidung kann gerade der Bereich

nahe der Ober
�ache erneut passiviert werden. Nachdem die Antire
exionsschicht abge-

schieden ist, existiert eine Di�usionsbarriere, die den Wassersto� an der wiederholten

Ausdi�usion hindert und zur beobachteten Steigerung der IQE f�uhrt.

Die Tatsache, da� der F�ullfaktor nach der Abscheidung der Antire
exionsschicht sinkt,

ist mit einer Sch�adigung des ungesch�utzten p/n-�Ubergangs am Zellrand erkl�arbar, da der

F�ullfaktor nach einem erneuten Auss�agen der Zelle wieder ansteigt.

ZnS/MgF2-Antire
exionsschicht

Die im vorangehenden Abschnitt beschriebene Technik der Abscheidung von SiNx-Schich-

ten mittels PECVD bildet ein gro�es Potential f�ur die industrielle Fertigung von multikri-

stallinen Solarzellen. Im Laborma�stab k�onnen jedoch auch Materialien zur Abscheidung

benutzt werden, die noch bessere optische Eigenschaften haben. Dies soll am Beispiel

einer ZnS/MgF2-Antire
exionsschicht demonstriert werden. In Abb. 1.14 sind die Re
e-

xionen von zwei RGS-Solarzellen vor und nach dem Aufbringen der Antire
exionsschicht

dargestellt. Obwohl die ZnS/MgF2-Zelle vor der Abscheidung eine h�ohere Restre
exion

hatte, ist diese nach der Abscheidung mittels Elektronenstrahlverdampfung geringer als
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die der SiNx/SiO2-Zelle. Dies liegt daran, da� die Brechungsindizes n von ZnS und MgF2

f�ur eine Doppelantire
exionsschicht auf Si besser geeignet sind als SiNx und SiO2. In [5]

wird hergeleitet, da� die Re
exion gleich Null wird, wenn

n
2
1 = n0n2 (1.7)

gilt. Hierbei ist n0 der Brechungsindex der oberen Schicht, n1 der der mittleren und n2 der

der unteren Schicht. Im Strahlungsmaximum der Sonne bei ca. 630 nm gilt nSi � 3,88

[5]. Mit nZnS = 2,3 und nMgF2
= 1,39 [58] ist die Bedingung 1.7 damit sehr gut erf�ullt im

Vergleich zu den Werten 2,1 f�ur SiNx und 1,5 f�ur SiO2.

Ein weiterer Vorteil der ZnS/MgF2-Antire
exionsschicht ist, da� Absorption in der MgF2-

Schicht fast gar nicht und in der ZnS-Schicht erst bei Wellenl�angen <420 nm auftritt [57].

Ein Abfall des F�ullfaktors nach der ZnS/MgF2-Antire
exionsbeschichtung konnte nicht

festgestellt werden, obwohl im Elektronenstrahlverdampfer gearbeitet wurde und die Ge-

fahr einer Ober
�achensch�adigung durch R�ontgenstrahlung bestand. M�oglicherweise wurde

dies durch die Verwendung sehr geringer Aufdampfraten verhindert. Da die aufgedampfte

Schicht wasserl�oslich ist und beim S�ageschritt K�uhlwasser verwendet werden mu�, konnte

das Verhalten des F�ullfaktors nach Abtrennen des Randes analog zum vorherigen Ab-

schnitt bei der SiNx/SiO2-Antire
exionsschicht nicht �uberpr�uft werden. Auch waren ther-

mische Ausheilschritte nach dem Aufdampfen nur begrenzt m�oglich, da die ZnS-Schicht

bei den gew�ahlten Temperaturen (380 �C) teilweise nicht stabil blieb und somit die Re-


exion wieder erh�oht wurde. Dennoch wurden leichte Anstiege in Voc und im F�ullfaktor

beobachtet.

Ein weiterer Nachteil der Elektronenstrahlverdampfung ist die Inhomogenit�at in der Dicke

der Schichten in der gew�ahlten Anlage. Daher konnten nur kleine Fl�achen (einige cm2)

homogen aufgedampft werden.
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Abbildung 1.14: Re
exion zweier mechanisch V-texturierter RGS-Solarzellen vor und nach Aufbringen
einer Doppelantire
exionsschicht (DAR). Die ZnS/MgF2-DAR f�uhrt zu geringeren Re
exionen und damit
zu h�oheren Werten in Jsc.
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Dennoch belegt das Ergebnis in Abb. 1.14, da� mit einer ZnS/MgF2-Antire
exionsschicht

sehr gute Resultate m�oglich sind. In der dort gezeigten Re
exion ist das Metallgrid auf

der Vorderseite mit einer Bedeckung von ca. 2% noch enthalten. Diese Re
exion mu�

abgezogen werden, um die Werte auf reinem Silizium zu erhalten. Rechnet man die Grid-

bedeckung heraus, so ist die Restre
exion zwischen 450{850 nm <1,5%. Weitere Steige-

rungen sind also kaum noch m�oglich.



Kapitel 2

Getterstudien an multikristallinem

Silizium

Multikristallines Silizium weist im Vergleich zu Silizium-Einkristallen eine h�ohere Anzahl

von Defekten (Fremdatome, Korngrenzen, Versetzungen und andere Kristalldefekte) auf.

Daher sollten im Proze� Schritte eingef�uhrt werden, die die Materialeigenschaften w�ahrend

der Zellherstellung positiv beein
ussen. Eine M�oglichkeit besteht darin, die passivieren-

den Eigenschaften von atomarem Wassersto� auszunutzen. Darauf wurde bereits in Ka-

pitel 1.2 eingegangen. Im vorliegenden Kapitel wird nun die Methode der Getterung von

Fremdatomen in Silizium detailliert vorgestellt, die dazu beitragen soll, die Lebensdau-

er der Minorit�atsladungstr�ager zu erh�ohen. Dazu werden Al-Getterstudien (Kapitel 2.2),

Untersuchungen zu P-Gettern (Kapitel 2.3) sowie einer Kombination aus P- und Al-

Getterschritt (P-Al-Cogettern, Kapitel 2.4) pr�asentiert. Des weiteren wird in Kapitel 2.5

der Ein
u� der thermischen Oxidation auf die Getterwirkung diskutiert. Abschlie�end

soll an besonders defektreichem Material demonstriert werden, da� eine Kombination von

optimiertem Getterschritt und H-Passivierung zu einer weiteren Verbesserung der Zellpa-

rameter f�uhrt.

2.1 Gettermechanismen und -modelle

Fremdatome (meist metallische Verunreinigungen) k�onnen zu tiefen St�orstellen in der

Bandl�ucke f�uhren und �uber Shockley-Read-Hall Rekombination die Lebensdauer der Mi-

norit�atsladungstr�ager herabsetzen. Daher versucht man, Methoden zu �nden, die die Ki-

netik dieser Fremdatome beein
ussen. Unter
"
Gettern\1 versteht man in der Halbleiter-

physik das Entfernen von (meist metallischen) Verunreinigungen aus dem aktiven Bereich

eines Bauelements. Bei vielen elektronischen Bauelementen ist dies die ober
�achennahe

Schicht, bei normalen Silizium-Solarzellen ist es der gesamte Kristallbereich. Grunds�atz-

lich unterscheidet man zwei Arten von Getterungen:

� Intrinsisches Gettern: Hier be�ndet sich der Ort, an dem die Verunreinigungen

eingefangen werden, im Kristallvolumen. Ein Beispiel ist die Getterung von Metallen

an Sauersto�pr�azipitaten [59].

� Extrinsisches Gettern: Bei dieser Art des Getterns werden die Fremdatome an

der Ober
�ache gesammelt, wo sie entweder weniger sch�adlich sind oder entfernt

1Im Deutschen am besten mit
"
Einfangen\ gleichzusetzen.

26
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werden k�onnen.

Da bei Solarzellen im Regelfall das gesamte Kristallvolumen zur Stromerzeugung bei-

tr�agt, f�uhrt normalerweise nur extrinsisches Gettern zu einer Materialverbesserung. Hier-

bei m�ussen die Atome, die entfernt werden sollen, durch durch Di�usion im Wafer trans-

portiert werden. Abb. 2.1 zeigt die temperaturabh�angigen Di�usionskonstanten einiger

Metalle in Silizium. Die h�au�g in Silizium auftretenden metallischen Verunreinigungen

Fe, Cu, Ni und Cr zeichnen sich durch eine hohe Di�usivit�at aus. Dies f�uhrt dazu, da�

sie bei �ublichen Proze�temperaturen zwischen 800{1000 �C in kurzer Zeit Wegl�angen von

der Gr�o�e der Waferdicke zur�ucklegen k�onnen.

T [�C] Fe Cr Ni Cu

850 13,8 49,1 1,0 0,3

1050 4,8 10,3 0,5 0,2

Abbildung 2.1: Links: Temperaturabh�angige Di�usionskonstanten verschiedener Verunreinigungen in
Silizium [92]. Rechts: Charakteristische Di�usionszeiten einiger Metalle durch einen Silizium-Wafer (Dicke
310 �m) in Minuten [60].

Der eigentliche Getterschritt l�a�t sich in drei Stufen unterteilen [61] (Abb. 2.2): Um die

Verunreinigung aus ihrem momentanen Bindungszustand freizusetzen, ist eine Aktivie-

rungsenergie n�otig (1). Der zweite Schritt ist die Di�usion im Wafer (2) bis hin zum

Getterort, an dem die Verunreinigung eingefangen wird (3).

Bislang gibt es in der Literatur noch kein einheitliches Modell, das alle Arten von Gette-

rungen auf physikalischer Basis erkl�aren kann. Dennoch lassen sich bestimmte Getterarten

mit unterschiedlichen Mechanismen erkl�aren, die im folgenden erl�autert werden [59]:

Von relaxationsinduziertem Gettern spricht man, wenn eine �Ubers�attigung der metalli-

schen Verunreinigungen und eine h�ohere Dichte der Nukleationskeime f�ur Metallpr�azipi-

tate am Getterort im Vergleich zur aktiven Region vorliegt. Ist die Dichte der Verunreini-

gungen unterhalb der L�oslichkeitsgrenze, �ndet kein Gettern statt. Wird beim Abk�uhlen
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Abbildung 2.2: Der dreistu�ge Getterproze�. Die unterschiedlichen Gettertechniken unterscheiden sich
durch Ort und Art der Getterpl�atze.

die �Ubers�attigung erreicht, wachsen die entstehenden Metallpr�azipitate vorwiegend in der

Getterregion (h�ohere Dichte der Nukleationskeime), und die �ubers�attigte L�osung kann re-

laxieren. Es entsteht ein Konzentrationsgradient, der die Getterwirkung weiter verst�arkt.

Zu segregationsinduziertem Gettern kommt es schon unterhalb der L�oslichkeitsgrenze,

wenn die metallischen Verunreinigungen eine h�ohere L�oslichkeit in der Getterregion haben.

Beim injektionsinduzierten Gettern nimmt man an, da� interstitielle Siliziumatome me-

tallische Verunreinigungen, die sich auf substitutionellen Gitterpl�atzen be�nden, durch

eine "Kick-out"-Reaktion auf interstitielle Gitterpl�atze bef�ordern k�onnen [61].

Ms + Sii !Mi + Sis (2.1)

Auf interstitiellen Gitterpl�atzen haben metallische Verunreinigungen eine niedrigere L�os-

lichkeit und eine gr�o�ere Di�usionskonstante, so da� sie schneller in die Getterregion

di�undieren und dort eingefangen werden k�onnen. Au�erdem kann Silizium auf inter-

stitiellen Gitterpl�atzen bei der Au
�osung von Metallpr�azipitaten eine Rolle spielen [92].

Die drei beschriebenen Modelle schlie�en sich nicht gegenseitig aus, vielmehr k�onnen vie-

le Beobachtungen nur durch eine Kombination der verschiedenen Mechanismen richtig

gedeutet werden.

Beispiele f�ur die extrinsische Getterung von metallische Verunreinigungen sind:

� Aufbringen einer Aluminium-Schicht [62{65]

� Phosphor-Di�usion [61,66{68]

� Mechanische Sch�adigung der Ober
�ache [69{71]

� Ionenimplantation [72,73]

Bei Getteruntersuchungen in Silizium-Solarzellen bietet es sich an, zum Gettern Pro-

ze�schritte zu verwenden, die ohnehin schon Bestandteil des Herstellungsprozesses (Kapi-

tel 1.1) sind. Daher wird in den folgenden Kapiteln auf die Getterwirkung von Aluminium

(verwendet zur �Uberkompensation und BSF-Bildung, Kapitel 1.1.4) und Eindi�usion von

Phosphor (Emitterdi�usion, Kapitel 1.1.2) eingegangen.

Quanti�ziert werden die erzielten Ergebnisse mit unterschiedlichen Me�methoden. An

prozessierten Solarzellen kann die Steigerung der Di�usionsl�ange von Minorit�atsladungs-

tr�agern Ldiff durch eine erh�ohte IQE im langwelligen Bereich des Spektrums nachgewiesen
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werden. Quantitativ erfolgt dies durch den in Kapitel 1.1.6 diskutierten Basore-Fit. An

unprozessierten Wafern wird die verminderte Rekombination entweder �uber die Ver�ande-

rungen von Ldiff oder der Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager � bestimmt.

SPV-Messung

Die Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager kann durch die Messung der Ober
�achen-

photospannung (Surface Photovoltage, SPV), die durch Einstrahlung von Licht auf einen

Halbleiter entsteht, bestimmt werden [74,75]. Die dazu benutzte Anlage ist detailliert

in [76] beschrieben. Der Vorteil dieser Methode ist die einfache Probenpr�aparation, da

weder ein p/n-�Ubergang noch Metallkontakte ben�otigt werden. Die SPV ist eine mono-

tone Funktion der Dichte der �Uberschu�ladungstr�ager. Die Dichte wiederum ist unter

anderem abh�angig vom einfallenden Photonen
u� �ph, dem Absorptionskoe�zienten in

Silizium �(�) und der Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager Ldiff . Wird nun die

Wellenl�ange des einfallenden Lichts � ver�andert und �ph so nachgeregelt, da� die SPV

konstant bleibt, kann folgende Proportionalit�at abgeleitet werden [77]:

�ph / �
�1(�) + Ldiff (2.2)

Bei Auftragung von �ph gegen die Eindringtiefe der Photonen �
�1(�) ergibt sich eine

Gerade, die die negative ��1-Achse bei -Ldiff schneidet. Somit ist zur Bestimmung von

Ldiff lediglich die Kenntnis von �(�) erforderlich. F�ur die G�ultigkeit von Gleichung 2.2

mu� f�ur die Waferdicke d gelten:

d� �
�1 und d� Ldiff : (2.3)

Das bedeutet zum einen, da� nur relativ dicke Wafer genau gemessen werden k�onnen, da

bei der gr�o�ten verwendeten Wellenl�ange von 1010 nm f�ur die Eindringtiefe ��1 = 196 �m

gilt [138]. Die zweite N�aherung wird durch die Verwendung eines ringf�ormigen Al-Kontakts

abgeschw�acht [76], so da� auch Proben mit Werten von Ldiff in der Gr�o�e der Waferdicke

noch gemessen werden k�onnen2. Diese Randbedingungen m�ussen bei der Bestimmung von

Ldiff in Material sehr guter Qualit�at bei einer Waferdicke von ca. 300 �m bedacht werden.

Au�erdem wird die Messung durch die Art der Ober
�achenpassivierung beein
u�t. Gute

Ergebnisse lie�en sich erzielen, wenn nach einer Defekt�atzung (Kap 1.1.1) eine Wartezeit

von mehreren Stunden bis zur Messung eingehalten wurde. Dies l�a�t sich durch den zeitli-

chen Zerfall der HF-Ober
�achenpassivierung erkl�aren, die w�ahrend der Messung konstant

sein sollte [78].

MW-PCD Lebensdauermessung

Eine weitere Me�methode ist die Bestimmung der Lebensdauer � der Minorit�atsladungs-

tr�ager mit Hilfe der Re
exion von Mikrowellen (Microwave-detected Photoconductance

Decay, MW-PCD). Bei der verwendeten Methode werden mit einem Pulslaser bei einer

Wellenl�ange � = 905 nm (Eindringtiefe in Silizium ca. 30{35 �m) �Uberschu�ladungstr�ager

erzeugt, die die Leitf�ahigkeit der Probe erh�ohen. Die erzeugten Ladungstr�ager rekombinie-

ren, und der damit verbundene Abfall der Leitf�ahigkeit wird durch die ver�anderte Mikro-

wellenre
exion detektiert. Da Ladungstr�ager im Kristallvolumen und an der Ober
�ache

2Au�erdem gilt noch die Bedingung, da� die sich ausbildende Raumladungszone gro� gegen�uber Ldiff
sein sollte.
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rekombinieren k�onnen, wird nicht die Lebensdauer im Kristall �b, sondern ein e�ektiver

Wert �eff gemessen, in den die Rekombinationsgeschwindigkeit an der Ober
�ache S, die

Di�usionskonstante D und die Waferdicke d eingehen [79]:

1

�eff

=
1

�b

+ �
2D

d
2

f�ur S � D=d (2.4a)

1

�eff

=
1

�b

+ 2
S

d

f�ur S � D=d (2.4b)

Um die interessierende Me�gr�o�e �b m�oglichst genau zu bestimmen, ist eine gute Ober
�a-

chenpassivierung und damit ein geringer Wert von S notwendig. Neben der Passivierung

durch Siliziumnitrid [80] oder ein thermisches Oxid [12] kann die Ober
�ache auch durch

den Kontakt mit HF [81] oder einer Jod-Ethanol-L�osung [82] passiviert werden. Bei den

in diesem Kapitel aufgef�uhrten Ergebnissen wurde die Ober
�ache durch die Abscheidung

von Siliziumnitrid nach dem PECVD(Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition)-

Verfahren passiviert, was zu gemessenen Werten von S � 500 cm/s f�uhrt [12]. Diese � -

Messungen wurden von der Bayer AG an einem Ger�at der Firma Leo Giken durchgef�uhrt.

2.2 Al-Gettern

In diesem Abschnitt wird die Getterwirkung von Aluminium in verschiedenen multikri-

stallininen Silizium-Materialien untersucht. Ziel ist es dabei, Solarzellen mit besseren Wir-

kungsgraden herstellen zu k�onnen. Dies soll im wesentlichen durch eine Steigerung von

Ldiff erreicht werden. Die folgende Untersuchung ist daher zweigeteilt: Zun�achst wird un-

tersucht, ob ein Al-Getterschritt alleine eine Verbesserung von Ldiff erzielen kann. Sp�ater

wird dann versucht, diesen Getterschritt in den Solarzellenproze� einzubauen. Anhand der

Solarzellenparameter wird dann entschieden, ob eine erfolgreiche Getterwirkung eingetre-

ten ist. Der Al-Getterschritt ist im Prinzip bereits durch die Bildung des BSFs Bestandteil

des Solarzellenprozesses (siehe Kapitel 1.1.4), es mu� also lediglich eine Optimierung die-

ses Schritts vorgenommen werden.

In der Literatur wird im Zusammenhang mit der Getterwirkung von Aluminium meistens

auf das Segregationsmodell hingewiesen, das einige Beobachtungen gut erkl�aren kann. In

[64] wird beschrieben, wie eine Anreicherung von Metallen im Aluminium nach dem Get-

tern durch die viel h�ohere L�oslichkeit in der 
�ussigen Al/Si-Phase (AlSi(l)) oberhalb der

Eutektikumstemperatur von 577 �C erkl�art werden kann. Es ergeben sich Segregationsko-

e�zienten K = [Metall]AlSi(l)/[Metall]Si(s) > 104 [83]. Ebenfalls eine Rolle spielen kann die

durch den Legierungsproze� besch�adigte Grenz
�ache zwischen der p+-Schicht und dem

Eutektikum, die als zus�atzliche Senke f�ur Verunreinigungen dient [84].

In der Regel wird eine optimale Gettertemperatur beobachtet, die durch die bisher disku-

tierten Modelle alleine nicht erkl�art werden kann. In [61] wird die Temperaturabh�angigkeit

des Getterns dadurch erkl�art, da� zwei E�ekte existieren, die die Getterwirkung limitieren.

Einerseits mu� die Verunreinigung freigesetzt werden und durch den Wafer di�undieren3,

wof�ur eine hohe Temperatur g�unstig ist. Andererseits nimmt der Segregationskoe�zient K

mit zunehmender Temperatur ab, so da� sich durch die Verkn�upfung dieser beiden Tem-

peraturabh�angigkeiten das Auftreten einer optimalen Gettertemperatur erkl�aren l�a�t.

3In multikristallinem Silizium kann die Di�usion entlang von Korngrenzen oder Versetzungen eine
entscheidende Rolle spielen [84,85].
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2.2.1 Voruntersuchung

Bevor die Getterwirkung im Solarzellenproze� im Zusammenspiel mit weiteren Hochtem-

peraturschritten untersucht wird, soll zun�achst gekl�art werden, ob sich durch den Get-

terschritt alleine eine Verbesserung der Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager Ldiff
erzielen l�a�t. Dazu durchliefen die Wafer (Eurosil P43, p-leitend, % = 0,45 
cm, gleiche

Kornstruktur) folgenden Proze�:

Defekt�atzen (20 �m/Seite)

Aufdampfen von 2 �m Aluminium auf einer Seite

30 min Al-Gettern unter Sticksto�
�Atzen des Eutektikums in HCl
�Atzen (10 �m/Seite)

Bestimmung von Ldiff durch SPV

Der �Atzschritt wurde mit der in Kapitel 1.1.1 vorgestellten L�osung durchgef�uhrt. In [62]

wird darauf hingewiesen, da� die Getterwirkung f�ur Al-Schichtdicken < 0,5 �m drastisch

reduziert wird. Daher wurden 2 �m Aluminium aufgedampft. Der Getterschritt wurde wie

in Kapitel 1.1.4 beschrieben durchgef�uhrt, und die gew�ahlten Temperaturen lagen zwi-

schen 700{1000 �C. Da das entstandene BSF die SPV-Messung beein
ussen kann, falls die

Waferdicke nicht deutlich gr�o�er als Ldiff ist [62], wurden das Eutektikum sowie anschlie-

�end das entstandene BSF durch einen weiteren �Atzschritt entfernt. Die darauf folgende

SPV-Messung wurde an jeweils gleichen Stellen auf den Wafern vorgenommen. Abb. 2.3

pr�asentiert die Ergebnisse dieser Untersuchung. Den niedrigsten Wert von Ldiff = 96 �m

liefert die ungegetterte Referenzprobe, die nur einen �Atzschritt erhielt. Ldiff nimmt bei

den gegetterten Proben mit steigender Temperatur monoton zu und weist bei T = 1000 �C
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Abbildung 2.3: SPV-Messung der Di�usionsl�ange Ldiff in Abh�angigkeit der Al-Gettertemperatur im
Vergleich zur ungegetterten Referenz.
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mit 221 �m einen mehr als doppelt so hohen Wert wie die Referenzprobe auf. Bei diesem

Material scheint demnach die Abnahme des Segregationskoe�zienten mit zunehmender

Temperatur die Getterwirkung im untersuchten Temperaturintervall nicht zu beein
ussen.

2.2.2 Al-Getteruntersuchungen an Solarzellen

Hier soll nun untersucht werden, ob sich die auf den Wafern erzielten Verbesserungen

in Ldiff und eine positive Getterwirkung auch am Ende des Solarzellenprozesses nach-

weisen lassen. Dazu wurden zun�achst Zellen nach dem in Abb. 2.4 erl�auterten Proze�

hergestellt. Der in Kapitel 1.1 beschriebene Proze� wurde dabei in einigen Punkten ab-

ge�andert. Die Emitterdi�usionstemperatur betrug 900 �C, da der Standardemitter aus

technischen Gr�unden nicht verwendet werden konnte. Im Anschlu� an die Emitterdif-

fusion, die einen Schichtwiderstand von 20 
/sq. lieferte, wurde der Emitter mit ei-

ner L�osung aus HF(50%)-H2O-HNO3(65%) im Verh�altnis 1:60:600 auf einen Wert von

80 
/sq. zur�uckge�atzt (Emitter Etch Back). Auf eine Ober
�achenpassivierung durch ein

thermisches Oxid wurde ebenfalls verzichtet, um die Ergebnisse nicht durch einen weite-

ren Hochtemperaturschritt zu beein
ussen. Variiert wurde die Temperatur w�ahrend des

Getterschritts. Als ungegetterte Referenz diente eine Probe, die w�ahrend der Emitterdif-

fusion durch eine 50 nm dicke PECVD-Siliziumnitridschicht auf der R�uckseite vor der

Eindi�usion von Phosphor gesch�utzt wurde.

Defektätzen

POCl3-Diffusion 900 °C

Emitter Etch Back

Al-Gettern

2 µm Al aufdampfen

Al-Ätzen in HCl

Metallisierung Metallisierung

POCl3-Diffusion 900 °C

Defektätzen

Rückseite PECVD SiNx

Emitter Etch Back

Al-Gettern Referenz

Abbildung 2.4: Proze�
u�diagramm zur Untersuchung der Al-Getterwirkung an Solarzellen.

Diese Untersuchung wurde an mehreren multikristallinen Silizium-Materialien durchge-

f�uhrt, die sich in ihren Eigenschaften (Tabelle 2.1) unterscheiden. Es wurden jeweils be-

nachbarte Scheiben mit fast identischer Kornstruktur prozessiert.

Neben dem reinen Al-Gettereffekt tritt bei der Untersuchung an Solarzellen durch die

Phosphordi�usion auch immer ein P-Gettere�ekt auf, der detailliert in Kapitel 2.3 be-

handelt wird.

Die erhaltenen Ergebnisse sollen im folgenden anhand des Materials Eurosil P48 er�ortert

werden. In Abb. 2.5 sind die gemessenen Zellparameter der jeweils vier 2 x 2 cm2 gro�en
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Material % [
cm] [Oi] [cm
�3] [Cs] [cm

�3] Vers. [cm�2] Ldiff [�m]

Eurosil P43 0,45 0,74�1017 6,3�1017 105 120

Eurosil P48 1 0,74�1017 6,3�1017 105 160

Baysix Soplin 1 3�1017 3�1017 104{106 100

SOLAREX 1 4�1017 5�1017 104{106 <100

EMC 1 <1016 1{3�1016 106{108 30-120

Tabelle 2.1: Einige physikalische Eigenschaften der untersuchten multikristallinen Silizium-Materialien
[40,44{47].
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Abbildung 2.5: Zellparamter der Al-Getteruntersuchung auf Eurosil P48, wobei gleiche Symbole eine
identische Kornstruktur der Zellen andeuten. Wie deutlich ersichtlich wird, d�urfen aufgrund der Inhomo-
genit�at des Materials nur Zellen gleicher Kornstruktur miteinander verglichen werden.

Zellen dargestellt, die aus dem 5 x 5 cm2 gro�en Wafer prozessiert wurden. Gleiche Sym-

bole bedeuten hier, da� die Zellen die gleiche Kornstruktur besitzen. Der Wafer mit einer

Gettertemperatur von 950 �C mu�te wegen Haftungsproblemen des Frontgrids den Foto-

lithogra�eschritt zweimal durchlaufen. Dabei wurde die Ober
�ache etwas besch�adigt, was

die niedrigeren Strom- und Spannungswerte erkl�art. Vergleicht man die Zellen gleicher

Kornstruktur, so stellt man fest, da� es bei allen Kornstrukturen qualitativ den gleichen

Verlauf f�ur Jsc und Voc gibt. Zwischen 900{1000 �C ergibt sich in beiden Parametern

ein Optimum, was sich auch im Wirkungsgrad niederschl�agt. F�ur den F�ullfaktor ist kei-

ne systematische Temperaturabh�angigkeit zu erkennen, tendenziell l�a�t sich jedoch eine

Erniedrigung mit steigender Gettertemperatur feststellen.
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Abbildung 2.6: Interne Quantenausbeuten von Eurosil P48 Solarzellen der Al-Getteruntersuchung.
Ein Ein
u� der Gettertemperatur ist sowohl im kurzwelligen als auch im langwelligen Spektralbereich
sichtbar.
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Abbildung 2.7: Interne Quantenausbeuten im langwelligen Teil des Spektrums. Der Basore-Fit liefert
Leff und mit Seff;b = 4000 cm/s (Zellen mit BSF) oder Seff;b = 107 cm/s (Referenz ohne BSF) ergibt
sich Ldiff .

An den Zellen mit Kornstruktur
"
a\ wurde die interne Quantenausbeute bestimmt, um

entscheiden zu k�onnen, ob die Steigerung in Jsc allein auf eine Erh�ohung der Di�usi-

onsl�ange zur�uckzuf�uhren ist. In Abb. 2.6 erkennt man, da� f�ur den Anstieg von Jsc zwei

E�ekte verantwortlich sind: Im langwelligen Bereich des Spektrums l�a�t sich tats�achlich
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Material Ldiff vorher [�m] Leff Ref [�m] Topt [
�C] Leff Alopt [�m]

Eurosil P43 120 170 1050 167

Eurosil P48 160 213 950 238

Baysix SOPLIN 100 133 850 121

SOLAREX <100 103 800 75

EMC 30{120 118 850{900 160

Tabelle 2.2: Ergebnisse der Al-Getteruntersuchung im Solarzellenproze�. Angegeben sind die SPV-Werte
von Ldiff vor dem Proze�, sowie die nach Basore bestimmten Werte von Leff der ungegetterten Referenz
und bei der optimalen Al-Gettertemperatur.

eine Ver�anderung der IQE mit Variation der Al-Gettertemperatur beobachten. Der in

Kapitel 1.1.6 beschriebene Basore-Fit liefert hierf�ur die in Abb. 2.7 aufgef�uhrten Wer-

te von Leff (hier ist nur der langwellige Teil des Spektrums vergr�o�ert dargestellt). F�ur

einen angenommenen realistischen Wert von Seff;b = 4000 cm/s [12] ergeben sich nach

Gleichung 1.6 die ebenfalls angef�uhrten Werte f�ur Ldiff . Hierbei erkennt man einen deut-

lichen Ein
u� der Al-Gettertemperatur auf Ldiff . Neben dem Ein
u� des Phosphorget-

terns, das Ldiff von anf�anglich 160 �m auf dem Ausgangsmaterial auf 239 �m der nicht

Al-gegetterten Referenz steigerte, ist f�ur eine optimale Al-Gettertemperatur von 950 �C

eine weitere Steigerung auf 259 �m sichtbar (Abb. 2.7). F�ur einen nicht optimalen Get-

terschritt bei anderen Temperaturen erh�alt man einen niedrigeren Wert f�ur Ldiff . Daher

ist eine Optimierung des Al-Getterschritts erforderlich, um am Ende des Prozesses eine

hohe Di�usionsl�ange zu erhalten.

Betrachtet man den kurzwelligen Teil des Spektrums in Abb. 2.6, so erkennt man eine Ver-

besserung der IQE mit steigender Temperatur. Dieser E�ekt kann mit einer Ver�anderung

des Emitterpro�ls durch Di�usion von Phosphor w�ahrend des Al-Getterschritts erkl�art

werden. Der Phosphor an der Ober
�ache kann entweder aus oder tiefer in den Wafer hinein

di�undieren. In beiden F�allen nimmt die Konzentration von Phosphor an der Ober
�ache

ab, was zu einer Erniedrigung der Auger-Rekombination f�uhrt [5]. Die beschriebenen Ver-

besserungen im kurzwelligen Teil des Spektrums lassen sich bei allen Materialien in dieser

Untersuchung beobachten. Au�erdem kann es bei hohen Temperaturen durch die Bildung

von interstitiellem Silizium zu einem wiederholten P-Gettern kommen [67] (siehe auch

Kapitel 2.3).

Tabelle 2.2 fa�t die Ergebnisse zusammen. Alle Referenzen, die nur w�ahrend der Emitter-

di�usion P-gegettert wurden, weisen h�ohere Werte als vor der Di�usion auf. Der Grad der

Steigerung ist abh�angig von der Konzentration des interstitiellen Sauersto�s [Oi] (vgl. Ta-

belle 2.1). Die Steigerungen sind umso h�oher, je geringer die Sauersto�konzentration ist.

F�ur die optimale Al-Gettertemperatur gilt, da� sie mit steigendem Sauersto�gehalt der

Wafer sinkt. Eine Ausnahme bildet hier EMC, was eventuell durch die hohe Versetzungs-

dichte erkl�art werden kann [86,87]. Die zus�atzlichen Steigerungen, die bei der optimalen

Gettertemperatur erzielt werden k�onnen, sind ebenfalls an den Sauersto�gehalt gekoppelt.

Auch hier gilt wieder, da� die besten Steigerungen bei niedrigem Sauersto�gehalt erzielt

werden (h�ochste Steigerung bei EMC). Bei Proben mit h�oherem Sauersto�gehalt sind

keine weiteren Steigerungen m�oglich, oder Leff sinkt sogar deutlich (SOLAREX), was im

Einklang mit den Ergebnissen von [88] steht. Dies kann zum einen durch die Bildung von

Neuen Donatoren [89] im Temperaturintervall zwischen 600{900 �C erkl�art werden, die

als elektrisch aktive Rekombinationszentren wirken und die Di�usionsl�ange herabsetzen
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k�onnen. Zum anderen k�onnen metallische Verunreinigungen zunehmend an Versetzungen

oder in den an Korngrenzen entstehenden Sauersto�clustern intern gegettert werden.

Allgemein kann man folgern, da� sich eine Verbesserung der Di�usionsl�ange durch einen

Al-Getterschritt im Solarzellenproze� bei den untersuchten Materialien nur erreichen l�a�t,

wenn die optimale Al-Gettertemperatur nicht unterhalb der P-Di�usionstemperatur liegt.

Dieses Verhalten wird verst�andlich, wenn im n�achsten Abschnitt die Wirkungsweise des

P-Getterns erl�autert wird.

2.3 P-Gettern

Neben der in Kapitel 2.2 behandelten Getterwirkung einer Al-Schicht spielt die Getterung

w�ahrend einer P-Di�usion f�ur kristallines Silizium eine wichtige Rolle, da die Di�usion

mit einer Phosphorquelle Bestandteil des Solarzellenprozesses ist. Das P-Gettern kann

entweder automatisch mit der Emitterbildung im Solarzellenproze� statt�nden oder zuvor

als ein eigenst�andiger Proze�schritt durchgef�uhrt werden. Im letzteren Fall spricht man

auch von P-Pr�agettern.

2.3.1 P-Gettermodelle

Auch die Wirkungsweise des P-Gettern ist noch nicht endg�ultig gekl�art. Einerseits wird in

der Literatur auf segregationsinduziertes Gettern verwiesen, da P-Atome Ionenpaare wie

AuP oder Metallkomplexe wie Au2P3 oder Cu2P3 bilden k�onnen [61]. Auf der anderen

Seite gibt es auch Beobachtungen, die f�ur injektionsinduziertes Gettern sprechen [67].

Da einige Ergebnisse gut mit diesem Modell erkl�art werden k�onnen, wird hier kurz die

Wirkungsweise erl�autert.

W�ahrend der P-Di�usion kommt es an der Grenzschicht Phosphorglas/Si zur Bildung

von SiP-Partikeln, die aufgrund ihrer geringeren Dichte im Vergleich zu Silizium inter-

sitielle Sii-Atome produzieren [66]. Dieser Strom von Sii, der w�ahrend der P-Di�usion

von der Grenz
�ache ausgeht, kann �uber den
"
Kick-out\-Mechanismus (Gleichung 2.1)

Metallatome auf interstitielle Gitterpl�atze transportieren. An Senken in der Umgebung

dieses Sii-Stroms, wie z. B. Versetzungen, Stapelfehlern oder an SiP-Partikeln, k�onnen die

Metallatome dann eingefangen werden [67].

2.3.2 Voruntersuchung

Zun�achst soll wie bei der Al-Getteruntersuchung die Wirkung des P-Getterns alleine auf

die Di�usionl�ange untersucht werden. Dazu wurden wiederum an Eurosil P43 verschiedene

P-Di�usionen getestet, die in Tabelle 2.3 aufgelistet sind. Die Kontrolle der Getterwirkung

fand bei dieser Untersuchung durch die Bestimmung der Lebensdauern der Minorit�ats-

ladungstr�ager mit Hilfe der Mikrowellenre
exion (Kapitel 2.1) statt4. Die Einzelschritte

waren:

4Die Messungen wurden von der Bayer AG durchgef�uhrt.
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P-Gettertemperatur [�C] Dauer [min] Rsheet �eff [�s] �b [�s] Ldiff [�m]

820 60 42{46 9,6 13,9 197

820 240 30{32 9,2 13,1 192

900 30 20 9,6 13,9 197

900 60 15 9,4 13,5 194

900 240 7 7,6 10,1 141

950 60 7 8,9 12,5 187

Referenz 2,7 3,0 91

Tabelle 2.3: P-Getteruntersuchung auf Eurosil P43: Angegeben sind die Temperatur und Dauer der
P-Di�usionen sowie der erhaltene Schichtwiderst�and Rsheet. Die gemessene Lebensdauer �eff wurde mit
den im Text genannten Annahmen in Werte von Ldiff umgerechnet.

Defekt�atzen (20 �m/Seite)

IMEC-Reinigung

POCl3-Di�usion

Ab�atzen der n-Schicht (20 �m/Seite)

Passivierung der Ober
�ache mit PECVD-SiNx

Messung von �eff

�Uber Gleichung 2.4b kann mit Seff = 500 cm/s [12] und d = 310 �m �b abgesch�atzt

werden. Dieser Wert wiederum kann mit der Beziehung

Ldiff =
q
Dn�b (2.5)

in Di�usionsl�angen umgerechnet werden. F�ur die Di�usionskonstante der Elektronen Dn

wurde hier ein Wert von 28 cm2/s [90] angenommen. Bei dieser Umrechnung ergibt sich f�ur

die ungegetterte Referenzprobe mit 91 �m eine gute �Ubereinstimmung mit der ungegetter-

ten Referenzprobe des gleichen Materials in Abbildung 2.3, f�ur die bei der SPV-Messung

Ldiff = 96 �m erzielt wurden.

Anhand dieser Ergebnisse l�a�t sich folgendes erkennen: Bei allen getesteten Di�usionen

wird ein deutlicher P-Gettere�ekt erzielt, die Gettere�zienz nimmt jedoch mit zunehmen-

der Getterdauer und -temperatur ab. Die Abnahme des Gettere�ekts mit zunehmender

Temperatur >900 �C kann mit dem in Kapitel 2.2 vorgestellten Modell erkl�art werden. Ei-

ne verminderte P-Getterwirkung bei l�angerer Di�usionsdauer l�a�t darauf schlie�en, da�

Verunreinigungen nicht nur in der Getterregion nahe der Ober
�ache, sondern auch im

Kristallvolumen eingefangen werden, und dort durch den �Atzschritt nicht entfernt werden

k�onnen. Hier spielen wahrscheinlich Versetzungen und/oder Korngrenzen eine entschei-

dende Rolle [86].

Die durch P-Gettern erzielten Verbesserungen liegen in der gleichen Gr�o�enordnung wie

die durch Al-Gettern erreichten. Dies l�a�t darauf schlie�en, da� beide Arten durch die

gleichen Mechanismen limitiert werden. Einiges spricht daf�ur, da� es sich dabei um den

Gehalt an interstitiellem Sauersto� handelt5.

5Eventuell in Verbindung mit der Versetzungsdichte.
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2.3.3 P-Pr�agetteruntersuchung und Proze�kontrolle

Im letzten Abschnitt wurde gezeigt, da� sich Ldiff durch einen P-Getterschritt erh�ohen

l�a�t. Es liegt nun nahe, diesen Schritt vor dem eigentlichen Solarzellenproze� durch-

zuf�uhren (Pr�agetterung), um dann mit einem reineren Material die Solarzellenherstellung

zu beginnen. In diesem Abschnitt sollen nun Solarzellen mit und ohne Pr�agetterschritt

miteinander verglichen werden, die bis auf diese Vorbehandlung identisch prozessiert wur-

den. Gleichzeitig wird der Ein
u� der einzelnen Hochtemperaturschritte auf die Zellpara-

meter untersucht, indem Zellen nach verschiedenen Proze�sequenzen hergestellt wurden.

Diese sind in Abb. 2.8 dargestellt. F�ur die Untersuchung wurde Eurosil P43 Material

gew�ahlt, da auf diesem in den vorangegangenen Abschnitten bereits gute Getterergebnis-

se erzielt werden konnten. Der Al-Getterschritt wird bei 900 �C durchgef�uhrt, alle anderen

Hochtemperaturschritte entsprechen dem in Kapitel 1.1 vorgestellten Standardproze�. An

den P-pr�agegetterten Wafern (900 �C, 4 h) wurde vor Proze�beginn die n-Schicht entfernt

(Abtrag 3{4 �m/Seite), danach durchlaufen sie parallel die gleichen Proze�schritte.

In Abb. 2.9 sind die erhaltenen Zellergebnisse angegeben. Angegeben sind jeweils die

�uber vier Zellen gemittelte Werte6. Die internen Quantenausbeuten der jeweils besten

Zelle sind in Abb. 2.10 zu sehen. Zellen, die nach Sequenz Al hergestellt wurden, haben

im Vergleich mit Sequenz P eine erh�ohte IQE im kurzwelligen Bereich. Dies wurde schon

in Kapitel 2.2.2 beobachtet und mit einer Verbesserung des Emitterpro�ls begr�undet. Die

Oxidation (Sequenz Ox) verbessert durch die Ober
�achenpassivierung ebenfalls die IQE

im kurzwelligen Bereich und f�uhrt zu den besten Werten in Voc und Jsc. Gleichzeitig wird

durch den Hochtemperaturschritt das Emitterpro�l verbessert. Die nach Sequenz Ox+Al

6Die Zellen haben keine Antire
exionsschicht.
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Abbildung 2.8: Angewandte Proze�sequenzen zur Pr�agetteruntersuchung. In Proze� P erhalten die
Zellen nur eine P-Di�usion, in Proze� Al bzw. Ox zus�atzlich einen Al-Getter- bzw. einen Oxidations-
schritt, in Proze� Ox+Al beide Schritte. Parallel dazu werden P-pr�agegetterte Zellen mit den gleichen
Proze�sequenzen hergestellt.
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Abbildung 2.9: Zellparameter der Solarzellen, die nach den in Abb. 2.8 beschriebenen Sequenzen pro-
zessiert wurden.
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Abbildung 2.10: Interne Quantenausbeuten der Solarzellen, die nach den in Abb. 2.8 beschriebenen
Sequenzen prozessiert wurden. Au�erdem sind die mit Seff;b=4000 cm/s (BSF) und Seff;b=10

7 cm/s
(ohne BSF) aus dem Basore-Fit berechneten Werte f�ur Ldiff angegeben.
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hergestellten Zellen haben etwas geringere Werte in Voc und Jsc, was in einer niedrigeren

IQE sowohl im kurz- als auch im langwelligen Spektrum begr�undet ist.

Vergleicht man die P-pr�agegetterten Zellen mit den nicht-pr�agegetterten, so f�allt auf, da�

die pr�agegetterten zwischen 500{700 nm eine geringere IQE aufweisen. In diesem Spek-

tralbereich liefern die ober
�achennahen Bereiche (Emitter + Raumladungszone) einen

wesentlichen Anteil zur IQE. M�oglicherweise wurde die Ober
�ache durch die P-Pr�agette-

rung tiefer als 3{4 �m gesch�adigt, was der Schichtdicke, die nach der Pr�agetterung entfernt

wurde, entspricht [91]. Dieser gesch�adigte Bereich kann f�ur eine niedrigere Di�usionsl�ange

nahe der Ober
�ache und damit f�ur eine geringere IQE verantwortlich sein.

Betrachtet man die ermittelten Di�usionsl�angen, so zeigen Zellen der Sequenz P den

gr�o�ten Wert f�ur Ldiff . Sowohl die Oxidation (Sequenz Ox) als auch der Al-Getterschritt

(Sequenz Al) f�uhren zu einer Verringerung von Ldiff . Diese Verschlechterung wurde auch

schon in Kapitel 2.2.2 festgestellt. Da sie bei beiden Hochtemperaturschritten von 900 �C

auftritt, ist es also unerheblich, ob an der R�uckseite noch die M�oglichkeit der Al-Getterung

gegeben wird (Sequenz Al) oder nicht (Sequenz Ox). Werden beide Schritte durchgef�uhrt

(Sequenz Ox+Al), so verringert sich Ldiff auf den niedrigsten Wert, wobei der absolute

R�uckgang in etwa der Summe der einzelnen Verschlechterungen durch die Hochtempera-

turschritte entspricht.

Die P-pr�agegetterten Zellen besitzen eine h�ohere Di�usionsl�ange als die nicht pr�ageget-

terten. Das beweist, da� man durch einen P-Pr�agetterschritt am Proze�ende eine h�ohere

Di�usionsl�ange erhalten kann. Diese Steigerung der Di�usionsl�ange schl�agt sich aber noch

nicht in besseren Zellparametern nieder, was eventuell daran liegt, da� die defektreiche

Schicht an der Ober
�ache nicht vollst�andig entfernt wurde. Signi�kant ist ebenfalls, da�

der F�ullfaktor der pr�agegetterten Zellen um 2% niedriger liegt. Neben der Sch�adigung der

Ober
�ache kann dies auch durch das Anlagern von Verunreinigungen an Versetzungen

und/oder Korngrenzen w�ahrend des langen P-Getterschritts (4 h) erkl�art werden7.

2.3.4 Ein
u� der P-Gettertemperatur auf die Al-Gettere�zienz

In Kapitel 2.3.3 wurde deutlich, da� sich die Getterwirkungen von Phosphor und Alu-

minium nicht einfach addieren lassen. Vielmehr kommt es zu einem komplizierten Zu-

sammenspiel, welches stark von den gew�ahlten Temperaturen abh�angig ist. Nachdem

in Kapitel 2.2.2 die Al-Getterwirkung f�ur eine feste P-Di�usion untersucht wurde, soll

nun das Zusammenspiel dieser beiden Getterarten besser verstanden werden. Dazu wur-

den drei Al-Gettertemperaturen (800, 900 und 1000 �C) in Abh�angigkeit von zwei P-

Emitterdi�usionen bei 820 �C (Standarddi�usion, Emitter 1) und 900 �C (Emitter 2) auf

dem Material Eurosil P48 getestet. Der Zellproze� entspricht der Sequenz Al in Abb. 2.8

(ohne Pr�agetterschritt).

In Tabelle 2.4 sind die erhaltenen Schichtwiderst�ande dargestellt. Obwohl das Phos-

phorglas nach der Di�usion entfernt wurde, sinkt der Schichtwiderstand Rsheet bei Emit-

ter 2 w�ahrend der nachfolgenden Getterschritte. W�ahrend des Al-Getterschritts k�onnen

P-Atome, die bei der h�oheren P-Di�usionstemperatur auch in Form von Pr�azipitaten

vorliegen, auf substitutionelle (und damit elektrisch aktive) Gitterpl�atze gelangen, und

somit Rsheet erniedrigen [92]. Nach dem Al-Getterschritt wurden die Wafer mit Emitter 2

auf einen Wert von Rsheet = 80 
/sq. zur�uckge�atzt. Die Auswirkungen der beiden Getter-

schritte auf die Di�usionsl�ange sind in Abb. 2.11 dargestellt. Zu erkennen sind die internen

7Siehe hierzu auch den folgenden Abschnitt.
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Rsheet [
/sq.]

Emitter nach POCl3 800 � 900 �C 1000 �C

Emitter 1 (820 �C) 70{80 65{75 65{75 65{75

Emitter 2 (900 �C) 32{35 32{35 24{26 17{19

Tabelle 2.4: Gemessene Schichtwiderst�ande Rsheet direkt nach der P-Di�usion und nach anschlie�endem
Al-Getterschritt. Das P-Glas wurde nach der Di�usion entfernt.
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Abbildung 2.11: Interne Quantenausbeuten im langwelligen Spektralbereich f�ur unterschiedliche Emit-
ter bei Variation der Al-Gettertemperatur. Angegeben sind die nach Basore bestimmten Werte von Ldiff .

Quantenausbeuten im langwelligen Bereich des Spektrums sowie die Werte von Ldiff nach

Basore. F�ur beide Emitter steigt Ldiff mit zunehmender Al-Gettertemperatur in Einklang

mit den Ergebnissen in Kapitel 2.2. Allerdings h�angt der erreichbare Wert von Ldiff von

der Wahl des Emitters ab. F�ur Al-Gettertemperaturen von 800 und 900 �C liefert Emit-

ter 1, bei 1000 �C Emitter 2 die gr�o�te Di�usionsl�ange. Eine niedrige Al-Gettertemperatur

von 800 �C ist also nur dann sinnvoll, wenn vorher kein Proze�schritt bei wesentlich h�oher-

er Temperatur erfolgte. Dies l�a�t sich dadurch erkl�aren, da� P-gegetterte Verunreinigun-

gen w�ahrend des Al-Getterschritts von ihren Getterpl�atzen in den Wafer di�undieren

k�onnen, ohne da� sie durch eine zus�atzliche P-Getterwirkung wieder eingefangen werden.

Findet der Al-Getterschritt bei einer h�oheren Temperatur als die P-Di�usion statt, so

k�onnen Verunreinigungen w�ahrend des Al-Getterns zus�atzlich auch noch durch die Bil-

dung von interstitiellem Silizium nahe des Emitters gegettert werden [67]. Dies gilt beson-

ders f�ur Emitter 2, da hier w�ahrend des Al-Getterns eine h�ohere P-Konzentration vorliegt.

Daher wird in dieser Untersuchung die h�ochste Di�usionsl�ange mit Emitter 2 und einer

Al-Gettertemperatur von 1000 �C erreicht.

Die Beobachtung, da� die Zellen mit Emitter 2 im Bereich von 700 nm eine geringere

IQE aufweisen, ist wahrscheinlich durch Verunreinigungen in ober
�achennahen Schichten

oder eine Kristallsch�adigung durch die h�ohere P-Konzentration bedingt. Es ist bekannt,

da� hohe Di�usionstemperaturen zu einer erh�ohten Bildung von SiP-Pr�azipitaten f�uhren;
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durch Gitterfehlanpassung zwischen SiP und Si kann dadurch ein Versetzungsnetzwerk

entstehen, das die Di�usionsl�ange nahe der Ober
�ache herabsetzt [93].

2.4 P-Al-Cogettern

In Kapitel 2.3 konnte nachgewiesen werden, da� es nach einer P-Di�usion zu einer Steige-

rung von Ldiff w�ahrend des Al-Getterschritts kommen kann, falls eine hohe P-Konzentra-

tion an der Ober
�ache vorliegt. Dies wurde mit der Bildung von Sii und einer zus�atzlichen

Getterwirkung w�ahrend des Al-Getterns erkl�art. In diesem Abschnitt soll nun dieses Ver-

halten weiter untersucht werden, indem f�ur eine noch h�ohere P-Konzentration an der

Ober
�ache gesorgt wird.

In Abb. 2.12 sind die angewandten Solarzellenprozesse aufgef�uhrt. F�ur diese Untersuchung

wurde wie schon im letzten Abschnitt Eurosil P48 gew�ahlt. Sequenz A entspricht dem nor-

malen Standardproze� mit dem Entfernen des P-Glases direkt nach der P-Di�usion. Auf

einen thermischen Oxidationsschritt wird in dieser Untersuchung allerdings verzichtet. In

Sequenz B wird nach der Standarddi�usion das P-Glas nicht entfernt. Nachdem auf der

R�uckseite die Al-Schicht aufgebracht wurde, �ndet w�ahrend des Al-Getterschritts gleich-

zeitig eine P-Getterung an der Vorderseite statt, da das P-Glas als Phosphorquelle wirkt

und f�ur die P-Di�usion sorgt. Verlaufen diese beiden Getterschritte wie hier simultan,

spricht man auch von Cogettern [94]. Der Al-Getterschritt wurde bei den schon in Kapi-

tel 2.3.4 verwendeten Temperaturen von 800, 900 und 1000 �C durchgef�uhrt. Die erhal-

tenen Schichtwiderst�ande vor und nach dem Al-Getterschritt sind in Tab. 2.5 aufgef�uhrt.

Die cogegetterten Wafer der Sequenz B wurden nach dem Cogetterschritt auf Schichtwi-

derst�ande von 70{80 
/sq. zur�uckge�atzt (Emitter Etch Back), um Auger-Rekombination

im Emitter zu vermeiden. Dadurch wurde das gebildete Back Surface Field auf der R�uck-

Defektätzen Defektätzen

POCl3-Diffusion

5% HF

2 µm Al aufdampfen

Al-Gettern

POCl3-Diffusion

2 µm Al aufdampfen

P-Al-Cogettern

Metallisierung Metallisierung

Emitter Etch Back

Al-Ätzen in HClAl-Ätzen in HCl

Sequenz A Sequenz B

Abbildung 2.12: Proze�sequenzen zur Untersuchung von P-Al-Cogettern auf Eurosil P48 (Sequenz B)
im Vergleich zum Standardproze� (Sequenz A).
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Rsheet [
/sq.]

Emitter nach POCl3 800 � 900 �C 1000 �C

Sequenz A (820 �C) 70{80 65{75 65{75 65{75

Sequenz B (820 �C) 70{80 60{65 30{32 16{18

Tabelle 2.5: Gemessene Schichtwiderst�ande Rsheet direkt nach der P-Di�usion und nach anschlie�endem
Al-Getterschritt. Bei Sequenz B wurde das P-Glas nach der Di�usion nicht entfernt.
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Abbildung 2.13: Interne Quantenausbeuten der Solarzellen, die nach den in Abb. 2.12 beschriebenen
Sequenzen prozessiert wurden. Au�erdem sind die mit Seff = 4000 cm/s aus dem Basore-Fit berechneten
Werte f�ur Ldiff angegeben.

seite kaum beein
u�t.

In Abb. 2.13 ist die interne Quantenausbeute im langwelligen Spektralbereich zu erken-

nen. Wiederum wurde mit Seff;b = 4000 cm/s aus dem Basore-Fit Ldiff bestimmt. Bei

einer Al-Gettertemperatur von 800 �C ist kaum ein Unterschied zwischen Sequenz A und

B zu erkennen. Mit steigender Temperatur wird jedoch eine zunehmende Verbesserung

der cogegetterten Zellen gegen�uber den Zellen von Sequenz A ersichtlich. Die hier prozes-

sierten Zellen haben die gleiche Kornstruktur wie die Zellen im letzten Abschnitt, so da�

es sinnvoll ist, die erhaltenen Di�usionsl�angen miteinander zu vergleichen. Die beste Zelle

in der letzten Untersuchung (Emitterdi�usion bei 900 �C, Al-Getterschritt bei 1000 �C)

hatte mit Ldiff = 211 �m einen deutlich geringeren Wert als die in dieser Untersuchung

bei 1000 �C P-Al-cogegetterte Zelle (Ldiff = 246 �m). Der E�ekt des Cogetterns ist

also wirkungsvoller als eine Erh�ohung der P-Gettertemperatur bei den getrennten Get-

terschritten. Diese Ergebnisse sind noch einmal in Abb. 2.14 dargestellt.

Die Erkl�arung daf�ur, warum der Cogetterschritt wirkungsvoller als die Einzelschritte ist,

wurde schon in Kapitel 2.3.3 andiskutiert. W�ahrend des Al-Getterschritts kann wegen der

hohen P-Konzentration an der Ober
�ache viel Sii gebildet werden, das f�ur einen segregati-

onsinduzierten P-Gettere�ekt sorgt. Steht mit dem P-Glas beim Cogetterexperiment eine

reichhaltige P-Quelle zur Verf�ugung, so ist der P-Gettere�ekt w�ahrend des Al-Getterns
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Abbildung 2.14: Di�usionsl�angen in Abh�angigkeit der Al-Gettertemperatur bei unterschiedlichen Emit-
terdi�usionen (aus Abb. 2.11) und mit Cogetterschritt. Bei diesem wurde das P-Glas nach der Di�usion
von Emitter 1 nicht entfernt.

sehr viel e�ektiver, als wenn nur der bereits eindi�undierte Phosphor zur Verf�ugung steht,

wie im Falle von Emitter 2 (900 �C, P-Glas abge�atzt).

Die Tatsache, da� bei hohen Al-Gettertemperaturen (>900 �C) die interne Quantenaus-

beute im Bereich von 700 nm etwas sinkt, wurde auch bereits im vorherigen Kapitel

angesprochen. Wahrscheinlich h�angt dieser E�ekt mit der Bildung von Versetzungen bei

P-Gettertemperaturen >900 �C zusammen [95]. Ein �Uberblick der Wirkungsweisen von

Al-, P- und P-Al-Cogettern ist in [96] gegeben.

2.4.1 Ein
u� der Be-/Entladetemperatur auf die Getterwirkung

In den ersten Abschnitten dieses Kapitels wurde versucht, die optimalen Gettertem-

peraturen beim Al-Gettern wie auch beim P-Al-Cogettern zu ermitteln, um dadurch

Ldiff zu erh�ohen. In diesem Abschnitt soll der Ein
u� der Be-/Entladetemperatur TB

auf die Getterwirkung von Solarzellen untersucht werden, die nach Sequenz A und B

(Abb. 2.12) hergestellt wurden. Dabei wurden zus�atzlich zu TB = 500 �C auch noch

TB = 700 �C und 800 �C gew�ahlt. Als Untersuchungsmaterial diente Eurosil P48 und als

Al-Gettertemperatur wurde das in Kapitel 2.2 bestimmte Optimum von 950 �C (30 min)

verwendet. In Abb. 2.15 sind die erhaltenen internen Quantenausbeuten im langwelligen

Teil des Spektrums dargestellt. W�ahrend f�ur Sequenz A Ldiff bei geringerem TB (500 �C)

abnimmt und der Optimalwert bei TB = 700 �C liegt, erkennt man f�ur die Cogetterse-

quenz B eine Erh�ohung von Ldiff bei abnehmender TB.

Die Beobachtung, da� die Di�usionsl�ange bei Sequenz B mit zunehmender TB abnimmt,

wird in [97] wie folgt erkl�art: Beim P-Gettern kommt es w�ahrend des Abk�uhlens zu einer
�Ubers�attigung der metallischen Verunreinigungen. Schnell di�undierende Verunreinigun-

gen wie Co, Cu und Ni k�onnen bei hohem TB (schnelles Abk�uhlen auf Raumtemperatur)

inaktive Komplexe bilden. Langsam di�undierende Metalle (Mo, Ti, Cr, Fe) k�onnen dies
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Abbildung 2.15: Interne Quantenausbeuten im langwelligen Spektralbereich bei Variation der Be-
/Entladetemperatur TB f�ur Al-gegetterte (Sequenz A) und P-Al-cogetterte Zellen (Sequenz B, Abb. 2.12).
Au�erdem sind die mit Seff;b = 4000 cm/s aus dem Basore-Fit berechneten Werte f�ur Ldiff angegeben.

nicht, bleiben auf elektrisch aktiven Gitterpl�atzen und erniedrigen dort Ldiff .

Die Wirkungsweise des segregationsinduzierten Al-Getterns ist anders. Hier entsteht kein

interstitielles Silizium, das Verunreinigungen aus Pr�azipitaten freisetzen kann. Demzufolge

mu� freigesetzten Metallen beim Abk�uhlen keine Zeit gelassen werden, sich auf inaktive

Getterpl�atze zu begeben, da sie schon bei der Gettertemperatur in der Getterregion (der

Al-Schicht) eingefangen werden. Wird nun langsam bis zu geringer TB = 500 �C abgek�uhlt,

k�onnen Verunreinigungen zwar noch freigesetzt werden, wegen der zu geringen Di�usivit�at

aber nicht mehr in der Al-Schicht eingefangen werden. Daher nimmt Ldiff beim Al-Gettern

mit sinkender TB ab.

2.5 Einbau der thermischen Oxidation

Bisher wurden in diesem Kapitel Experimente pr�asentiert, die das Ziel hatten, am Ende

des Solarzellenprozesses eine m�oglichst hohe Di�usionsl�ange Ldiff zu erreichen. Nun soll

au�erdem mit Hilfe eines thermischen Oxids eine gute Ober
�achenpassivierung in den Pro-

ze� eingebaut werden. In Kapitel 2.3 wurde bereits f�ur Eurosil P43 nachgewiesen, da� eine

thermische Oxidation vor dem Al-Getterschritt eine Verringerung von Ldiff bewirkt. In

der folgenden Untersuchung wird unter Verwendung von Eurosil P48 die thermische Oxi-

dation (Kapitel 1.1.3) an verschiedenen Stellen im Solarzellenproze� eingef�ugt. Abb. 2.16

veranschaulicht die unterschiedlichen Proze�sequenzen. Der Al-Getterschritt wird bei der

in Kapitel 2.2 ermittelten optimalen Al-Gettertemperatur von 950 �C durchgef�uhrt. Die

erhaltenen Ergebnisse sind in Tab. 2.6 aufgelistet. Alle Zellen dieser Untersuchung haben

die gleiche Kornstruktur, sind also direkt untereinander vergleichbar. TB gibt wie im vor-

herigen Abschnitt die Be- und Entladetemperatur w�ahrend des Getterschritts an. Ldiff
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Abbildung 2.16: Proze�sequenzen zur Untersuchung des Ein
usses der thermischen Oxidation auf
die Al-Getterwirkung (Proze� A und C) und auf die P-Al-Cogetterwirkung (Proze� B und D). Die
Proze�temperaturen sind in �C angegeben.

TB [�C] Ldiff [�m]

Sequenz A Sequenz C Sequenz B Sequenz D

Al-Gettern Al-Gettern mit Ox. Cogettern Cogettern mit Ox.

500 278 234 310 400

700 337 248 270 298

800 335 251 186 227

Tabelle 2.6: Di�usionsl�angen der nach Abb. 2.16 hergestellten Solarzellen in Abh�angigkeit der Be-
/Entladetemperatur TB . Ldiff wurde mit Seff;b = 4000 cm/s aus dem durch den Basore-Fit erhaltenen
Leff errechnet.

wurde mit Seff;b = 4000 cm/s aus dem durch den Basore-Fit erhaltenen Leff -Werten

errechnet. Bei den Al-Getteruntersuchungen (Sequenz A und C) f�uhrt der Oxidations-

schritt vor dem Al-Getterschritt zu einer Abnahme von Ldiff . Dieses Ph�anomen tritt der

Literatur zufolge sowohl in multikristallinem Silizium [98] als auch in monokristallinem

CZ-Silizium [99] auf. Eine m�ogliche Ursache ist, da� beim Hochtemperaturschritt der Oxi-

dation Verunreinigungen, die vorher im Emitterbereich w�ahrend der P-Di�usion gegettert

wurden, wieder freigesetzt werden. Dies kann die Beobachtung erkl�aren, da� Ldiff f�ur alle

Be-/Entladetemperaturen sinkt.

Bei den P-Al-cogegetterten Zellen ist ein v�ollig anderes Verhalten zu erkennen. Hier f�uhrt

die thermische Oxidation nach dem P-Al-Cogetterschritt zu einem Anstieg von Ldiff .

Dieses Verhalten l�a�t sich wie folgt erkl�aren: Zum einen wird der Emitter nach der starken

Di�usion im Cogetterschritt auf Werte von Rsheet = 70{80 
/sq. zur�uckge�atzt, wodurch

im Emitter gegetterte Verunreinigungen teilweise entfernt werden. Diese k�onnen w�ahrend
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Abbildung 2.17: Interne Quantenausbeuten der jeweils besten Zellen der vier Proze�sequenzen A, B,
C und D (Abb. 2.16). Die Gettertemperatur betrug bei allen Zellen 950 �C.

der thermischen Oxidation nicht mehr in den Wafer zur�uckdi�undieren. Ein �ahnliches

Verhalten wurde nach einem P-Pr�agetterschritt in [98] beobachtet.

Der wohl wichtigere Punkt ist allerdings die Tatsache, da� bei der Oxidation mit der

Al-Schicht ein Getterort gegeben ist, der die bei diesen Temperaturen freigesetzten Ver-

unreinigungen wieder e�ektiv einfangen kann. Auch wenn das Al/Si-Eutektikum vor der

thermischen Oxidation entfernt wurde (Abb. 2.16), kann es mit der entstandenen defekt-

reichen Schicht als Senke f�ur Verunreinigungen zu einem positiven Gettere�ekt kommen

[84]. In [99] wurde gezeigt, da� es bei einer Oxidation in Verbindung mit einer Al-Schicht

auf der Waferr�uckseite nicht zu einer Degradation von Ldiff kommt.

In Abb. 2.17 sind die charakteristischen E�ekte der vier Proze�sequenzen noch einmal

deutlicher sichtbar. Aufgetragen sind die internen Quantenausbeuten f�ur die jeweils beste

Be-/Entladetemperatur (700 �C beim Al-Gettern, 500 �C beim P-Al-Cogettern). Die Zel-

len ohne Oxidation haben im langwelligen Spektralbereich einen sehr �ahnlichen Verlauf

und vergleichbare Di�usionsl�angen (Sequenz A und B). W�ahrend es bei der Al-gegetterten

Zelle mit Oxidation (Sequenz C) zu einer Verringerung der IQE im langwelligen Bereich

kommt, nimmt diese f�ur die cogegetterten Zellen nach der Oxidation zu (Sequenz D).

Im kurzwelligen Teil des Spektrums ist durch die Oxidation in beiden F�allen (Sequenz C

und D) die IQE erh�oht worden. Diese Verbesserung ist beim Vergleich von Sequenz A und

C (Al-Getteruntersuchung) nicht so ausgepr�agt, da schon w�ahrend des Al-Getterschritts

bei Temperaturen, die deutlich �uber der P-Di�usionstemperatur von 820 �C liegen, ei-

ne Verbesserung des P-Pro�ls erreicht wurde. Auf diese Beobachtung wurde bereits in

Kapitel 2.2 eingegangen.

Vergleicht man die IQE der beiden Sequenzen mit Oxidation (C und D), so stellt man

fest, da� Sequenz D f�ur Wellenl�angen <800 nm eine deutlich reduzierte IQE aufweist.

Diese Erniedrigung liegt wahrscheinlich im nicht optimierten P-Emitterpro�l begr�undet,
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Abbildung 2.18: SIMS-Messungen der P-Konzentrationen f�ur die nach Sequenz A{D (Abb. 2.16) her-
gestellten Solarzellen. Die cogegetterten Zellen nach Sequenz B und D zeigen eine deutlich h�ohere P-
Konzentration.

das durch die angewandten Proze�schritte (P-Glas bei 820 �C deponieren, weitere P-

Di�usion im P-Al-Cogetterschritt bei 950 �C) erhalten wurde. In Abb. 2.18 sind die mit

der SIMS-Methode gemessenen P-Pro�le der Sequenzen A-D angegeben. Zu erkennen

ist die h�ohere P-Konzentration der P-Al-Cogettersequenzen B und D im Vergleich zu

den Al-gegetterten Zellen nach Sequenz A und C8. Diese hohen P-Konzentrationen nahe

der Waferober
�ache und der tiefer liegende p/n-�Ubergang k�onnen f�ur die beobachtete

Erniedrigung der IQE im kurzwelligen Spektralbereich verantwortlich sein.

Der in Sequenz D erhaltene Wert von Ldiff = 400 �m am Ende des Prozesses stellt f�ur

multikristallines Silizium ein hervorragendes Ergebnis dar. Hier ist die Di�usionsl�ange

bereits gr�o�er als die Waferdicke (ca. 310 �m), so da� weitere Steigerungen in Jsc durch

eine Verbesserung des Emitterpro�ls, eine Texturierung der Ober
�ache und vor allem

durch eine bessere Passivierung der R�uckseite m�oglich sind. Dies kann durch ein dickeres

BSF und damit eine ganz
�achige Absenkung von Seff auf der R�uckseite erzielt werden.

Mit einer 15 �m dicken Al-Schicht lassen sich Werte von Seff;b = 1000 cm/s erreichen

[100]. Eine weitere M�oglichkeit, Seff;b weiter zu reduzieren, besteht darin, das BSF nur

lokal herzustellen und die restliche r�uckseitige Wafer
�ache ebenfalls mit einem thermischen

Oxid zu passivieren.

2.6 Kombination von Gettern und H-Passivierung

In den vorangegangenen Abschnitten konnte durch optimierte Getter- und Hochtempera-

turschritte die Di�usionsl�ange in defektarmem Eurosil P43 und P48 Material deutlich ge-

8Dieses Ergebnis ist insofern �uberraschend, da der Emitter Etch Back ja eigentlich auf Werte von 70{
80 
/sq. durchgef�uhrt wurde. M�ogliche Erkl�arungen sind Probleme bei der Schichtwiderstandsmessung
oder eine deutlich geringere Konzentration an elektrisch aktivem Phosphor im Vergleich zum Standard-
emitter.
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steigert werden. Dies wurde durch eine Verringerung von Verunreinigungen im Kristallvo-

lumen erreicht. Bereits in Kapitel 1.2 wurde nachgewiesen, da� sich vor allem ausgedehnte

Kristalldefekte (Versetzungen, Stapelfehler, Korngrenzen) aber auch Punktdefekte durch

ein Abs�attigen der dort auftretenden verspannten Bindungen mit atomarem Wassersto�

passivieren lassen, was neben den beobachteten Verbesserungen in den Zellparametern

ebenfalls eine Steigerung der Di�usionsl�ange zur Folge hatte. Im vorliegenden Abschnitt

soll nun demonstriert werden, da� die beiden Verbesserungsm�oglichkeiten (Gettern f�ur

die metallischen Verunreinigungen, H-Behandlung zum Passivieren der Kristalldefekte)

additiv sein k�onnen und bei gemeinsamer Anwendung zu besseren Resultaten f�uhren.

Als Testmaterial wurde spezielles blockgegossenes multikristallines Silizium gew�ahlt, das

aus dem untersten Bodenbereich des Ingots stammt [45]. Es ist bekannt, da� dieses spe-

zielle Material neben einem h�oheren Gehalt an metallischen Verunreinigungen auch eine

h�ohere Konzentration von Sauersto� in interstitieller und eine geringere Konzentration

von Kohlensto� in substitutioneller Form aufweist [101]. Daher betrug die Di�usionsl�ange

in diesem Material nur ca. 35 �m (bestimmt durch SPV-Messung), verglichen mit Wer-

ten von teilweise >100 �m im Standardmaterial. Zur Untersuchung wurden benachbarte

Wafer gew�ahlt, die identische Kornstrukturen haben. Der Proze�ablauf ist in Abb. 2.19

ersichtlich. Getestet wurden unterschiedliche Proze�sequenzen, entsprechend den in den

letzten Kapiteln erhaltenen Ergebnissen. Neben den dort beschriebenen Proze�sequen-

zen 1 (Standardproze�), 4 (Kapitel 2.2.1), 6 (Kapitel 2.5) und 7 (Kapitel 2.4) wurde

auch eine Reihe neuer Prozesse getestet. In Sequenz 5 wird nach der P-Di�usion der

Al-Getterschritt und die thermische Oxidation gleichzeitig durchgef�uhrt. Dadurch wird

ein Hochtemperaturschritt gespart und die thermische Belastung des Wafers verringert

[84]. Bei den Sequenzen 8{11 wurde ein
"
echter\ P-Al-Cogetterschritt durchgef�uhrt, das

hei�t die Wafer wurden in einem Schritt w�ahrend der P-Di�usion bei 820 �C (8 und 9),

bzw. 900 �C (10 und 11)9 cogegettert, nachdem auf der R�uckseite die Al-Schicht aufge-

bracht wurde. Die neuen Proze�sequenzen 3, 5 und 8-11 wurden m�oglich, da bei dieser

Untersuchung erstmals ein neues Quarzrohr benutzt werden konnte, das P-Di�usionen

und thermische Oxidationen an bereits mit Aluminium metallisierten Wafern zul�a�t.

Vor und nach der MIRHP-Passivierung (350 �C, 3 h) wurden die Zellen vermessen.

Hierzu wurden die I-V-Kennlinie und die interne Quantenausbeute aufgenommen, wobei

aus der IQE mit Hilfe des Basore-Fits die e�ektive Di�usionsl�ange Leff bestimmt wur-

de. In Abb. 2.20 sind die gemessenen Solarzellenparameter vor und nach dem MIRHP-

Passivierungsschritt dargestellt. Im unteren Teil des Bildes sind die e�ektiven Di�usi-

onsl�angen aufgetragen, die sich aus dem Basore-Fit an die gemessenen internen Quanten-

ausbeuten ergeben.

Ergebnisse vor der MIRHP-Passivierung

Zun�achst sollen die Ergebnisse vor der MIRHP-Passivierung er�ortert werden (blaue S�aulen

in Abb. 2.20). Die schlechtesten Zellparameter und die niedrigste Di�usionsl�ange erh�alt

man f�ur Sequenz 2 ohne jeglichen Al-Getterschritt. Dies deutet bereits darauf hin, da� die

Wafer Verunreinigungen enthalten. Diese k�onnen zwar durch den P-Getterschritt w�ahrend

der Di�usion eingefangen werden, der nachfolgende Oxidationsschritt bei h�oherer Tem-

peratur kann gegetterte Verunreinigungen jedoch wieder freisetzen (Kapitel 2.5).

Generell scheint eine Oxidation in Bezug auf die Di�usionsl�ange f�ur die vorliegenden Wa-

fer sch�adlich zu sein. Vergleicht man die Di�usionsl�angen der Paare von Sequenz 3 und

9Mit Emitter Etch Back, EEB.
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Abbildung 2.19: Schematische Darstellung der elf verschiedenen Proze�sequenzen f�ur speziell ange-
fertigtes defektreiches Material aus dem Bodenbereich des Ingots. Die Hochtemperaturschritte sind rot
(P-Di�usion), grau (Al-Gettern, 900 �C, bis auf Sequenz 8 und 9 mit 820 �C) und gelb (Oxidation, 900 �C)
gekennzeichnet. In Sequenz 2 wurde vor der P-Di�usion auf der R�uckseite eine Siliziumnitridschicht als
Di�usionsbarriere abgeschieden. Bei den Sequenzen 8-11 wurde die Al-Schicht vor der P-Di�usion auf die
R�uckseite aufgebracht.
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Abbildung 2.20: Ergebnisse von Solarzellen, die nach den in Abb. 2.19 dargestellten Proze�sequenzen
auf speziellem defektreichem Material erzielt wurden. Dargestellt sind die Zellparameter sowie die nach
dem Basore-Fit erhaltenen e�ektiven Di�usionsl�angen Leff . Bei der nach Sequenz 11 prozessierten Zelle
trat eine starke Sch�adigung des Frontgrids auf. Alle Zellen haben keine Antire
exionsschicht und eine
Restre
exion von >32%.
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4, 6 und 7, 8 und 9, sowie 10 und 11, so wird deutlich, da� die Di�usionsl�ange w�ahrend

des Oxidationsschritts verringert wird. Das ist auch der Fall, wenn Al-Getterschritt und

Oxidation zeitgleich statt�nden, wie der Vergleich zwischen Sequenz 4 und 5 belegt. Dies

l�a�t zwei Schlu�folgerungen zu: Entweder werden Verunreinigungen w�ahrend der Oxida-

tion aus ihren Getterpl�atzen freigesetzt und k�onnen auch durch die auf der R�uckseite

anwesende Al-Schicht nicht mehr eingefangen werden (Sequenz 5). F�ur diese Vermutung

spricht auch die Tatsache, da� ein nachfolgender Al-Getterschritt die Di�usionsl�ange wie-

der erh�ohen kann (Sequenz 1 im Vergleich zu Sequenz 2). Eine andere Erkl�arung ist

die Bildung neuer Defekte w�ahrend der Oxidation. Der vorhandene Sauersto� kann sich

w�ahrend des Hochtemperaturschritts umlagern und in Verbindung mit anderen Verunrei-

nigungen und/oder Kristalldefekten Rekombinationszentren bilden.

Die M�oglichkeit, da� eine thermische Oxidation die Di�usionsl�ange herabsetzen kann,

wurde schon in den vorherigen Abschnitten diskutiert. Dort wurde jedoch ebenso nachge-

wiesen, da� bei einer P-Al-Cogetterung mit anschlie�ender Oxidation die Di�usionsl�ange

auch ansteigen kann, was jedoch in der vorliegenden Untersuchung mit diesem speziellen

Material nicht beobachtet wird10.

Die h�ochsten Werte von Leff liefern mit Abstand die P-Al-Cogetterprozesse ohne nach-

folgende Oxidation (Sequenz 7, 9 und 11). Der H�ochstwert von 127 �m (Sequenz 9) liegt

hierbei im Bereich der Ergebnisse f�ur ungegetterte Zellen, die aus Baysix Standardma-

terial prozessiert wurden (Tabelle 2.2). Dies demonstriert noch einmal nachdr�ucklich die
�Uberlegenheit des P-Al-Cogetterschritts gegen�uber den Einzelschritten.

Ergebnisse nach MIRHP-Passivierung

Die Ergebnisse der anschlie�enden MIRHP-Passivierung (350 �C, 3h) lassen sich in drei

Punkten zusammenfassen:

� W�ahrend Leff bei der nicht Al-gegetterten Zelle nach Sequenz 2 fast unver�andert

bleibt, sinkt die IQE im kurzwelligen Bereich.

� Zellen ohne Oxidation zeigen eine Erniedrigung der IQE im mittleren Spektralbe-

reich verbunden mit einer Abnahme von Leff (Sequenz 4, 7 und 9).

� Bei Zellen, deren Proze�sequenz eine thermische Oxidation einschlie�t, lassen sich

deutliche Verbesserungen der Zellparameter und von Leff nachweisen.

In Abb. 2.21 links sind die internen Quantenausbeuten der Sequenzen ohne Al-Get-

terschritt (Sequenz 2) und ohne Oxidationsschritt (Sequenz 4, 7 und 8) vor und nach

der H-Passivierung dargestellt. F�ur die Zelle ohne Al-Getterschritt nach Sequenz 2 ist

eine deutliche Verschlechterung der IQE im kurzwelligen Spektralbereich zu erkennen.

Wenn Verunreinigungen in dieser Proze�sequenz P-gegettert wurden, so be�nden sich

diese alle in der emitternahen Schicht an der Zellober
�ache. W�ahrend des recht langen

H-Passivierungsschritts von 3 h k�onnen gegetterte Verunreinigungen wieder aus ihren

Getterpl�atzen losgel�ost werden. Der Mechanismus k�onnte hier der gleiche sein, der auch

bei l�angeren MIRHP-Passivierungsdauern zu einem Absinken des F�ullfaktors f�uhrt (Kapi-

tel 1.2.3). Dort wurde angesprochen, da� atomarer Wassersto� Titan aus dem Frontkon-

takt in den Bereich der Raumladungszone bringen und den F�ullfaktor sowie Voc ernied-

rigen kann. Die Aktivierung w�are unter anderem durch die Reaktion von atomarem zu

10Vergleiche Sequenz 6 und 7 mit den Ergebnissen in Kapitel 2.5.
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Abbildung 2.21: Interne Quantenausbeuten von einigen nach Abb. 2.19 prozessierten Zellen vor und
nach H-Passivierung. F�ur Zellen ohne Al-Getterschritt (Sequenz 2) oder ohne Oxidation (Sequenzen 4,
7 und 9) ist eine Reduktion der IQE im kurzwelligen (2) oder gesamten Spektrum (4, 7 und 9) sichtbar,
links im Bild. Zellen mit Oxidationsschritt zeigen eine deutliche Verbesserung der IQE im langwelligen
Spektralbereich (Sequenzen 1, 3, 6, 8, 10), rechts im Bild.

molekularem Wassersto� im Sililzium oder an der Ober
�ache m�oglich. F�ur die nach den

Sequenzen 5, 7 und 9 hergestellten Zellen beobachtet man nach der MIRHP-Passivierung

einen R�uckgang der IQE vor allem auch im mittleren Teil der IQE. In diesem Bereich

hat die Raumladungszone noch einen deutlichen Ein
u� auf die IQE, so da� das Freiset-

zen von Verunreinigungen aus der Emitterregion in die Raumladungszone durchaus zum

beobachteten R�uckgang der IQE f�uhren kann.

Die nach Sequenz 5 hergestellte Zelle (P-Gettern und Al-Gettern in zwei getrennten

Hochtemperaturschritten) zeigt gegen�uber den P-Al-cogegetterten Zellen nach Sequenz 7

und 9 eine st�arkere Erniedrigung der IQE im gesamten Wellenl�angenbereich. Diese Beob-

achtung l�a�t sich ebenfalls mit der Anwesenheit gegetterter Verunreinigungen im emitter-

nahen Bereich erkl�aren. Da der P-Getterschritt bei Sequenz 4 vor dem Al-Getterschritt

stattfand, liegt es nahe, davon auszugehen, da� hier mehr Verunreinigungen an der Ober-


�ache gegettert wurden als bei den P-Al-Cogettersequenzen 7 und 9. Dort war w�ahrend

des P-Getterschritts mit der Al-Schicht auf der R�uckseite ein weiterer Getterort gege-

ben11, so da� die Konzentration der Verunreinigungen an der Ober
�ache geringer sein

sollte und die MIRHP-Passivierung zu einer weniger starken Erniedrigung der IQE f�uhrt.
�Uberraschenderweise l�a�t sich nur bei Zellen, die sowohl einen Al-Getterschritt als auch

einen Oxidationsschritt erhalten haben, ein starker Anstieg der Di�usionsl�ange nachwei-

sen. �Uber den Ursprung dieser Beobachtung lassen sich bisher nur Vermutungen anstellen:

W�ahrend der thermischen Oxidation wird an der Grenz
�ache SiO2/Si Silizium in intersti-

tieller Form (Sii) gebildet, da SiO2 eine geringere Dichte als Si aufweist. Diese Sii-Atome

di�undieren in das Waferinnere, wo sie Verunreinigungen aus gebundenen Zust�anden

(Pr�azipitate, andere Getterorte) freisetzen, wie bereits in Kapitel 2.3 beschrieben. Ver-

gleicht man beispielsweise Sequenz 8 mit Sequenz 9 ohne MIRHP, so f�uhrt die Oxidation

(Sequenz 8 ohne MIRHP) zu einer drastischen Erniedrigung der Di�usionsl�ange, die an-

schlie�ende MIRHP-Passivierung (Sequenz 8 nach MIRHP) verbessert Leff jedoch wieder

11W�ahrend des P-Getterns ist auf der R�uckseite nat�urlich auch ein weiterer Getterort gegeben, da
der Wafer von beiden Seiten di�undiert wird. Das Zusammenspiel der unterschiedlichen Getterarten und
-mechanismen beim P- und Al-Gettern l�a�t jedoch den Schlu� zu, da� ein Cogetterschritt Verunreinigun-
gen e�ektiver in die r�uckseitige Al-Schicht transportiert, so da� im Ende�ekt weniger Verunreinigungen
an der Frontseite gegettert werden, siehe auch Kapitel 2.4.
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auf einen Wert, der sogar deutlich �uber demjenigen von Sequenz 9 vor MIRHP liegt. Das

gleiche Verhalten l�a�t sich auch an den Paaren von Sequenz 4 und 3, Sequenz 4 und 5,

Sequenz 7 und 6 sowie Sequenz 11 und 10 beobachten. Allgemein formuliert f�uhrt die

Oxidation mit der Produktion von Sii also zu einer Ver�anderung der Bindungszust�ande

von Verunreinigungen im Wafer. Ob es sich dabei um eine metallische Verunreinigung,

einen Defekt in Verbindung mit Sauersto� oder eine Kombination Metall/Sauersto� han-

delt, konnte mit diesem Experiment nicht gekl�art werden. Auf jeden Fall ist der Defekt

in der urspr�unglichen Form (vor der Oxidation) nicht H-passivierbar, w�ahrend er nach

der Oxidation zwar zu einer Reduktion von Leff f�uhrt, in einem nachfolgenden MIRHP-

Passivierungsschritt jedoch wieder passiviert werden kann. Dabei w�achst Leff deutlich

�uber den Ausgangswert vor der Oxidation hinaus an. Das bedeutet, da� durch die Um-

lagerung w�ahrend der Oxidation am Ort des Defekts ein Zustand gescha�en wird, der

nach der anschlie�enden MIRHP-Passivierung weniger rekombinationsaktiv ist als vor

der Oxidation.

Vergleicht man Sequenz 1 und 3, so erkennt man, da� es f�ur Leff nach der H-Passivierung

bei diesem speziellen Material kaum eine Rolle spielt, ob die Oxidation vor oder nach

dem Al-Getterschritt statt�ndet. Nach der MIRHP-Passivierung sind die Werte von Leff
fast identisch. Der P-Al-Cogetterschritt von Sequenz 6 f�uhrt im Vergleich dazu zu leicht

h�oheren Werten von Leff , was sich qualitativ mit den Beobachtungen von Kapitel 2.4

deckt. Beim
"
echten\ P-Al-Cogettern (Sequenz 8 und 10) schlie�lich erh�alt man mit

Werten von maximal 159 �m den mit Abstand st�arksten Zuwachs in Leff unabh�angig

von der Gettertemperatur (820 �C oder 900 �C). Das belegt, da� eine e�ektivere Re-

duktion der metallischen Verunreinigungen w�ahrend des Getterschritts zu einer besseren

H-Passivierbarkeit nach der Oxidation f�uhrt. In diesem Fall wirken die beiden Schritte

Gettern und H-Passivierung additiv und f�uhren beide zu einer starken Verbesserung der

Di�usionsl�ange. Die Defekte m�ussen jedoch in der
"
richtigen Form\ vorliegen, um in ihrer

Eigenschaft als Rekombinationszentrum unsch�adlich gemacht werden zu k�onnen.

LBIC Untersuchungen

Das im letzten Abschnitt beschriebene Verhalten von Solarzellen verschiedener Herstel-

lungssequenzen mit und ohne Oxidation nach der H-Passivierung soll jetzt noch weiter

untersucht werden. An den vier nach Sequenz 3, 4, 8 und 9 prozessierten Zellen wurde

die interne Quantenausbeute ortsaufgel�ost bestimmt. Dazu wurde durch Anregung mit

einem Laser bei 905 nm der Kurzschlu�strom Isc und gleichzeitig die Re
exion R lokal

gemessen. Mit Gleichung 1.4 ergibt sich so ein lokaler Wert der IQE bei 905 nm12. Die

Laser
eckgr�o�e ist bei diesen Messungen �25 �m. N�ahere Angaben zur Me�methode und

zu technischen Details der verwendeten Anlage �nden sich in [102].

In Abb. 2.22 ist die r�aumlich aufgel�oste IQE der vier nach Sequenz 3, 4, 8 und 9 herge-

stellten Zellen im Anschlu� an die H-Passivierung gezeigt. Deutlich zu erkennen ist der

Ein
u� der Oxidation auf das Verhalten nach der H-Passivierung. Bei den Sequenzen 3

und 8 mit Oxidation sind die intergranularen Bereiche sehr gut passiviert und weisen

einen homogenen Farbkontrast auf. Im wesentlichen fallen nur die Korngrenzen als Orte

erh�ohter Rekombination auf. Die nach Sequenz 4 und 9 prozessierten Zellen demonstrie-

ren ein ganz anderes Verhalten. Hier sind neben den eigentlichen Korngrenzen vor allem

12Die Eindringtiefe 1/�(905 nm) in Silizium betr�agt etwa 30 �m, dies ist auch in etwa der Bereich,

�uber den aus der Messung R�uckschl�usse gezogen werden k�onnen.
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Abbildung 2.22: Interne Quantenausbeuten der nach Sequenz 3, 4, 8 und 9 aus benachbarten Wafern
hergestellten Zellen nach der MIRHP-Passivierung, wobei alle Messungen gleich skaliert sind. Der Ein-

u� der Oxidation sowie der unterschiedlichen Getterschritte auf das H-Passivierverhalten wird deutlich
sichtbar.

viele rekombinationsaktive Zwillingskorngrenzen13 sichtbar. Au�erdem weisen schlechte

Bereiche in den K�ornern eine sehr viel niedrigere IQE auf als bei den Sequenzen 3 und

8. Die nach Sequenz 4 hergestellte Zelle (getrennte Getterschritte) besitzt au�erdem eine

deutlich schlechtere IQE als die P-Al-cogegetterte Zelle nach Sequenz 9. Gleiches gilt in

geringerem Ausma� f�ur den Vergleich der Sequenzen 3 und 8. Dies legt noch einmal die

bereits im letzten Abschnitt ge�au�erte Vermutung nahe, da� der Cogetterschritt Verun-

reinigungen e�ektiver entfernen kann als die getrennten Getterschritte.

Die erzielten Ergebnisse lassen sich also in folgender Form zusammenfassen:

� Es handelt sich bei den untersuchten Zellen um benachbarte Wafer; daher kann

davon ausgegangen werden, da� die Defektverteilung bei den Zellen nach Sequenz 3

und 4 sowie 8 und 9 vor dem Oxidationsschritt sehr �ahnlich war.

� Ohne Oxidation sind nach der H-Passivierung auch verst�arkt Zwillingskorngrenzen

rekombinationsaktiv. Die St�arke der Rekombination dieser Gebiete kann durch einen

13Zwillingskorngrenzen erkennt man am parallelen Verlauf der verzwillingten Gebiete innerhalb eines
Kristalliten.
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P-Al-Cogetterschritt nach Sequenz 9 e�ektiver vermindert werden als durch die

getrennten Getterschritte nach Sequenz 4. Dies legt die Vermutung nahe, da� die

Gebiete bereits vor dem Zellproze� rekombinationsaktiv waren und die Defekte auf

Gettern ansprechen (m�oglicherweise Metalle in Verbindung mit anderen Defekten).

Die H-Passivierung f�uhrt bei diesen Sequenzen zu keiner weiteren Steigerung der

Di�usionsl�ange.

� Nach der Oxidation, die Sii freisetzt, sinkt Leff . Eine Erkl�arung w�are die Au
�osung

des Defekts in seine Bestandteile, eventuell nach dem
"
Kick-out\-Mechanismus, der

in Gleichung 2.1 beschrieben ist. Die Defekte sind nun in einer Form, die gut H-

passivierbar ist.

� Nach der H-Passivierung sind bei den Proze�sequenzen mit Oxidation haupts�achlich

noch die Korngrenzen als Orte verst�arkter Rekombination zu erkennen, falls ein

e�ektiver P-Al-Cogetterschritt durchgef�uhrt wurde (Sequenz 8). Wurden die Get-

terschritte weniger e�ektiv getrennt durchgef�uhrt, erkennt man auch innerhalb der

Kristallite noch vereinzelt rekombinationsaktive Bereiche und Zwillingskorngrenzen

(Sequenz 3).

Dieses Verhalten wird noch einmal in Abb. 2.23 deutlich. Hier sind die in Abb. 2.22

markierten Ausschnitte vergr�o�ert dargestellt. Es handelt sich um Orte mit �ahnlicher

Kornstruktur, da die Wafer benachbart sind. Bei den Zellen nach Sequenz 4 und 9 ist

neben der Rekombination an den auch mit dem Auge sichtbaren Korngrenzen ebenso

eine gro�e Anzahl von ausgedehnten rekombinationsaktiven Defekten sichtbar.

2.7 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden Getteruntersuchungen an verschiedenen multikristallinen Si-

lizium-Materialien pr�asentiert. Nach der Vorstellung einzelner Gettermodelle wurde in

Kapitel 2.2 die Wirkungsweise des Al-Getterns auf dem Ausgangsmaterial sowie im So-

larzellenproze� untersucht. Dabei wurde deutlich, da� die Materialien abh�angig von ihren

Eigenschaften unterschiedlich auf den Getterschritt reagieren. Danach wurde in Kapi-

tel 2.3 eine �ahnliche Untersuchung zum P-Gettern an Eurosil durchgef�uhrt. Auch hier

lie�en sich deutliche Steigerungen der Di�usionsl�ange erreichen. Die Getterwirkungen von

P und Al lassen sich jedoch nicht ohne weiteres addieren, daher wurden Optimierungen

an diesen beiden Einzelschritten im Proze� vorgenommen. Wiederum lie�en sich Verbes-

serungen bei angepa�ter Proze�f�uhrung erzielen.

In Kapitel 2.4 schlie�lich konnte nachgewiesen werden, da� die gleichzeitige Durchf�uhrung

der Getterungen in einem Schritt (P-Al-Cogettern) zu weiteren Steigerungen der Di�usi-

onsl�ange aufgrund einer e�ektiveren Getterwirkung f�uhren kann. Dabei war vor allem die

Untersuchung der Be- und Entladetemperaturen im Getterschritt n�otig.

Um eine bessere Ober
�achenpassivierung zu erzielen, wurde der thermische Oxidations-

schritt in den optimalen Getterproze� eingebaut (Kapitel 2.5). Hier wurde deutlich, da�

die w�ahrend des Getterschritts erzielten Steigerungen der Di�usionsl�ange sogar noch ver-

bessert werden k�onnen, wenn die Oxidation nach dem P-Al-Cogetterschritt durchgef�uhrt

wird. Auf diese Art lie�en sich Di�usionsl�angen von 400 �m auf multikristallinem Silizium

erzielen (Eurosil P48, 1 
cm), was einen hervorragenden Wert darstellt. Die Solarzellenpa-

rameter der so hergestellten Zellen wurden vor allem durch das nicht optimierte Emitter-

pro�l und eine zu hohe Ober
�achenrekombination an der R�uckseite begrenzt. Mit weiteren
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Abbildung 2.23: Interne Quantenausbeuten der nach Sequenz 3, 4, 8 und 9 hergestellten Zellen nach der
MIRHP-Passivierung. Vergr�o�ert dargestellt sind die in Abb. 2.22 eingezeichneten Bereiche mit �ahnlicher
Kornstruktur. Alle Zellen haben die gleiche Skalierung.

Verbesserungen in dieser Richtung (dickeres oder lokales BSF mit Oxidpassivierung der

R�uckseite) sowie einer Texturierung der Frontseite sollten noch deutliche Steigerungen zu

erzielen sein.

Nach den Getterstudien wurde in Kapitel 2.6 das Zusammenspiel von Getterung und H-

Passivierung genauer untersucht. Dazu wurde spezielles defektreiches Material aus dem

Bodenbereich des Ingots verwendet. Hier wurde deutlich, da� sich die Verbesserungen

durch Gettern und H-Passivierung addieren lassen, wenn der Solarzellenproze� auf dieses

Material hin optimiert wird. In diesem Fall erreicht man fast die gleichen Zellwirkungs-

grade wie in normalem defektarmen Standardmaterial.

Bei allen durchgef�uhrten Untersuchungen f�uhrten nur Anpassungen des Prozesses an das

Material zum Erfolg. Das beweist, da� es keinen Standardproze� zur Erzielung bester

Zellparameter auf verschiedenen Materialien gibt. Dies gilt gerade f�ur multikristallines

Silizium, das nach unterschiedlichen Methoden hergestellt wird. Hier beein
ussen viele

Parameter wie zum Beispiel der Sauersto�- und Kohlensto�gehalt sowie andere Defekt-

dichten das Ergebnis. Das wird im besonderen bei der Untersuchung von RGS-Silizium in

den folgenden Kapiteln eine gro�e Rolle spielen.



Kapitel 3

Herstellung von RGS-Silizium

Mit diesem Kapitel beginnen die Untersuchungen von RGS-Silizium, einem Silizium-

Folienmaterial, das im Rahmen der entsprechenden Verfahrens- und Materialentwicklung

von der Bayer AG hergestellt wird. Die nachfolgenden Kapitel besch�aftigen sich mit der

Charakterisierung dieses Materials (Kapitel 4) sowie der Herstellung von RGS-Solarzellen

(Kapitel 5). Zuvor soll in diesem Kapitel aber auf den RGS-Herstellungsproze� eingegan-

gen werden. Nach einer Motivation wird das Herstellungsprinzip der RGS-Wafer erl�autert

und auf markante Besonderheiten dieses Materials eingegangen, das sich noch im Flu�

der Entwicklung be�ndet.

3.1 Motivation

Kristalline Silizium-Solarzellen haben derzeit einen Marktanteil von ca. 85% aller ausge-

lieferter Module [4]. Diese Zahl teilt sich zu etwa gleichen Teilen in mono- und multikri-

stalline Zellen auf. Bei allen blockgegossenen Silizium-Arten fallen neben den Kosten bei

der Kristallisation zus�atzlich noch S�ageschritte an, da die Wafer mit Hilfe von Innenloch-

oder Drahts�agen aus dem Block geschnitten werden m�ussen. Dabei wird rund die H�alfte

des Ausgangsmaterials buchst�ablich verpulvert. Dies f�uhrt zu einem relativ hohen Kosten-

anteil des Wafers am Solarzellenmodul (Abb. 3.1). Die verbleibenden Anteile, Zellprozes-

sierung und der Zusammenbau des Moduls, spielen hierbei eine geringere Rolle. Aufgrund

dieser Verteilung wird seit l�angerem versucht, nach kosteng�unstigeren Alternativen bei

der Herstellung von kristallinem Silizium zu suchen. Da das Silizium-Ausgangsmaterial

(
"
Feedstock\) aufgrund des stetigen Wachstums des Photovoltaikmarkts in den n�achsten

Jahren knapper wird und sich somit der Preis erh�ohen d�urfte, wird eine bessere Ausnut-

zung des Materials zus�atzliche Vorteile bringen.

Eine Alternative zu blockgegossenem Silizium und ges�agten Wafern sind Silizium-Folien-

materialien, die seit l�angerer Zeit erforscht und auf ihre Tauglichkeit zur Solarzellen-

prozessierung hin untersucht werden. Bei diesen Materialien entfallen die Kosten f�ur das

Herauss�agen der Wafer aus Bl�ocken, da der Wafer bereits in der gew�unschten Dicke direkt

aus der Siliziumschmelze erhalten wird. Au�erdem wird das vorhandene Material dadurch

auch besser ausgenutzt. Es existiert eine Vielzahl von verschiedenen Ans�atzen, eine kurze
�Ubersicht ist in [103] gegeben. Einige dieser Materialien werden bereits industriell genutzt;

den gr�o�ten Anteil hat dabei EFG (Edge-de�ned Film-fed Grown) der Firma ASE [104].

In einer Studie [105] wurde gezeigt, da� in einer Massenproduktion die Herstellung von

57
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Abbildung 3.1: Zusammensetzung der Kosten eines Solarzellenmoduls auf der Basis kristallinen Silizi-
ums nach heutiger Herstellungsweise. Die Kosten sind aufgeschl�usselt in den Anteil des Ausgangswafers,
die Zellprozessierung und den Zusammenbau des Moduls (nach [4]).

Modulen basierend auf Foliensilizium1 zu deutlichen Verringerungen der Wp (Watt-Peak)-

Kosten f�uhren wird. Dabei wird davon ausgegangen, da� bei einer Massenproduktion mit

den bisher verwendeten Materialien der Kostenanteil des Wafers am Gesamtmodul auf

bis zu 60% und dar�uber ansteigt. Au�erdem verschlingt die Waferherstellung momentan

etwa 80% der Energie, die zur Produktion eines Moduls ben�otigt werden [4]. Dies alles

sind Gr�unde, die f�ur die Entwicklung und Erforschung von Foliensilizium sprechen.

Ein wesentlicher Faktor bei den verschiedenen Arten von Foliensilizium ist die Geschwin-

digkeit, mit der der Wafer hergestellt werden kann. Hier zeichnet sich gerade f�ur RGS-

Silizium ein hohes Reduktionspotential der Waferherstellungskosten ab. Diese k�onnen bei

RGS im Vergleich zur Innenlochs�agetechnik auf etwa ein F�unftel, zur Drahts�agetechnik

auf etwa ein Viertel reduziert werden [106]. Das gro�e Einsparpotential l�a�t es zu, etwas

niedrigere Wirkungsgrade aufgrund der geringeren Materialqualit�at verglichen mit mono-

und blockges�agten multikristallinen Wafern in Kauf zu nehmen und dennoch die Wp-

Kosten zu senken. Diese g�unstige Prognose macht RGS-Silizium zu einem Kandidaten f�ur

eine kosteng�unstigere Herstellung von Solarmodulen in der n�aheren Zukunft.

3.2 RGS-Herstellungsprinzip

Die Herstellung von Bayer RGS be�ndet sich momentan noch im Versuchsstadium. Es

handelt sich also um kein Produkt, dessen Entwicklung bereits abgeschlossen ist. Die

hier beschriebenen Untersuchungen dienen vielmehr unter anderem zur Weiterentwicklung

des RGS-Materials. Daher beziehen sich alle Aussagen, die in diesem und den folgenden

Kapiteln gemacht werden, auf den heute aktuellen Stand der Entwicklung.

In Abb. 3.2 ist das Herstellungsprinzip von RGS-Silizium dargestellt. Das aufgeschmol-

zene Silizium be�ndet sich in einem Rahmen, unter dem eine Substratplatte mit der

Ziehgeschwindigkeit vz hindurchgezogen wird. Auf dieser kristallisiert der Wafer mit der

Kristallisationsgeschwindigkeit vk, das Substrat dient hier auch dazu, die Kristallisati-

onsw�arme abzuf�uhren [107]. Die beiden Geschwindigkeitsvektoren stehen auf diese Weise

nahezu senkrecht aufeinander, entkoppeln also fast vollst�andig. Daher ist es m�oglich, sehr

1Die Studie wurde auf der Basis von EFG-Material durchgef�uhrt.
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Abbildung 3.2: Herstellungsprinzip von RGS-Silizium: Unter einem Gie�rahmen mit 
�ussigem Silizium
wird eine Substratplatte durchgezogen, auf der der Wafer in der gew�unschten Dicke kristallisiert [111].
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Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau der diskontinuierlichen RGS-Anlage. Auf einem F�orderband
werden Substratplatten linear unter dem Gie�rahmen mit der Siliziumschmelze hindurchgezogen [111].

hohe Ziehgeschwindigkeiten vz zu erzielen. �Uber diese sowie andere Parameter wie die

Substratplattentemperatur wird auch die gew�unschte Dicke des Wafers eingestellt [107].

Details zum Herstellungsproze� �nden sich in [106{110]. Die Ziehgeschwindigkeit vz be-

tr�agt ca. 10 cm/s. Dies ist sehr hoch verglichen beispielsweise mit EFG. Hier liegt die

Ziehgeschwindigkeit im Bereich von einigen cm/min, da die Kristallisationsrichtung anti-

parallel zur Ziehrichtung verl�auft und die Kristallisationsw�arme nicht so e�ektiv abgef�uhrt

werden kann.

Alle Wafer, die im Rahmen dieser Arbeit untersucht werden, stammen von einer Ver-

suchsanlage, die schematisch in Abb. 3.3 gezeigt ist. Die vorgeheizten Substratplatten

werden unter dem Rahmen, in dem das 
�ussige Silizium steht, durchgezogen. Das Sili-

zium scheidet sich auf dem Substrat ab und wird direkt nach Verlassen des Rahmens

mit einem oxidierenden Gasgemisch an der Ober
�ache begast. Dieser Schritt ist notwen-

dig, um die Ober
�achenspannung herabzusetzen und eine ebenere Ober
�ache zu erhalten

[107]. Hierbei bildet sich eine d�unne Oxidschicht auf dem Wafer.
�Ahnlich wie beim Wachstum von Silizium-Einkristallen erh�alt man auch beim RGS-

Verfahren einen Segregationse�ekt [108]. Verunreinigungen werden mit der Kristallisa-

tionsfront an die Waferober
�ache transportiert, daher wird diese defektreiche Schicht zu-

sammen mit der Oxidschicht vor dem Solarzellenproze� entfernt (Kapitel 5).

Die Gr�o�e des RGS-Wafers wird durch Nuten in den Substratplatten und die Breite des
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Abbildung 3.4: Verwirklichung eines kontinuierlichen RGS-Herstellungsprozesses. Die Substratplatten
laufen auf einem endlosen F�orderband um, und die Wafer l�osen sich selbst�andig von den Platten, wenn
diese umgelenkt werden [111].

Gu�rahmens begrenzt. Auf diese Weise werden in der Anlage pro Gie�versuch etwa acht

Wafer hergestellt, die nach der Proze�nummer und einem Schr�agstrich durchnummeriert

werden, 6471/5 ist also der f�unfte Wafer aus dem Proze� 6471. Auf diese Weise ist es

m�oglich, jeden Wafer individuell zu unterscheiden. Dies ist wichtig, da nur so bei einer
�Anderung von Proze�parametern eine eindeutige Zuordnung m�oglich ist.

F�ur die zuk�unftige Produktion von RGS im industriellen Ma�stab ist ein kontinuierlicher

Proze� unabdingbar. Das daf�ur vorgesehene Prinzip ist in Abb. 3.4 gezeigt. Hier laufen

die Substratplatten auf einem geschlossenen F�orderband um. Beim Ablenken der Platten

l�ost sich der RGS-Wafer vom Substrat und kann weiterverarbeitet werden.

Eigenschaften

Die in dieser Arbeit untersuchten Wafer haben eine Gr�o�e von ca. 110 x 80 mm2 und

eine Dicke von 300{350 �m. Die Korngr�o�e ist <1 mm, aber es handelt sich um ein

kolumnares Wachstum [106]. Dies ist notwendig, damit keine Korngrenzen parallel zum

p/n-�Ubergang der Solarzelle laufen. Durch den sehr schnellen Erstarrungsproze� und die

dabei auftretenden hohen Temperaturgradienten ist die Versetzungsdichte relativ hoch

und inhomogen. Sie liegt zwischen 105{107 cm�2 mit einem Mittelwert von ca. 106 cm�2

[109].

Ein Problem stellen die aus dem Rohmaterial stammenden oder bei der Herstellung ein-

getragenen Fremdatome dar. Metallische Verunreinigungen k�onnen �uber die Anlage in

den Wafer gelangen und dort verteilt oder in Pr�azipitaten zur Rekombination beitragen.

Die Reduktion dieser Eintragungen ist daher ein sehr wichtiges Ziel bei der Weiterent-

wicklung von RGS. Im Verfahren ist systembedingt durch die gerichtete Erstarrung mit

der Fremdelementsegregation bereits ein Reinigungsschritt enthalten, �ahnlich der Block-

kristallisation. Ein hoher Gehalt an substitutionellem Kohlensto� ([Cs] � 1{2�1018 cm�3)

und interstitiellem Sauersto� ([Oi] � 2�1018 cm�3) l�a�t sich jedoch proze�bedingt mo-

mentan nicht vermeiden und mu� toleriert werden. Hierbei ist der Cs-Gehalt nicht so
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sch�adlich wie die hohe Oi-Konzentration, da Sauersto� in Silizium elektrisch aktive Do-

natoren bilden kann [109].

3.3 Sauersto� in RGS-Silizium

Wie bereits im letzten Abschnitt angesprochen, be�ndet sich auf der Waferober
�ache

eine Oxidschicht, da der Wafer in Kontakt mit Sauersto� war. Daher weist die Schicht

nahe der Ober
�ache eine hohe O-Konzentration auf. Diese f�allt jedoch innerhalb von 20{

25 �m von ca. 1020 cm�3 auf einen konstanten Wert im Kristallvolumen von ca. 1018 cm�3

ab [109]. Da die oberste Schicht auch schon durch den Segregationse�ekt w�ahrend der

Kristallisation defektreich ist und vor dem Solarzellenproze� abgetragen wird, stellt diese

erh�ohte Sauersto�konzentration an der Ober
�ache kein Problem dar.

Anders verh�alt es sich mit der Sauersto�konzentration im Kristallvolumen. Sauersto�

kann in SiliziumDonatoren bilden, deren elektrische Aktivit�at nach Durchfahren bestimm-

ter Temperaturbereiche ver�andert werden kann. Man unterscheidet im wesentlichen zwei

Arten von Donatoren.

� Thermische Donatoren bilden sich in einem Temperaturbereich von 350{550 �C

und bestehen aus kleineren SimOn-Clustern mit n � 4 [112]. Ihre elektrische Akti-

vit�at geht nach einem Ausheilschritt bei Temperaturen >550 �C zur�uck. Ein hoher

Kohlensto�gehalt verlangsamt au�erdem die Bildung der Thermischen Donatoren

[113,114]. Daher spielt dieser Defekt in RGS kaum eine Rolle.

� Neue Donatoren bilden sich im Temperaturintervall zwischen 600{900 �C, also in

dem Temperaturbereich, der �ublicherweise w�ahrend des Zellprozesses bei Hochtem-

peraturschritten durchfahren wird. Es wird angenommen, da� SiOx-Pr�azipitate der

Ursprung der Neuen Donatoren sind [89]. Ihre Bildung wird durch eine hohe Konzen-

tration von interstitiellem Sauersto� [115] und substitutionellem Kohlensto� [116]

beschleunigt. Es handelt sich nicht nur um eine Form des Defekts, vielmehr exi-

stieren mehrere Unterarten [89]. Die in DLTS (Deep Level Transient Spectroscopy)-

Messungen beobachtete breite energetische Verteilung der Defektzust�ande in der

Bandl�ucke wird durch die Grenz
�achenzust�ande an der Ober
�ache der SiOx-Pr�azi-

pitete erkl�art [89]. Da RGS eine hohe Sauersto�- und Kohlensto�konzentration be-

sitzt, mu� die Bildung Neuer Donatoren bei der Waferherstellung und w�ahrend des

Zellprozesses bei Hochtemperaturschritten bedacht werden.

Um die Bildung von Neuen Donatoren bei der RGS-Herstellung vor dem Zellproze� zu ver-

meiden, gibt es zwei M�oglichkeiten. Zum einen kann das Temperaturintervall, in dem sich

Neue Donatoren bilden, sehr schnell durchfahren werden. Dann spricht man von schnell

abgek�uhltem RGS oder auch Rapidmaterial. Dadurch bleibt fast der gesamte Sauersto�

interstitiell im Silizium mit einer Konzentration von 2{3�1018 cm�3 gel�ost [45]. Allerdings

k�onnen sich w�ahrend des Zellprozesses jetzt sehr leicht Neue Donatoren bilden, wenn der

Temperaturbereich von 600{900 �C durchfahren wird [117].

Eine andere M�oglichkeit besteht darin, den Gehalt an interstitiellem Sauersto� schon vor

dem Zellproze� zu senken. Hierbei wird der Wafer direkt nach der Kristallisation auf

einer Temperatur >1000 �C gehalten. In dieser Zeit lagern sich Sauersto�atome an Nu-

kleationspl�atzen (Versetzungen, Punktdefekte, Korngrenzen) an, und es bilden sich gro�e

Sauersto�cluster [109]. Dadurch sinkt die Konzentration von Sauersto� in interstitieller
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Abbildung 3.5: Die zwei RGS-Herstellungsprozesse zur Vermeidung der Bildung Neuer Donatoren:
Beim Rapidmaterial bleibt der Sauersto� weitgehend interstitiell gel�ost, da der Temperaturbereich der
Neuen Donatoren schnell durchfahren wird. Beim Haltepunktmaterial bildet der Sauersto� gro�e Cluster.
Somit wird die Oi-Konzentration gesenkt, und es bilden sich weniger leicht Neue Donatoren (nach [110]).
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Abbildung 3.6: R�aumlich aufgel�oste Messung der Sauersto�konzentration durch SIMS in einem lang-
sam abgek�uhlten RGS-Wafer. Im dreidimensionalen farbkodierten Bild links steigt die O-Konzentration
von rot �uber blau nach gr�un an. Es ist aus vielen Einzelbildern zusammengesetzt, die in unterschied-
lichen Tiefen aufgenommen wurden (rechtes Bild, Aufsicht). Eine inhomogene Sauersto�verteilung und
Clusterbildung ist zu erkennen. Der Intensit�atsabfall in der Mitte ist jedoch ein Me�artefakt [118].

Form auf Werte �1018 cm�3 [117]. Bei den Hochtemperaturschritten im nachfolgenden

Zellproze� bilden sich nun aufgrund der niedrigeren Oi-Konzentration deutlich weniger

Neue Donatoren [117]. In diesem Fall spricht man von langsam abgek�uhltem RGS oder

Haltepunktmaterial. Die beiden Wege zur Herstellung von RGS sind in Abb. 3.5 zu er-

kennen.

Wie e�ektiv der Sauersto� ausclustert, ist in Abb. 3.6 dargestellt. Es handelt sich dabei

um eine SIMS-Messung, die die Sauersto�konzentration �ortlich aufgel�ost detektiert. Die

Ortsau
�osung bei dieser Messung betr�agt ca. 1 �m. Im dreidimensionalen Bild sind na-

delartige Strukturen stark erh�ohter Sauersto�konzentration sichtbar. Es liegt nahe, da�

der Sauersto� sich an ausgedehnten Kristalldefekten (z. B. Versetzungen, Korngrenzen)

anreichert und dort Cluster bildet.



Kapitel 4

Charakterisierung von RGS-Silizium

Dieses Kapitel hat die Untersuchung des RGS-Ausgangsmaterials zum Ziel. Die hier ge-

wonnenen Kenntnisse der Materialeigenschaften sind erforderlich, um einen auf dieses

Material angepa�ten Solarzellenproze� zu entwickeln, der die Erzielung hoher Wirkungs-

grade erm�oglicht. Daher sollen im folgenden einige grundlegende Materialparameter be-

stimmt werden. Kapitel 4.1 besch�aftigt sich mit der Untersuchung und Quanti�zierung

ausgedehnter Defekte. Die Bestimmung der elektrischen Eigenschaften erfolgt in Kapi-

tel 4.2 durch temperaturabh�angige Hallmessungen. Anschlie�end folgen Untersuchungen

zur Di�usionsl�ange (Kapitel 4.3) und zur Lebensdauer (Kapitel 4.4) der Minorit�atsla-

dungstr�ager.

Im vorherigen Kapitel wurden die zwei derzeitigen Herstellungsprozesse von RGS-Silizium

beschrieben. Falls im vorliegenden Kapitel eine n�ahere Bezeichnung des Materials fehlt,

handelt es sich immer um langsam abgek�uhltes RGS-Silizium (Haltepunktmaterial).

4.1 Defekte in RGS-Silizium

In diesem Abschnitt soll versucht werden, Kristalldefekte sichtbar und quanti�zierbar

zu machen. Dazu werden zwei Methoden verwendet: Defekte im Kristallvolumen werden

durch Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht, w�ahrend dies bei Defekte

an der Ober
�ache durch ein spezielles �Atzverfahren erfolgt. Beide gew�ahlten Verfahren

erlauben die direkte Untersuchung von Kristalldefekten, da diese ortsaufgel�ost sichtbar

gemacht werden.

4.1.1 Transmissionselektronenmikroskopie

In der Transmissionselektronenmikroskopie wird die Probe mit hochenergetischen Elek-

tronen durchstrahlt, die mit dem Material in Wechselwirkung treten. Anhand der aus-

tretenden Elektronen k�onnen dann R�uckschl�usse auf den durchstrahlten Bereich gezogen

werden. Im Gegensatz zur Lichtmikroskopie, bei der der Kontrast durch verschieden starke

Absorption zustande kommt, entsteht das Bild im TEM im wesentlichen durch Streuung

der Elektronen. Diese besitzen Welleneigenschaften mit einer Wellenl�ange � nach de Bro-

glie von

� =
h

p

=
hq

2Uem0(1 +
Ue

2m0c
2 )

(4.1)
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mit dem Planckschen Wirkungsquantum h, dem Impuls p, der Beschleunigungsspannung

U, der Elementarladung e, der Ruhemasse des Elektrons m0 und der Lichtgeschwindig-

keit c. F�ur zwei Punkte, die im Abstand d gerade noch getrennt wahrgenommen werden

k�onnen, gilt nach der Abbeschen Theorie

d =
�

n sin�
; (4.2)

wobei n der Brechungsindex der Probe und � der Aperturwinkel zwischen dem einfallenden

und dem abgebeugten Strahl ist, der noch durch die Objektivlinse abgelenkt werden

kann. An den periodisch im Kristall angeordneten Netzebenen �ndet nun Braggrefelxion

der Elektronen statt. Die gestreuten Elektronen interferieren konstruktiv, falls sie die

Braggbedingung

sin� =
�

2dhkl
(4.3)

erf�ullen. � ist hierbei der Braggwinkel und dhkl der Abstand der Netzebenen unter Ver-

wendung der Millerindizes (hkl).

Bei den verwendeten Beschleunigungsspannungen U im Bereich von 400 keV bis 1 MeV

ergibt sich mit Gleichung 4.1 und 4.2 eine theoretische Au
�osung d im Bereich von pm.

Diese wird jedoch nicht erreicht, da Linsenfehler wie chromatische und sph�arische Aber-

ration sowie Astigmatismus die reale Au
�osung begrenzen. Sie betr�agt f�ur gute Ger�ate

etwa 0,1 nm. Ausf�uhrliche Darstellungen zur TEM �nden sich in [119,120].

Da die Proben mit Elektronen durchstrahlt werden, m�ussen sie sehr d�unn sein. Die maxi-

mal durchstrahlbare Dicke betr�agt beim indirekten Halbleiter Silizium und den gew�ahlten

Beschleunigungsspannungen wenige �m. Das hat eine aufwendige Probenpr�aparation zur

Folge, die in [121] beschrieben ist. Dort be�ndet sich ebenfalls eine Beschreibung der

verwendeten Mikroskope1.

Bei den im vorliegenden Kapitel pr�asentierten Aufnahmen handelt es sich durchg�angig

um Hellfeldabbildungen [122]. Hierbei werden lokale Abweichungen der Braggbedingung in

Gebieten sichtbar gemacht, in denen Netzebenen im Vergleich zum ungest�orten Kristall

verspannt sind. Diese St�orungen der Kristallsymmetrie k�onnen beispielsweise an Korn-

grenzen, Versetzungen oder Clustern von Fremdatomen auftreten. In den gest�orten Ge-

bieten werden Elektronen aus dem Strahl herausgestreut, so da� hier ein dunkler Kontrast

auftritt. Die Au
�osung bei den gew�ahlten Abbildungsbedingungen liegt im nm-Bereich.

Abb. 4.1 zeigt zwei Ausschnitte aus einem RGS-Wafer. Im linken Bild ist die Projektion

mehrerer Stapelfehler sichtbar, die die pr�aparierte Probe durchschneiden. Die sie umge-

benden Versetzungen2 beginnen alle entweder am Ende oder in einem Stapelfehler. Das

Auftreten von Stapelfehlern ist oft ein Zeichen von nicht optimierten Temperaturrampen,

und tats�achlich wurden in neueren RGS-Wafern mit verbesserter Temperaturf�uhrung we-

niger beobachtet [123].

Im rechten Bild ist eine Korngrenze sichtbar, wiederum in der Projektion. Au�erdem

sind mehrere Versetzungen und ausgedehnte Cluster in der N�ahe der Versetzungslinien

zu erkennen. Da der untersuchte Wafer nach der Haltepunktmethode hergestellt wurde,

handelt es sich dabei sehr wahrscheinlich um Sauersto�pr�azipitate, die sich im Herstel-

lungsproze� zur Reduktion des interstitiellen Sauersto�gehalts bilden sollten (Abb. 3.5

und 3.6). Sichtbar werden diese Pr�azipitate im TEM durch das Verspannungsfeld, das sie

1Die TEM-Untersuchungen wurden am MPI f�ur Metallforschung in Stuttgart durchgef�uhrt.
2Bei den meisten handelt es sich um Partialversetzungen.
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Abbildung 4.1: TEM-Aufnahmen eines RGS-Wafers (6859/7) mit dem (220)-Re
ex. Zu erkennen sind
ausgedehnte Kristalldefekte wie Stapelfehler (SF), Versetzungen (D), Korngrenzen (GB) und Cluster (C).

umgibt. Da� dieses nicht geschlossen, sondern in zwei Halbkreisen erscheint, liegt an den

gew�ahlten Abbildungsbedingungen. Alle Cluster sind in der N�ahe einer Versetzungslinie

wie an einer Perlenschnur aufgereiht. Dies l�a�t vermuten, da� die Versetzung als Nuklea-

tionskeim f�ur die Cluster wirkt. Versetzungen in Silizium sind bei hohen Temperaturen

vor allem auf den Gleitebenen beweglich. Ihre Beweglichkeit wird jedoch durch die An-

wesenheit der Pr�azipitate vermindert [124]. Gut zu erkennen ist dies an der Versetzung

D', die an den Clustern f�ormlich
"
festgehalten\ wird. Man spricht hier auch von

"
pinned

dislocations\.

In Abb. 4.2 ist ein gr�o�erer Ausschnitt desselben RGS-Wafers zu erkennen. Im dunkleren

Kontrast sichtbar ist ein kleinerer Kristallit, an dessen Korngrenze Versetzungen beginnen,

von denen einige wieder mit Pr�azipitaten dekoriert sind. Au�erdem be�nden sich innerhalb

dieses Korns wiederum Stapelfehler. Bei den zwei geraden Linien in der linken Bildh�alfte

handelt es sich um Polierspuren, die w�ahrend der Probenpr�aparation an der Ober
�ache

entstanden sind. In Abb. 4.3 ist der linke Ausschnitt von Abb. 4.2 vergr�o�ert dargestellt3.

Man erkennt wie schon in Abb. 4.1 deutlich die Aneinanderreihung der Pr�azipitate ent-

lang der Versetzungslinie. F�ur die Versetzungsdichte, die mit einer in [121] entwickelten

Methode durch TEM bestimmt werden kann, wurden an den untersuchten Proben Werte

von 106{107 cm�2 festgestellt. Dabei wurden gr�o�ere Schwankungen auch innerhalb einer

Probe sichtbar. Allerdings sind mit dieser Methode nur Untersuchungen in relativ begrenz-

ten Gebieten (�1000 �m2) m�oglich, so da� bei inhomogenen Proben kein ganz
�achiger

Durschnittswert angegeben werden kann4.

3Der Ausschnitt ist um 90�gedreht.
4Das Detektionslimit dieser Methode ist nach unten auf 106 cm�2 begrenzt.
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Abbildung 4.2: TEM-Aufnahme eines RGS-Wafers (6859/7) mit dem (220)-Re
ex. Im dunklen Kontrast
ist ein Kristallit anderer Orientierung zu erkennen. Au�erdem sind Versetzungen sichtbar, von denen viele
an der Korngrenze beginnen und von dort in die Kristallite hereinlaufen.
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Abbildung 4.3: Ausschnittsvergr�o�erung von Abb. 4.2. Besonders deutlich sind wieder die Sauersto�-
pr�azipitate (C) entlang der Versetzungslinien (D) sichtbar.

4.1.2 Bestimmung der Defektdichte an der Ober
�ache

Nachdem in Kapitel 4.1.1 Defekte im Kristallvolumen sichtbar gemacht wurden, soll nun

mit einer anderen Methode versucht werden, Defekte an der Ober
�ache zu detektieren.

Dazu wurden polierte und anschlie�end gel�appte Proben einer anisotropen �Atzung un-

terzogen, die speziell an den Orten eine h�ohere �Atzgeschwindigkeit besitzt, an denen die

Bindungen verspannt sind (Korngrenzen, Versetzungen) oder chemische Inhomogenit�aten

vorliegen. Es wurde eine �Atzung nach Secco [125] gew�ahlt, die speziell auf multikristalli-

nem Silizium mit willk�urlicher Verteilung der Kornorientierungen gute Ergebnisse liefert

[126]. Sie besteht aus HF(49%)-K2Cr2O7(0,15M) im Volumenverh�altnis 2:1. Die �Atzung

wurde im Ultraschallbad f�ur 2 min durchgef�uhrt, was einer �Atzrate von 1,5 �m/min ent-

sprach. Anschlie�end wurden die Ober
�achen im Licht- oder Rasterelektronenmikroskop

(REM) untersucht.

In Abb. 4.4 wird die sehr inhomogene Verteilung der Defekte deutlich. Neben den Korn-

grenzen werden auch die Zwillingskorngrenzen und andere Defekte wie Durchsto�punkte

von Versetzungen und Pr�azipitate bevorzugt ange�atzt.
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100µm

Abbildung 4.4: Ober
�ache eines RGS-Wafers nach Secco-�Atzung. Neben den Korngrenzen erkennt man
eine inhomogene Verteilung der ange�atzten Defekte.

Zur genaueren Bestimmung der ange�atzten Defekte wurde die in Abb. 4.5 pr�asentierte

Untersuchung durchgef�uhrt. Nach dem ersten �Atzschritt (Abb. 4.5 oben) erkennt man Be-

reiche hoher (Region 1, 107 cm�2) und relativ niedriger Defektdichte (Region 2, 106 cm�2).

Nach dem Abtrag von 20 �m wurde der gleiche Ausschnitt etwas
"
tiefer\ in der Probe

ge�atzt (Abb. 4.5 mitte). Sichtbar ist zun�achst das kolumnare Wachstum, da sich die Form

des Korns in der Bildmitte nicht ver�andert hat. Auch die gro�
�achigen Inhomogenit�aten

(Region 1 und 2) bestehen weiterhin. Au�erdem ist in Bereichen geringer Defektdichte

teilweise die gleiche Anzahl von Defekten in �ahnlicher Lage zueinander erkennbar. Das

l�a�t vermuten, da� es sich um einen ausgedehnten Defekt handelt, der sich auch 20 �m

"
tiefer\ im Wafer fast an derselben Stelle be�ndet. Diese ange�atzten Defekte haben eine

leicht ovale Form, so da� man daraus auf Versetzungen schlie�en kann, die schr�age auf

die Ober
�ache zulaufen.

Im unteren Teil von Abb. 4.5 ist der gleiche Ausschnitt wiederum 20 �m
"
tiefer\ gezeigt.

Zus�atzlich wurde die Probe bei 1000 �C f�ur zwei Stunden unter Ar/H2-Atmosph�are ge-

tempert. Bei diesen Temperaturen sind Versetzungen in Silizium beweglich und k�onnen

unter dem Ein
u� von im Wafer vorliegenden Spannungen miteinander reagieren. Dabei

besteht die M�oglichkeit, da� sich zwei Versetzungen gegenseitig ausl�oschen, wenn ihre

Burgers-Vektoren antiparallel und vom Betrag her gleich gro� sind.

Betrachtet man nun die Form der Defekte im unteren Teilbild, so f�allt auf, da� die meisten

ein anderes Aussehen besitzen. Trotz gleicher �Atzdauer erscheinen sie 
acher und sind von

eher runder und kleinerer Form. In [127] wird diese Form der Defekte mit dem An�atzen

von Sauersto�clustern in Verbindung gebracht, die sich w�ahrend des Temperschritts bei

1000 �C bilden k�onnen 5. Eine deutliche Reduktion der l�anglichen Defekte (Versetzungen)

ergab auch ein Ausheilschritt unter N2-Atmosph�are (1000
�C, 2 h).

Eine kurze Zusammenfassung ergibt also folgendes Bild: Bei den l�anglichen Defekten in

Abb. 4.5 handelt es sich um Versetzungen, die auch bei einem zweiten �Atzschritt 20 �m

"
tiefer\ noch beinahe ortsfest sind. Nach einem Temperschritt bei 1000 �C verschwinden

viele dieser l�anglichen Punkte, was mit einer Reduktion der Versetzungsdichte durch den

Temperschritt erkl�art wird. W�ahrend des Temperschritts k�onnen sich Sauersto�cluster

bilden, die nach der �Atzung als kleinere runde Defekte sichtbar werden.

5Vergleiche auch mit Abb. 3.5.
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Region 1

Region 2

Abbildung 4.5: REM-Bilder zur Defektbestimmung nach Secco-�Atzung an RGS-Rapidmaterial. Nach
dem ersten �Atzschritt (oben) wurde ca. 20 �m tiefer eine zweite �Atzung durchgef�uhrt (mitte). Nach
dem Abtrag weiterer 20 �m und einem Hochtemperaturschritt (2 h, 1000 �C, Ar/H2) erfolgte die dritte
�Atzung (unten).
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4.2 Bestimmung der elektrischen Eigenschaften

Die elektrischen Transporteigenschaften von multikristallinem Silizium unterscheiden sich

teilweise von denen, die in Silizium-Einkristallen beobachtet werden. Diese Unterschiede

im Ladungstransport k�onnen Auswirkungen auf die sp�atere Wirkungsweise der Solarzelle

haben. Daher soll in diesem Abschnitt versucht werden, die Transportgr�o�en von RGS-

Silizium wie Beweglichkeit, Leitf�ahigkeit und Konzentration der Ladungstr�ager tempera-

turabh�angig zu bestimmen.

Zur Messung wurden RGS-Proben mit einer Gr�o�e von 15 x 15 mm2 hergestellt. Ein Pla-

narisierungsschritt sorgt daf�ur, da� eine ebene Ober
�ache erhalten wird. Nach einer De-

fekt�atzung (Kapitel 1.1.1) wurden an den Ecken vier Al-Metallkontakte aufgebracht. Dies

geschah entweder mittels Aufdampfen durch eine Maske im Elektronenstrahlverdampfer

oder mit einer Al-haltigen Paste. Anschlie�end wurden die Kontakte bei ca. 600 �C einge-

sintert, und mit d�unnen Golddr�ahten und Leitsilber erfolgte der Anschlu� der Kontakte

an die Me�apparatur.

Die Messung erfolgte in Van-der-Pauw Geometrie [128] an einer Anlage, die zusammen

mit der Me�methode und der Auswertung detailliert in [129] und [130] beschrieben ist,

und liefert neben dem spezi�schen elektrischen Widerstand � die Hallkonstante RH .

4.2.1 p-dotiertes RGS-Silizium

Konzentration der Ladungstr�ager

Unter der Annahme, da� Elektronen und L�ocher in Silizium den gleichen Streumecha-

nismen unterliegen, kann folgender Zusammenhang zwischen der Hallkonstante, den Be-

weglichkeiten �n und �p, den Ladungstr�agerkonzentrationen n und p der Elektronen und

L�ocher sowie dem Streufaktor r hergeleitet werden, wie in [131] und [132] gezeigt wird:

RH = r

p�
2
p
� n�

2
n

e(p�p + n�n)2
(4.4)

In den hier untersuchten Bor-dotierten RGS-Proben gilt mit p�p � n�n und r = 1 also

RH =
1

ep

: (4.5)

In Abb. 4.6 ist der damit ermittelte Verlauf der temperaturabh�angigen Konzentration

der Ladungstr�ager in zwei RGS-Proben (Haltepunkt- und Rapidmaterial) sichtbar. Beide

Proben sind gleich hoch dotiert und weisen bei Raumtemperatur eine Ladungstr�agerkon-

zentration p von ca. 3,8�1016 cm�3 auf. Bei der Probe aus Rapidmaterial lie�en sich nur

Me�werte bis 150 K ermitteln. Die Probe aus Haltepunktmaterial zeigt im Bereich zwi-

schen 70{100 K ein exponentielles Temperaturverhalten. In diesem Temperaturbereich

werden die (Bor-)Akzeptorniveaus mit thermisch aktivierten Elektronen aus dem Valenz-

band besetzt, und die Konzentration der L�ocher im Valenzband strebt mit steigender

Temperatur einem S�attigungswert zu, wenn alle Akzeptorniveaus (Konzentration NA)

besetzt sind.

F�ur einen nicht entarteten p-Typ Halbleiter kann f�ur den Bereich, in dem die Akzeptor-

niveaus aufgef�ullt werden, aus der Fermi-Dirac Statistik folgender Zusammenhang herge-

leitet werden [131,132]:

p =

s
NVNA

gA

� e�
�E

A

2kBT (4.6)
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Abbildung 4.6: Temperaturabh�angigkeit der Ladungstr�agerkonzentrationen von zwei RGS-Proben
(Haltepunkt- und Rapidmaterial, 6442/6 und 6451/5).

NV bezeichnet die e�ektive Zustandsdichte im Valenzband, gA den Entartungsfaktor des

Akzeptorniveaus (hier gA = 4 [133]) und �EA den Abstand des Akzeptorniveaus von der

Valenzbandkante. Ein Fit an die Me�daten der Haltepunktprobe nach Gleichung 4.6 im

Bereich zwischen 70{100 K ist in Abb. 4.6 eingezeichnet und liefert �EA = 45 meV. Dieser

Wert ist in sehr guter �Ubereinstimmung mit dem Literaturwert, der ebenfalls ca. 45 meV

betr�agt [134].

4.2.2 Hall-Beweglichkeit

F�ur den spezi�schen Widerstand � im Halbleiter gilt

1

�

= e(p�p + n�n): (4.7)

Da im p-Typ Material p�p � n�n ist, folgt mit Gleichung 4.5 f�ur die Hall-Beweglichkeit

�H :

�H =
RH

�

(4.8)

Abb. 4.7 veranschaulicht die gemessenen Hall-Beweglichkeiten der Majorit�atsladungs-

tr�ager (L�ocher) f�ur die beiden RGS-Proben im Vergleich zu einer monokristallinen FZ-

Probe. Man erkennt, da� bei Raumtemperatur die Hall-Beweglichkeiten der RGS-Proben

gegen�uber der �ahnlich dotierten monokristallinen Probe um einen Faktor 2{3 reduziert

sind.

In einem nicht entarteten Halbleiter folgt die Temperaturabh�angigkeit der Streumechanis-

men normalerweise einfachen exponentiellen Gesetzen. In monokristallinem Silizium gilt
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Abbildung 4.7: Temperaturabh�angigkeit der Hall-Beweglichkeiten von zwei RGS-Proben (Haltepunkt-
und Rapidmaterial) und einer monokristallinen Referenzprobe (FZ-Silizium).

beispielsweise f�ur die Streuung an ionisierten St�orstellen � / T3=2 und bei h�oheren Tem-

peraturen f�ur die Streuung an akustischen Phononen � / T�3=2 [131,135]. F�ur T > 350 K

wird auch bei allen Proben ein Verhalten mit ungef�ahr � / T�1;7 beobachtet. Bei Tem-

peraturen <350 K ergibt sich bei den RGS-Proben jedoch ein abweichendes Verhalten im

Vergleich zur monokristallinen Probe. �H durchl�auft hier in einem Temperaturintervall

zwischen 100{200 K ein Minimum. Dieses anomale Verhalten wurde bereits bei verschie-

denen multikristallinen Silzium-Materialien beobachtet [90,103,123,136] und scheint mit

der Korngr�o�e verkn�upft zu sein.

Erkl�arung der anomalen Hall-Beweglichkeiten

Ein Modell zur Erkl�arung der beobachteten anomalen Temperaturabh�angigkeit der Hall-

Beweglichkeit wird in [103] vorgestellt. Dabei wird der Ladungstransport entlang von

Korngrenzen betrachtet. Im folgenden sollen die dort detailliert beschriebenen wesentli-

chen Gesichtspunkte kurz erl�autert werden.

An Korngrenzen und Versetzungen sorgen nicht abges�attigte Bindungen und eine Ver-

letzung der Periodizit�at des Kristallgitters f�ur eine Verteilung von Energieniveaus in der

Bandl�ucke (
"
Traps\). Die energetische Lage des Ferminiveaus entscheidet dar�uber, ob die

Niveaus besetzt, also geladen sind. Die Besetzung dieser nun geladenen Zust�ande f�uhrt zu

einer Ansammlung von Ladungstr�agern entgegengesetzter Polarit�at in der Region um den

Defekt herum. Dies hat eine Bandverbiegung zur Folge, und die Bewegung der freien Ma-

jorit�atsladungstr�ager ist gehemmt. Im Falle eines donatorartigen Trapniveaus bildet sich

im p-Typ Silizium eine Potentialbarriere, f�ur ein akzeptorartiges Niveau ein Potentialtopf

aus.

Im folgenden wird zur Vereinfachung nur ein einziges Trapniveau der Energie Et mit

der Zustandsdichte Nt betrachtet. Die H�ohe der Potentialbarriere EB bzw. die Tiefe des
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Potentialtopfs EW betr�agt dann nach [103]

EB(T ) =
e
2

8""0NA

n
+
t
(T )2 (4.9a)

EW (T ) = �
e
2

2""0
n
�

t
(T )LD(T ) (4.9b)

mit der Debye-L�ange

LD =

s
""0kBT

e
2
p1(T )

; (4.10)

wobei " die Dielektrizit�atskonstante in Silizium und p1 die L�ocherkonzentration an der

Korngrenze ist. n+t und n�t bezeichnet die Dichte der besetzten und damit geladenen

donator- bzw. akzeptorartigen Trapniveaus (in cm�2)

n
+
t
= Nt

1

1 + exp

�
EF (T )�ET

kBT

� (4.11a)

und

n
�

t
= Nt

1

1 + exp

�
ET�EF (T )

kBT

� : (4.11b)

Die Temperaturabh�angigkeit des Ferminiveaus EF (T) ist wiederum mit der Konzentration

der Majorit�atsladungstr�ager p1(T) verkn�upft:

EF (T ) = kBT ln

 
p0(T )

p1(T )

!
(4.12)

mit

p0(T ) =
1

4

 
2mpkBT

��h2

! 3

2

(4.13)

Unter der Voraussetzung einer thermisch aktivierten Beweglichkeit gilt f�ur den Ladungs-

transport �uber Potentialbarrieren oder -t�opfe nach [103,137]

� / const � T�

1

2 � exp
 
�
EB=W

kBT

!
: (4.14)

Setzt man in Gleichung 4.14 die in Gleichung 4.9a und 4.9b abgeleiteten Abh�angigkeiten

ein, so erh�alt man schlie�lich f�ur die Beweglichkeiten

� / T
�

1

2 � exp
 
�

e
2

8""0NAkBT

[n+
t
(EF (T ))]

2

!
(Potentialbarriere) (4.15a)

und

� / T
�

1

2 � exp
 
�
e
2
LD(T )

2""0kBT
n
�

t
(EF (T ))

!
(Potentialtopf) (4.15b)

In [103] wird gezeigt, da� sich nur unter der Annahme eines akzeptorartigen Trapni-

veaus nach Gleichung 4.15b die Ausbildung eines Minimums in der gemessenen Hall-

Beweglichkeit erkl�aren l�a�t. Mit steigender Temperatur nimmt hier die Besetzung des

Trapniveaus und damit die Bandverbiegung zu. Als Folge davon w�achst auch die Barrie-

renh�ohe an, und die Beweglichkeit der Majorit�atsladungstr�ager �uber die Barriere hinweg
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nimmt ab. Gilt bei weiter ansteigender Temperatur EF > Et, w�achst die Barrierenh�ohe

nicht mehr weiter, da alle Trapniveaus bereits besetzt sind, und die Beweglichkeit nimmt

aufgrund der h�oheren thermischen Energie der Majorit�atsladungstr�ager wieder exponen-

tiell zu. Auf diese Weise l�a�t sich das Auftreten eines Minimums in der Hall-Beweglichkeit

f�ur multikristallines Silizium mit kleiner Kristallitgr�o�e deuten.

4.2.3 Ein
u� der H-Passivierung

Bereits in Kapitel 1.2 und 2.6 wurde deutlich, da� durch eine H-Behandlung von mul-

tikristallinen Solarzellen die elektrisch aktiven verspannten Bindungen an Versetzungen

und Korngrenzen passiviert werden k�onnen. Eine H-Passivierung des Ausgangsmaterials

sollte also auch einen Ein
u� auf die gerade besprochenen elektrischen Transporteigen-

schaften �uber Korngrenzen hinweg haben. Daher wurde parallel an Proben derselben

RGS-Ausgangswafer eine MIRHP-Passivierung (1 h, 375 �C) durchgef�uhrt. Die danach

erhaltenen Me�ergebnisse sind in Abb. 4.8 gezeigt. Am au��alligsten ist die Tatsache,

da� nach einer MIRHP-Passivierung von 1 h bei 375�C das Minimum bei der Halte-

punktprobe v�ollig verschwindet. Dies l�a�t sich mit der kompletten Passivierbarkeit der

im letzten Abschnitt angenommenen (akzeptorartigen) Trapniveaus an der Korngrenze

erkl�aren. Im Falle des Rapidmaterials scheint die Passivierung nicht vollst�andig gewesen

zu sein, wie der 
achere Verlauf zwischen 50{200 K vermuten l�a�t. Das kann mit einer

geringeren Di�usivit�at von Wassersto� im Rapidmaterial im Vergleich zu Haltepunktma-

terial in Verbindung gebracht werden, auf die noch in Kapitel 5.3 eingegangen wird. Eine

weitere Erkl�arung f�ur den 
acheren Verlauf der Beweglichkeit zwischen 50{100 K w�are

die Streuung an ionisierten St�orstellen, die in RGS mit einer relativ hohen Anzahl an
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Abbildung 4.8: Temperaturabh�angige Messungen der Hall-Beweglichkeit von RGS-Haltepunkt- und
Rapidmaterial vor und nach H-Passivierung (375 �C, 1 h). Das Minimum zwischen 100{200 K verschwin-
det, aber im Vergleich zu monokristallinem FZ-Silizium liegen f�ur die Beweglichkeit weiterhin deutlich
geringere Werte vor.
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Abbildung 4.9: Temperaturabh�angige Messungen der Hall-Beweglichkeit von RGS-Haltepunkt- (links)
und Rapidmaterial (rechts) vor und nach unterschiedlichen MIRHP-Passivierungen. Nach der H-
Passivierung bei 425 �C ist auch bei der RGS-Rapidprobe das Minimum verschwunden und die Be-
weglichkeiten von beiden RGS-Materialien verlaufen fast identisch. Erkl�art wird dies durch die geringere
Di�usivit�at von Wassersto� im RGS-Rapidmaterial.

Fremdatomen anwesend sind und den beobachteten Verlauf der Beweglichkeit erkl�aren

k�onnten [103].

Zur Kl�arung des unterschiedlichen Verhaltens von RGS-Rapid- und Haltepunktmaterial

wurden zwei weitere Proben von jeweils denselben RGS-Wafern vermessen. Diese wurden

vorher einem l�angeren MIRHP-Passivierungsschritt bei h�oherer Temperatur unterzogen

(425 �C, 210 min). In Abb. 4.9 ist erkennbar, da� der l�angere MIRHP-Schritt bei h�oherer

Temperatur besonders im Rapidmaterial zu einer besseren Passivierung der Trapniveaus

f�uhrt. Dies steht im Einklang mit der geringeren Di�usivit�at von Wassersto� im Rapid-

material, auf die im n�achsten Kapitel noch eingegangen wird.

Bemerkenswert ist au�erdem, da� sich die Steigungen der Kurvenverl�aufe von FZ-Silizium

und den RGS-Proben nach der MIRHP-Passivierung zwar angleichen, was auf den glei-

chen Streumechanismus (haupts�achlich Streuung an akustischen Phononen, �H / T�1;5)

schlie�en l�a�t. Dennoch liegen die Absolutwerte weiterhin deutlich unter den Me�wer-

ten des monokristallinen Materials. Die Beweglichkeit ist also immer noch durch andere

Defekte limitiert.

Leitf�ahigkeitsmessung

Die Leitf�ahigkeit � = 1/� ist �uber

� = e � p � �p (4.16)

mit der Beweglichkeit verkn�upft. Die Auswirkungen der MIRHP-Passivierung auf die

Leitf�ahigkeit und die Ladungstr�agerkonzentration p sind in Abb. 4.10 dargestellt. Der

Verlauf der Ladungstr�agerkonzentration vor und nach der MIRHP-Passivierung ist f�ur die

RGS-Proben fast identisch, daher wird die Leitf�ahigkeit nur �uber die �Anderung der Be-

weglichkeit beein
u�t. Bei Proben ohne H-Passivierung ist f�ur Temperaturen <350 K ein

deutlicher R�uckgang der Leitf�ahigkeit zu erkennen, der durch den Abfall der Beweglichkeit

hervorgerufen wird. Nach der Passivierung ergibt sich ein Verlauf, der bei Temperaturen

<150 K durch die zunehmende Besetzung der Bor-Akzeptorniveaus mit steigender Tem-

peratur gepr�agt wird. F�ur Temperaturen >150 K sinkt die Leitf�ahigkeit wieder, da die

Beweglichkeit weiter stetig abnimmt (Abb. 4.8), die Ladungstr�agerkonzentration aber in
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Abbildung 4.10: Auswirkung der MIRHP-Passivierung auf die Leitf�ahigkeit (oben) und die Ladungs-
tr�agerkonzentration (unten) in RGS-Haltepunkt- und Rapidmaterial. W�ahrend sich der Verlauf der La-
dungstr�agerkonzentration nicht �andert, beein
u�t die H-Passivierung �uber die Beweglichkeit �p den Ver-
lauf der Leitf�ahigkeit.

eine S�attigung l�auft (Abb. 4.10 unten). Durch die MIRHP-Passivierung kann sich somit

die Leitf�ahigkeit bei Raumtemperatur fast um den Faktor 2 �andern (Abb. 4.10, Rapid-

material).

4.2.4 n-dotiertes RGS-Silizium

In Kapitel 4.2.2 wurde gezeigt, da� in p-dotiertem RGS-Silizium die Annahme von akzep-

torartigen Trapniveaus an Korngrenzen zum beobachteten Minimum in der temperatur-

abh�angigen Messung der Beweglichkeit f�uhren kann. Ferner wurde darauf hingewiesen, da�

ein donatorartiges Trapniveau das Minimum nicht erkl�aren kann [103]. Dies liegt daran,

da� bei Annahme eines Donator-Trapniveaus die Zahl der geladenen St�orstellenniveaus

mit steigender Temperatur sinkt und die Barrierenh�ohe abnimmt.

Betrachtet man nun die Vorg�ange in n-dotiertem Material, so liegen die Verh�altnisse

genau umgekehrt. Hier sollte ein akzeptorartiges Trapniveau (Potentialbarriere) zu keinem

Minimum in der Beweglichkeit f�uhren, w�ahrend es f�ur ein donatorartiges Trapniveau

(Potentialtopf) auftreten sollte.

Da das RGS-Material normalerweise nur p-dotiert vorliegt, wurde f�ur die Untersuchung

von n-Typ Material spezielles RGS-Silizium hergestellt, bei dem die Bor-Dotierung durch

Zusatz von Phosphor vor der Kristallisation �uberkompensiert wurde. An einigen dieser

Proben wurden ebenfalls Transportmessungen durchgef�uhrt. Bei beiden Proben wurde f�ur

alle Temperaturen n-Typ Leitung erkannt.

In Abb. 4.11 sind die temperaturabh�angigen Verl�aufe der Ladungstr�agerkonzentration und

der Leitf�ahigkeit einer Haltepunkt- und einer Rapidprobe dargestellt. Fits an die Messung
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Abbildung 4.11: Temperaturabh�angige Messungen der Ladungstr�agerkonzentration und der Leitf�ahig-
keit von n-Typ RGS-Haltepunkt- und Rapidmaterial (6312/7 und 6348/4). Die urspr�unglich Bor-dotierten
Proben wurden mit Phosphor �uberkompensiert, daher schwanken die erreichten n-Konzentrationen relativ
stark.

der Ladungstr�agerkonzentration6 sind ebenfalls eingezeichnet und stimmen wiederum sehr

gut mit dem Literaturwert von 44 meV f�ur das Donator-Niveau von Phosphor in Silizium

[134] �uberein. Die dazugeh�origen Hall-Beweglichkeiten sind in Abb. 4.12 pr�asentiert. Im

Unterschied zu p-Typ Material (Abb. 4.7) ist hier kein Minimum in der Beweglichkeit

zu erkennen. Dies stimmt mit der Annahme eines akzeptorartigen Trapniveaus an Korn-

grenzen �uberein. Die Werte von �H sind im n-Typ Material bei Raumtemperatur mit

295 cm2/Vs (Rapidmaterial) und 440 cm2/Vs (Haltepunktmaterial) in etwa dreimal so

hoch wie die Werte im p-Typ RGS-Silizium (100 bzw. 158 cm2/Vs), was ungef�ahr den An-

gaben in der Literatur entspricht [138]. Allerdings sind die Werte nicht direkt vergleichbar,

da im n-Typ Material andere e�ektive und absolute Dotierungen als im p-Typ Material

vorliegen. Auch im untersuchten n-Typ RGS-Material, das durch �Uberkompensation der

Bor-Dotierung erhalten wurde, liegt aber der Absolutwert der Beweglichkeiten um einen

Faktor 3{4 unter den Werten, die in der Literatur f�ur monokristallines n-Typ Silizium

gleicher Dotierung angegeben werden [138].

Erste Resultate an nominell undotiertem RGS-Silizium, das n-Typ Leitung aufweist, ge-

ben Hinweise darauf, da� hier h�ohere Hall-Beweglichkeiten vorliegen. M�oglicherweise spielt

also die Bor-Dotierung eine Rolle in dem Mechanismus, der die gemessenen Hall-Beweg-

lichkeiten im Vergleich zu monokristallinem Material deutlich herabsetzt.

6Statt �EA gilt im Exponenten von Gleichung 4.6 �ED.
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Abbildung 4.12: Temperaturabh�angige Messungen der Hall-Beweglichkeiten an n-Typ RGS-Silizium.
Im Gegensatz zu p-Typ Material ist im untersuchten Temperaturbereich kein Minimum in der Beweg-
lichkeit zu erkennen, was in �Ubereinstimmung mit der Annahme eines akzeptorartigen Trapniveaus an
Korngrenzen ist.

4.2.5 Zusammenfassung der Transportmessungen

Die temperaturabh�angigen Transportmessungen an p-leitendem RGS-Silizium ergeben

ein im Vergleich zu Literaturwerten von monokristallinem Silzium anomales Verhalten. In

der Hall-Beweglichkeit beobachtet man ein deutlich ausgepr�agtes Minimum im Tempera-

turbereich zwischen 100{200 K, das auch bereits bei anderen kleinkristallinen Silizium-

Materialien entdeckt wurde. Das in [103] entwickelte Modell erkl�art das Auftreten dieses

Minimums mit der Annahme von akzeptorartigen Niveaus, die an den Korngrenzen lokali-

siert sind. Dort wird auch nachgewiesen, da� ein donatorartiges Niveau in p-Typ Silizium

zu keinem Minimum f�uhrt.

Eine MIRHP-Passivierung bei 375 �C (1 h) f�uhrt im p-Typ RGS-Silizium zu einem voll-

st�andigen Verschwinden des Minimums und einer Angleichung des Verlaufs der Hall-Be-

weglichkeit an eine monokristalline Referenz. Dies kann mit der Passivierung der Trap-

niveaus durch Wassersto� erkl�art werden, dessen passivierende Eigenschaften bei der

Abs�attigung von energiereichen Bindungen (
"
Dangling Bonds\) in Silizium bekannt sind.

Durch die geringere Di�usivit�at von Wassersto� im Rapidmaterial werden die Traps erst

durch eine Passivierung bei h�oherer Temperatur und l�angerer Dauer (425 �C, 210 min)

abges�attigt.

Messungen in n-Typ RGS-Silizium ergaben im untersuchten Temperaturintervall kein

Minimum der Hall-Beweglichkeiten, was im Einklang mit der in [103] entwickelten Theorie

steht.

Die Werte der Hall-Beweglichkeiten der Majorit�atsladungstr�ager sind sowohl im p- als



78 KAPITEL 4. CHARAKTERISIERUNG VON RGS-SILIZIUM

auch im n-Typ7 RGS-Silizium bei Raumtemperatur um etwa einen Faktor drei geringer

als in monokristallinem Silizium vergleichbarer Dotierung. Erste Resultate an undotiertem

RGS-Silizium, das n-Leitung aufweist, lassen h�ohere Beweglichkeiten vermuten, so da�

eventuell die Bor-Dotierung eine Reduzierung der Beweglichkeit in RGS-Silizium bewirkt.

Durch die um etwa den Faktor drei geringere Beweglichkeit der Majorit�atsladungstr�ager

sinkt auch der Wert der Di�usionskonstante D der Majorit�aten in RGS-Silizium gem�a�

D =
�DkBT

e

(4.17)

mit der Elementarladung e und der Driftbeweglichkeit �D, die sich �ahnlich wie die Hall-

Beweglichkeit verh�alt.

4.3 Di�usionsl�angen in RGS-Silizium

In diesem Abschnitt soll die Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager Ldiff in RGS-

Silizium untersucht werden. Dazu wird die SPV-Methode (Surface Photovoltage) ben�utzt,

die bereits in Kapitel 2.1 kurz vorgestellt wurde. Nach einer Beschreibung der Me�me-

thode sollen die Auswirkungen von Getterungen, MIRHP-Passivierung und Hochtempe-

raturschritten auf Ldiff untersucht werden.

4.3.1 SPV-Messung von RGS-Silizium

Zur Bestimmung von Ldiff mittels SPV-Messung m�ussen nach Gleichung 2.2 die Ein-

dringtiefen �(�)�1 des untersuchten Materials bekannt sein. In der Literatur �nden sich

f�ur unterschiedliche Arten von Silizium (mono- und multikristallin, verspannt oder rela-

xiert) teilweise deutlich voneinander abweichende Werte [138,139]. Da mit RGS-Silizium

ein Material vorliegt, das sowohl kleinkristallin als auch defektreich ist und verspannt

sein kann, wurden zun�achst bei den f�ur die SPV-Messung verwendeten Wellenl�angen die

Eindringtiefen in RGS-Silizium bestimmt. Dazu wurde an der auf ca. 100 �m ged�unnten

Probe aus Re
exions- und Transmissionsmessungen sowie der Probendicke �(�) bestimmt

[76,78]. In Tab. 4.1 sind die so erhaltenen �(�)�1-Werte den ansonsten standardm�a�ig be-

nutzten Werten [138] gegen�ubergestellt. Man erkennt, da� in RGS-Silizium im Vergleich

Wellenl�ange [nm] �
�1 [�m] multi-Silizium �

�1 [�m] RGS

850 18,7 25,1

900 32,5 37,2

930 47,9 54,4

960 74,6 86,2

980 105 122

990 126 147

1000 156 182

1010 196 227

Tabelle 4.1: Bestimmte Eindringtiefen ��1(�) in RGS-Silizium im Vergleich zu Literaturwerten f�ur
multikristallines Silizium [138].

7Erhalten durch �Uberkompensation der Bor-Dotierung durch Phosphor.
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Abbildung 4.13: SPV-Messung eines RGS-Wafers (6356/4) mit Standardwerten f�ur monokristallines
Silizium (schwarz) und selbst bestimmten RGS-Werten (rot) f�ur die Eindringtiefe ��1. Letztere liefern
den besseren Fit an die Me�punkte und erm�oglichen eine genauere Auswertung.

zu den Literaturwerten von multikristallinem Silizium gr�o�ere Eindringtiefen vorliegen.

Der Grund daf�ur ist bislang unbekannt, es konnte jedoch nachgewiesen werden, da� sich

mit den so bestimmten Werten verl�a�lichere Me�ergebnisse produzieren lassen.

In Abb. 4.13 ist das Me�ergebnis f�ur einen RGS-Wafer gezeigt, bei dem die Standard-

werte f�ur monokristallines Silizium und die an RGS-Silizium bestimmten �(�)�1-Werte

verwendet wurden. Beim Gebrauch von Literaturwerten waren nur sehr ungenaue Gera-

den�ts und damit keine Bestimmungen von Ldiff m�oglich. Teilweise lieferten diese sogar

unphysikalische negative Werte, was unter Verwendung der RGS-Daten nicht der Fall war.

Ein gro�er Nachteil bei der Bestimmung von Ldiff mit der zur Verf�ugung stehenden

SPV-Anlage liegt darin, da� es sich um keine ortsaufgel�oste Messung handelt. Dies stellt

gerade f�ur multikristalline Proben ein gro�es Problem dar. F�ur RGS mit einer Korngr�o�e

< 1 mm �ndet bei einem Durchmesser des Beleuchtungs
ecks von 5 mm auf diesem Ma-

terial aber bereits wieder eine Mittelung �uber viele K�orner hinweg statt. Sollten sich die

Di�usionsl�angen also nur von Korn zu Korn statistisch ver�andern, mi�t man bereits einen

Mittelwert. Liegen allerdings gro�
�achigere Schwankungen unabh�angig von der Kristal-

litgr�o�e im Wafer vor, so kann das Ergebnis erheblich verf�alscht werden. Daher wurde

stets versucht, mindestens zwei Bereiche pro Wafer zu vermessen. Nach diesen Vorarbei-

ten konnten auf RGS-Silizium Untersuchungen zur Bestimmung von Ldiff vorgenommen

werden.

4.3.2 P-Gettern und MIRHP an RGS-Silizium

Zur Wirkung des P-Getterns wurde eine Untersuchung auf RGS-Rapidmaterial durch-

gef�uhrt. Hier besteht das Problem, da� keine benachbarten Scheiben wie in den bisher in

Kapitel 2 vorgestellten Untersuchungen vorliegen. Studien zum Al-Gettern ergaben, da�

selbst RGS-Wafer aus einem einzigen Gie�versuch von unterschiedlicher Qualit�at sind.



80 KAPITEL 4. CHARAKTERISIERUNG VON RGS-SILIZIUM

Die Schwankungen auf den einzelnen Wafern waren hier deutlich gr�o�er als die zu mes-

senden Gettere�ekte. Daher kann bei den folgenden Me�reihen immer nur RGS-Material

miteinander verglichen werde, das vom gleichen Wafer stammt. Eine �ahnliche Untersu-

chung wurde bereits in Kapitel 2.3.2 auf Eurosil-Material vorgestellt. Es wurden sechs

2,5 x 5 cm2 gro�e Probenst�ucke eines Wafers (6335/2) daf�ur verwendet. Die Einzelschrit-

te waren:

Planarisieren

Defekt�atzen (20 �m/Seite)

IMEC-Reinigung

POCl3-Di�usion

Ab�atzen der n-Schicht (20 �m/Seite)

SPV-Messung von Ldiff

Anschlie�end wurden die Proben H-passiviert (3 h, 350 �C MIRHP) und wieder ver-

messen. Die erzielten Ergebnisse enth�alt Abb. 4.14.
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Abbildung 4.14: Di�usionsl�angen von P-gegetterten RGS-Proben (6335/2) aus Rapidmaterial vor und
nach MIRHP-Passivierung (SPV-Messung). W�ahrend die P-Getterung zu keiner Steigerung f�uhrt, w�achst
Ldiff nach der H-Passivierung f�ur alle Proben.

P-Gettern

Wie man erkennt, f�uhrt der P-Getterschritt zu keiner Verbesserung von Ldiff . Es ist im

Gegenteil zu beobachten, da� sowohl h�ohere Gettertemperaturen als auch eine l�angere

Dauer des P-Getterschritts zu geringeren Werten von Ldiff f�uhren.

Da eine Kontamination des Ofens ausgeschlossen werden kann, l�a�t dies zwei Vermu-

tungen zu. Zum einen k�onnen Verunreinigungen im defektreichen RGS-Material nicht

durch die Probe zum Getterort (nahe der Ober
�ache) di�undieren, sondern werden be-

reits intern an anderen Defekten gegettert. M�ogliche interne Getterorte sind Versetzungen,

Korngrenzen oder andere ausgedehnte Defekte, die mit weiteren Fremdatomen dekoriert

sein k�onnen, wie auch in [140] gezeigt wird. Au�erdem scheint die Getterwirkung mit stei-

gendem Gehalt an interstitiellem Sauersto� in Silizium stark nachzulassen, wie bei den

Al-Getteruntersuchungen in Kapitel 2.2.2 deutlich wurde. Dies wird mit einem internen

Gettere�ekt von Sauersto� erkl�art [88]8.

8[Oi] in RGS-Rapidmaterial betr�agt ca. 3�1018 cm�3!
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Andererseits k�onnen sich in RGS-Rapidmaterial im Temperaturbereich zwischen 600{

900 �C Neue Donatoren bilden (Kapitel 3.3), die im vorliegenden Falle sicherlich f�ur eine

Verringerung von Ldiff mitverantwortlich sind. Bei den verwendeten Temperaturrampen

wird dieser Temperaturbereich bei allen untersuchten Gettertemperaturen durchfahren.

Die Bildung der Neuen Donatoren in RGS-Rapidmaterial wird noch im folgenden Kapitel

bei der Herstellung von RGS-Solarzellen n�aher untersucht werden.

MIRHP-Passivierung

Die anschlie�end an den Proben durchgef�uhrte MIRHP-Passivierung (350 �C, 3 h) f�uhrt

dagegen durchweg zu einer Verbesserung von Ldiff . Allerdings ist die Verbesserung bei der

ungegetterten Referenzprobe mit Abstand am st�arksten ausgepr�agt. Das bedeutet, da�

entweder durch den P-Getterschritt die Di�usion von Wassersto� im RGS-Rapidmaterial

verlangsamt wird, und somit der Wassersto� nicht so tief eindringen kann, oder da� De-

fekte nach dem P-Getterschritt eventuell durch Dekoration schlechter passivierbar sind.

Welcher der beiden Mechanismen im RGS-Rapidmaterial vorliegt, kann mit dieser Unter-

suchung allerdings nicht aufgekl�art werden.

4.3.3 Hochtemperaturbehandlung

Es ist bekannt, da� ein Ausheilschritt bei hohen Temperaturen die Defektdichten in Ge-

bieten mit hoher Versetzungsdichte herabsetzen kann [29]. Dies wurde bereits in RGS-

Material in Kapitel 4.1.2 sichtbar. Hier soll nun die Auswirkung verschiedener Aus-

heilschritte auf die Di�usionsl�ange untersucht werden. Dazu wurde an RGS-Proben aus

Rapid- und Haltepunktmaterial vor und nach drei verschiedenen Hochtemperaturschrit-

ten Ldiff bestimmt. Dabei betrug die Temperatur jeweils 1000
�C, und der Ausheilschritt

wurde sowohl unter Ar/H2-Atmosph�are (2 h und 5 h) als auch unter N2-Atmosph�are

durchgef�uhrt.

In Abb. 4.15 sind die SPV-Ergebnisse zu sehen. Wie man erkennt, f�uhrt die Behandlung

unter Ar/H2-Atmosph�are zu deutlichen Steigerungen der Di�usionsl�ange. Dabei sind im

Rahmen dieser Untersuchung keine Unterschiede zwischen einer Dauer von 2 oder 5 h

erkennbar. Dies steht im Einklang mit den Ergebnissen von Kapitel 4.1.2, in dem eine

drastische Reduktion der Versetzungsdichte nach dem gleichen Ausheilschritt beobachtet

wurde.

Unter N2-Atmosph�are sind die Verbesserungen f�ur das RGS-Rapidmaterial sehr viel schw�a-

cher, teilweise ist sogar eine Abnahme von Ldiff zu beobachten. Dies kann mit der Bil-

dung von Neuen Donatoren und anderen Sauersto�clustern w�ahrend der Heizphase auf die

Ausheiltemperatur von 1000 �C erkl�art werden. Die Versetzungsdichte geht zwar zur�uck

(Kapitel 4.1.2), die neu entstandenen Defekte sorgen aber daf�ur, da� Ldiff nicht so stark

ansteigt. F�ur die Haltepunktprobe ist auch unter N2-Atmosph�are eine deutliche Steigerung

sichtbar, da der Sauersto� hier bereits zum Gro�teil in Pr�azipitaten vorliegt. Allerdings

durchlaufen die Rapidproben auch bei den Schritten unter Ar/H2 den Temperaturbereich,

in dem sich Neue Donatoren bilden k�onnen. Die Ar/H2-Atmosph�are k�onnte aber die neu

gebildeten Defekte passivieren, die nachweislich H-passivierbar sind [117].
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Abbildung 4.15: �Anderung der Di�usionsl�ange in RGS-Rapid- und Haltepunktmaterial nach verschie-
denen Hochtemperaturschritten. Angegeben ist jeweils die RGS-Wafernummer. Deutliche Steigerungen
sind vor allem unter Ar/H2-Atmosph�are sichtbar.

4.4 Bestimmung der Lebensdauer

4.4.1 Vorbemerkungen

F�ur die Untersuchung der Lebensdauern in RGS-Silizium stand seit Juli 1998 ein neues

kommerzielles Ger�at der Firma Amecon zur Verf�ugung. Dabei handelt es sich um eine

Sonderanfertigung, die in der Lage ist, gerade auch kurze Lebensdauern zu bestimmen,

wie sie in RGS-Material zu erwarten sind. Eine genaue Beschreibung des Ger�ats und seiner

Besonderheiten sowie der Theorie �ndet sich in [102].

Das Me�prinzip wurde bereits in Kapitel 2.1 beschrieben. Daher soll hier nur auf die Be-

sonderheiten f�ur die Messung von RGS-Silizium eingegangen werden. Der gro�e Vorteil bei

der Bestimmung der Lebensdauern im Vergleich zu den SPV-Messungen in Kapitel 4.3 ist

die M�oglichkeit, die Me�gr�o�en ortsaufgel�ost zu bestimmen. Gerade f�ur multikristallines

Silizium mit unterschiedlicher Qualit�at der einzelnen Kristallite im allgemeinen und in-

homogenem sowie defektreichem Material wie RGS-Silizium im besonderen ist damit ein

enormer Informationsgewinn verbunden. Allerdings gibt es auch einige Punkte zu beach-

ten, falls tats�achlich die Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager im Kristallvolumen

bestimmt werden sollen. Auf diese Punkte soll nun eingegangen werden.
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Niedriginjektion

Ein korrekter Me�wert f�ur die Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager unter den sp�ate-

ren Arbeitsbedingungen der Solarzelle kann nur erhalten werden, wenn die Messung in

Niedriginjektion durchgef�uhrt wird. Das setzt voraus, da� die Intensit�at des Laserpulses

variiert und das Signal bei gen�ugend geringer Intensit�at auch noch verarbeitet werden

kann. Dies erfordert wiederum einen Kompromi� zwischen erreichbarer Au
�osung (La-

ser
eckgr�o�e) und Signal/Rausch-Verh�altnis bei der Messung. Es hat sich gezeigt, da�

bei der ben�utzten Wellenl�ange von 904 nm mit einer Fleckgr�o�e <1 mm bei fast allen

gemessenen Proben (� � 1 
cm) der Bereich der Niedriginjektion erreicht werden kann.

Untersuchungen an multikristallinenWafern haben ergeben, da� die Anregungsintensit�at,

bei der Niedriginjektionsbedingungen vorliegen, in einzelnen Kristalliten desselben Wafers

stark schwanken kann. Dabei ist der �Ubergang zur Hochinjektion in
"
schlechten\ Kristal-

liten zu h�oheren Intensit�aten hin verschoben9. Somit ist es m�oglich, da� in einer Probe bei

einer gew�ahlten Laserintensit�at in verschiedenen Bereichen unterschiedliche Injektionsbe-

dingungen vorliegen. Eine genauere Untersuchung dieses E�ekts ist in [102] beschrieben.

Dies ist gerade bei der Interpretation von Me�daten f�ur multikristalline oder inhomogene

Materialien zu ber�ucksichtigen.

Um zuverl�assige Werte zu erhalten, wurden alle Messungen bei mehreren Intensit�aten

aufgenommen. Dabei ist mit geringerer Intensit�at eine Abnahme der Lebensdauern zu

beobachten. Bei zu geringen Intensit�aten kann die Auswertungssoftware allerdings keinen

korrekten Wert mehr bestimmen10, und die ausgegebenen (unphysikalischen) Lebensdau-

ern steigen wieder an. Der genaueste Wert, der bestimmt werden kann, ist dann die

niedrigste gemessene Lebensdauer.

Biaslicht

Die Verwendung eines wei�en Biaslichts bei der Messung der Lebensdauern von Mino-

rit�atsladungstr�agern in RGS-Silizium ist im wesentlichen aus zwei Gr�unden zu empfehlen.

� Es wird dabei f�ur realistische Arbeitsbedingungen gesorgt, die sp�ater auch in der

Solarzelle vorliegen. Der Laserpuls ist nun nur noch als eine geringe St�orung (<10%)

der durch das Biaslicht generierten �Uberschu�ladungstr�ager anzusehen, und die In-

jektionsabh�angigkeit der Lebensdauer wird in Niedriginjektion durch das Biaslicht

allein bestimmt [141].

� Bei der Verwendung eines Biaslichts werden langlebige Trapzust�ande abges�attigt.

Dadurch vereinfacht sich die Auswertung der aufgenommenen Transienten, und die

Genauigkeit bei der Bestimmung der Lebensdauer steigt [90].

Tests haben ergeben, da� eine Biaslichtintensit�at von 100{340 mW/cm2 (entsprechend

30{100% Biaslichtst�arke) zu den besten Ergebnissen bei RGS-Silizium f�uhren. Daher sind

auch alle pr�asentierten Messungen mit einer Biaslichtst�arke von 100% durchgef�uhrt wor-

den. N�aheres �uber die Wirkungsweise des Biaslichts �ndet sich in [141].

9Eine m�ogliche Erkl�arung ist das Vorhandensein von geladenen St�orstellen, die f�ur eine h�ohere e�ektive
Dotierung sorgen.

10Durch das zu geringe Signal/Rausch-Verh�altnis.
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Abbildung 4.16: E�ektive Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager einer RGS-Probe. Die Messung
erfolgte mit unpassivierter Ober
�ache nach einem Defekt�atzschritt (S � 105 cm/s) bei einer Intensit�at
von 489�1012 Photonen/(cm2

�Puls) mit Biaslicht. Erkennbar sind Verl�aufe, die mit der Topographie der
Kornstruktur in Verbindung gebracht werden k�onnen.

4.4.2 Messungen mit unpassivierter Ober
�ache

Nach [142] setzt sich die gemessene e�ektive Lebensdauer der Minorit�atsladungstr�ager

�eff in guter N�aherung aus dem Lebensdauerwert im Kristallvolumen �b und einem Term

�s zusammen, in den die Rekombination von Ladungstr�agern an der Ober
�ache eingeht

1

�eff

=
1

�b

+
1

�s

(4.18)

mit

�s =
d

2S
+

d
2

�
2
Dn

; (4.19)

wobei d die Waferdicke, S die Ober
�achenrekombinationsgeschwindigkeit und Dn die Dif-

fusionskonstante der Minorit�atsladungstr�ager ist11. Bei einem Wert von S � 105 cm/s f�ur

Ober
�achen, die mit einer CP6-L�osung (Kapitel 1.1.1) ge�atzt wurden [142], einer typi-

schen Waferdicke von 300 �m sowie einem Wert von Dn f�ur Elektronen in RGS-Silizium12

von 10 cm2/s erkennt man, da� f�ur �s in guter N�aherung ein Wert von 9 �s nahezu un-

abh�angig von S erhalten wird. Daraus sollte folgen, da� bei geringen Lebensdauern der

Me�wert �eff mit �b gleichgesetzt werden kann. Ohne Ober
�achenpassivierung betr�agt

der mit dieser N�aherung gemachte Fehler f�ur �b = 0,8 �s 10%, f�ur �b = 0,1 �s nur noch

1%.

Abb. 4.16 l�a�t die Verteilung der Lebensdauern auf einem RGS-Wafer erkennen. Zun�achst

erkennt man, da� die Werte f�ur �eff mit ca. 100 ns sehr niedrig sind. F�ur die Di�usi-

onsl�ange Ldiff der Minorit�aten nach Gleichung 2.5 bedeutet dies Werte <10 �m. Au�er-

dem erkennt man Strukturen, die dem Verlauf der Korngrenzen (Dendrite) auf der Wa-

ferober
�ache entsprechen, die nach dem Defekt�atzschritt sichtbar sind. Dies belegt, da�

11Vergleiche auch mit Gleichung 2.4a und 2.4b.
12Eine kurze qualitative Absch�atzung mit den Ergebnissen aus Kapitel 4.2.2 liefert dieses Ergebnis,

wenn man davon ausgeht, da� die Beweglichkeit der Minorit�aten ebenso wie die der dort gemessenen
Majorit�aten um etwa einen Faktor 3 gegen�uber den Literaturwerten in monokristallinem Silizium bei der
gegebenen Dotierkonzentration erniedrigt ist. Dies ist der Fall, wenn gleiche Streumechanismen f�ur beide
Arten von Ladungstr�agern vorliegen.
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wie bei anderen multikristallinen Silizium-Arten die Lebensdauer in einzelnen Bereichen

(Kristalliten?) schwanken kann. Ob es sich dabei wirklich um einzelne K�orner handelt,

kann mit der Au
�osung des Me�
ecks (ca. 1 mm2) und dem Vorschub von 0,1 mm jedoch

nicht bestimmt werden.

Das Vorhandensein einer sehr kurzen Lebensdauer hat auch den E�ekt, da� schon w�ahrend

des Laserpulses (160 ns) bereits generierte �Uberschu�ladungstr�ager rekombinieren. Da-

durch be�nden sich Bereiche mit geringer Lebensdauer auch bei relativ hoher Laserinten-

sit�at13 zum Zeitpunkt der Messung der Transiente bereits wieder in Niedriginjektion.

Lebensdauern innerhalb eines RGS-Gie�versuchs

In der Laborapparatur werden in einem Versuch etwa acht RGS-Wafer gegossen (Ka-

pitel 3.2). Zum Test der Homogenit�at nicht nur auf einem Wafer, sondern auch inner-

halb eines Gie�versuchs, wurde f�ur zwei Prozesse die mittlere Lebensdauer aller Wafer

bestimmt. Als Vergleichswert wurde bei verschiedenen Laserintensit�aten jeweils der Wert

mit der gr�o�ten H�au�gkeit im Histogramm gew�ahlt. Mit dieser Methode wird das Problem

umgangen, da� lokal in einem Wafer verschiedene Injektionsniveaus vorliegen.
"
Gute\ Be-

reiche, die schon bei geringeren Intensit�aten in den Bereich der Hochinjektion gelangen,

verschieben die rechte Flanke im Histogramm also nach rechts zu h�oheren �eff -Werten

hin, w�ahrend die linke Flanke eher von
"
schlechten\ Bereichen stammt, die sich noch

in der Niedriginjektion be�nden. Dieser Teil bleibt unter Niedriginjektionsbedingungen

ortsfest, so da� auch der Wert der gr�o�ten H�au�gkeit im Histogramm sich nicht so stark

verschiebt. Au�erdem k�onnen so Fehlmessungen aufgrund einer zu geringen Intensit�at,

die durch einen falschen Fit an die Transiente generell eine zu hohe Lebensdauer liefern,

besser statistisch ausgeglichen werden.
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Abbildung 4.17:Mittlere Lebensdauern der RGS-Wafer vom Gie�versuch 6412 (links) und 6417 (rechts)
bei unterschiedlichen Laserintensit�aten. Die gemessenen Lebensdauern sinken mit geringerer Intensit�at in
den Bereich der Niedriginjektion, wo ein realistischer Lebensdauerwert erreicht wird. Bei beiden Versuchen
ist tendenziell eine Zunahme der Lebensdauern mit steigender Wafernummer zu erkennen.

Abb. 4.17 veranschaulicht den Verlauf der mittleren Lebensdauer der Wafer innerhalb

eines RGS-Gie�versuchs. Bei beiden Versuchen ist eine tendenzielle Steigerung der Le-

bensdauer mit zunehmender Wafernummer zu erkennen. Die �eff -Werte sind f�ur niedrige

Wafernummern sehr gering (teilweise unter 60 ns) und liegen nahe der Me�grenze des

13Im Vergleich zu anderen Silizium-Arten gleicher Dotierung.
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Ger�ats. Besonders au��allig ist der starke Anstieg zwischen Wafer 6412/7 und 6412/8 so-

wie zwischen 6417/8 und 6417/9. Ob dieses Verhalten auch in prozessierten Solarzellen

wiederzu�nden ist14, wird in Kapitel 5 untersucht.

Die beobachteten Schwankungen lassen sich mit der Geometrie der diskontinuierlichen

Versuchsanlage (Abb. 3.3) erkl�aren, bei der die Wafer nach der Kristallisation w�ahrend

der Nachtemperung je nach Standort leicht unterschiedlichen Temperaturen ausgesetzt

sind. Diese Unterschiede k�onnen ein ver�andertes Ausclustern von Sauersto� bewirken,

und somit die Lebensdauer beein
ussen. In einem kontinuierlichen Proze� sollten diese

Schwankungen nicht mehr so stark auftreten, da dort homogenere Bedingungen vorliegen

m�u�ten.

4.4.3 Messungen mit passivierter Ober
�ache

In diesem Abschnitt soll der Ein
u� unterschiedlicher Ober
�achenpassivierungen auf die

gemessenen Lebensdauern in RGS-Silizium untersucht werden. Ausgehend von einer nach

dem in Kapitel 1.1 beschriebenen Standardproze� einschlie�lich MIRHP-Passivierung her-

gestellten RGS-Solarzelle wurde dazu folgende Prozedur angewandt:

MW-PCD-Messung

Entfernen des Front- und R�uckkontaktes in HCl und K�onigswasser15

MW-PCD-Messung

Entfernen des thermischen Oxids in HF

MW-PCD-Messung

Entfernen des p/n-�Ubergangs mit CP6 (5 �m)

MW-PCD-Messung

Gemessen wurde jeweils mit unterschiedlichen Laserintensit�aten. Die erhaltenen Ergeb-

nisse sind in Abb. 4.18 zusammengefa�t. Aufgetragen ist hier wieder der Wert mit der

gr�o�ten H�au�gkeit. Bei allen Messungen ist mit steigender Laserintensit�at der �Ubergang

in die Hochinjektion zu erkennen. Die Messungen der metallisierten Zelle wurden durch

das Metall (Aluminium auf der R�uckseite) stark gest�ort, so da� nur Messungen bei h�ohe-

ren Intensit�aten m�oglich waren. Die Lebensdauern sind durch die Rekombination der

Ladungstr�ager am Metall/Halbleiter-�Ubergang begrenzt. Nach dem Entfernen der Me-

tallisierung wirkt auf der Vorderseite der Zelle sowohl der p/n-�Ubergang als auch das

thermische Oxid16 als Passivierung, und die gemessenen �eff -Werte steigen an. Der Ein-


u� der unpassivierten17 R�uckseite sollte bei den gemessenen kurzen Lebensdauern und

einer Eindringtiefe von 30{35 �m zu vernachl�assigen sein. Nach Entfernen des Oxids wird

die Vorderseite nur noch durch den p/n-�Ubergang passiviert, daher sinken die gemesse-

nen Werte f�ur �eff . Wird durch einen �Atzschritt auch noch der p/n-�Ubergang entfernt,

wird die Lebensdauer durch die Rekombination an der unpassivierten Ober
�ache mit

S = 105 cm/s erniedrigt. Der jetzt gemessene Wert von 180 ns f�ur �eff liegt deutlich �uber

dem des Ausgangswafers (6417/3), der in Abb. 4.17 zu 65 ns bestimmt wurde. Durch

14Haupts�achlich sollte sich eine h�ohere Lebensdauer in dieser Gr�o�enordnung durch einen h�oheren Wert
von Jsc �au�ern.

15HCl(37%)-HNO3(65%) im Volumenverh�altnis 3:1.
16Unter dem ehemaligen Frontgrid be�ndet sich kein thermisches Oxid mehr.
17Auf der R�uckseite be�ndet sich allerdings noch das Al-BSF. Dieses passiviert mit Seff � 4000 cm/s

aber weniger gut als das thermische Oxid mit Seff < 300 cm/s [12].
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Abbildung 4.18: Ein
u� der Ober
�achenpassivierung auf die Messung der Lebensdauer von RGS-
Silizium. Ausgehend von einer metallisierten RGS-Solarzelle wurde die Metallisierung, das thermische
Oxid und schlie�lich der p/n-�Ubergang entfernt.

den Solarzellenproze� und die anschlie�ende MIRHP-Passivierung konnte die Lebensdau-

er also gesteigert werden. Der Vergleich von Messungen mit Metallisierung (Zelle mit

Grid) und mit unpassivierter Ober
�ache (p/n-�Ubergang wegge�atzt) zeigt, da� bei einer

Messung mit Metallisierung die Passivierung der Ober
�ache durch die Rekombination

der Ladungstr�ager am Metall/Halbleiter-�Ubergang bestimmt wird. Im vorliegenden Fall

geht dabei die Passivierung durch das thermische Oxid und den p/n-�Ubergang fast v�ollig

verloren.

Au��allig ist, da� die Unterschiede in �eff mit und ohne Ober
�achenpassivierung deutlich

h�oher sind, als sie es nach der Theorie sein sollten, die in Kapitel 4.4.2 vorgestellt wurde.

Ein Grund daf�ur besteht darin, da� die dort hergeleiteten Formeln streng genommen

erst ab einem bestimmten Zeitpunkt nach Abschalten des Laserpulses gelten. Nach dieser

Wartezeit erfolgt der Zerfall mit der Zeitkonstante der Fundamentalmode, f�ur die die

gemachten N�aherungen gelten. Da bei kurzen Lebensdauern, wie sie in RGS-Silizium

vorliegen, diese Wartezeit nicht eingehalten werden kann18, spielen eventuell auch noch

h�ohere Moden beim Zerfall eine Rolle [141,102].

In Abb. 4.19 und 4.20 sind einige Messungen wiedergegeben, deren Resultate schon in

Abb. 4.18 zu sehen waren. In der Messung der metallisierten Zelle verschlechtern die

St�orungen durch das Metall bereits bei einer Intensit�at von 50�1012 Photonen/(cm2�Puls)
das Me�signal. Bei den Messungen mit Oxid und p/n-�Ubergang (Abb. 4.19 rechts) er-

kennt man an der H�au�gkeitsverteilung, da� Bereiche, die bereits bei einer Intensit�at

von 30�1012 Photonen/(cm2�Puls) h�ohere Werte als der Durchschnitt aufweisen, sehr viel

schneller in den Bereich der Hochinjektion gelangen als Bereiche mit geringerer Lebens-

dauer19. Die zwei E�ekte, die dazu f�uhren, wurden bereits besprochen. Zum einen kann

eine h�ohere Konzentration an geladenen St�orstellen in
"
schlechten\ Bereichen den �Uber-

gang von Niedrig- zu Hochinjektion zu h�oheren Laserintensit�aten hin verschieben. Au-

18Die eingestellte Wartezeit betrug bei allen Messungen 200 ns.
19Am deutlichsten wird dies, wenn man die Spalten jeweils von unten nach oben betrachtet, entspre-

chend dem �Ubergang von Niedrig- zu Hochinjektion.
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�erdem rekombinieren bereits w�ahrend des Laserpulses Ladungstr�ager, so da� Gebiete,

in denen eine sehr kurze Lebensdauer vorliegt, erst bei h�oheren Laserintensit�aten in den

Bereich der Hochinjektion gelangen, da bis zum Zeitpunkt der Messung bereits wieder die

Bedingungen der Niedriginjektion gelten.

Die Messungen nach Entfernen des Oxids und nach Ab�atzen des p/n-�Ubergangs zeigen

qualitativ das gleiche Verhalten (Abb. 4.20). Au��allig ist, da� die Lebensdauerwerte mit

abnehmender Passivierung der Ober
�ache in einem immer schmaler werdenden Intervall

verteilt sind.
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Abbildung 4.19: Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager in RGS-Silizium (6417/3), gemessen mit
verschiedenen Ober
�achenpassivierungen der Frontseite in Abh�angigkeit von der Laserintensit�at. Links
sind die Messungen an der metallisierten Solarzelle, rechts die Messungen nach dem Entfernen der Me-
tallisierung sichtbar. In der Mitte ist die Laserintensit�at in Einheiten von 1012 Photonen/(cm2

�Puls)
angegeben.
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Abbildung 4.20: Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager in RGS-Silizium (6417/3), gemessen mit
verschiedenen Ober
�achenpassivierungen der Frontseite in Abh�angigkeit von der Laserintensit�at (Fort-
setzung). Links sind die Messungen nach Ab�atzen des thermischen Oxids in HF, rechts die Messungen
nach der Entfernung des p/n-�Ubergangs sichtbar. In der Mitte ist die Laserintensit�at in Einheiten von
1012 Photonen/(cm2

�Puls) angegeben.
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4.5 Zusammenfassung

Das vorliegende Kapitel besch�aftigte sich mit der Charakterisierung von RGS-Silizium.Die

wichtigsten dabei gewonnenen Ergebnisse sollen hier zusammengefa�t und ein einheitliches

Bild erstellt werden.

Die TEM-Untersuchungen haben den Nachweis erbracht, da� im RGS-Ausgangsmaterial

eine gro�e Anzahl an Defekten vorliegt. Im Haltepunktmaterial sind in der N�ahe von

ausgedehnten Kristalldefekten Cluster zu erkennen. Bei diesen handelt es sich h�ochst-

wahrscheinlich um Sauersto�pr�azipitate, die w�ahrend des Temperschritts bei der Materi-

alherstellung entstehen sollten, um die Konzentration an interstitiellem Sauersto� herab-

zusetzen.
�Atzuntersuchungen an der Ober
�ache haben ergeben, da� neben einem kolumnarenWachs-

tum eine inhomogene Verteilung der Versetzungen im RGS-Silizium vorliegt (Gr�o�enord-

nung 105{107 cm�2). Die Versetzungsdichte konnte nach Hochtemperaturbehandlungen

(1000 �C, mehrere Stunden) reduziert werden.

Temperaturabh�angige Hallmessungen der elektrischen Transporteigenschaften zeigten im

Vergleich zu monokristallinem Silizium ein anomales Verhalten der Hall-Beweglichkeiten

der Majorit�atsladungstr�ager. Das auftretende Minimum bei Temperaturen zwischen 100{

300 K l�a�t sich nach [103] mit akzeptorartigen Trapniveaus erkl�aren. Diese scheinen mit

den Korngrenzen verkn�upft zu sein, wie Untersuchungen an multikristallinem Silizium

mit unterschiedlichen Korngr�o�en nahelegen [136]. Eine H-Passivierung kann diese Trap-

niveaus abs�attigen, so da� das beobachtete Minimum verschwindet. Dabei scheint die

Di�usivit�at von Wassersto� in RGS-Rapidmaterial geringer als im Haltepunktmaterial zu

sein. Die Beweglichkeiten sind aber auch nach einer H-Passivierung um etwa einen Faktor

drei kleiner als in �ahnlich dotiertem monokristallinem Silizium. Entsprechend der Theorie

[103] tritt das Minimum in n-dotiertem RGS-Silizium nicht auf.

Bei Untersuchungen zur Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager mittels SPV-Mes-

sungen wurde festgestellt, da� die Absorption in RGS-Silizium geringer als in monokri-

stallinem Material ist. P-Getterstudien erbrachten keine Steigerungen, sondern vermin-

derten die Di�usionsl�ange im Rapidmaterial wahrscheinlich durch die Bildung von Neuen

Donatoren. Eine H-Passivierung f�uhrte dagegen zu einer deutlichen Steigerung sowohl an

ungegetterten als auch an P-gegetterten Rapidproben.

Die e�ektiven Lebensdauern �eff der Minorit�atsladungstr�ager wurden durch MW-PCD-

Messungen ermittelt. Damit konnten ortsaufgel�oste Bestimmungen mit Au
�osungen

<1 mm von ganzen RGS-Wafern durchgef�uhrt werden. Auf den Ausgangswafern wurden

Lebensdauern in der Gr�o�enordnung von 100 ns erhalten, die sehr gut mit den SPV-

Messungen zur Bestimmung der Di�usionsl�ange �ubereinstimmen (�10 �m). Die beobach-
teten Strukturen in der Verteilung der Lebensdauern stimmen teilweise mit der Topo-

graphie der Kristallite �uberein. Schwankungen treten auch im Gie�versuch von Wafer zu

Wafer auf, wobei eine Tendenz zu erkennen ist, nach der die Lebensdauer mit h�oherer Wa-

fernummer anw�achst. Dies kann mit der Temperaturverteilung in der diskontinuierlichen

RGS-Laboranlage erkl�art werden.

Das Bild, das sich mit den Ergebnissen aus Kapitel 3 und 4 ergibt, ist f�ur RGS-Hal-

tepunktmaterial in Abb. 4.21 gezeigt. Dargestellt ist ein Querschnitt durch einen RGS-

Wafer. An der Oberseite be�ndet sich die ca. 20{25 �m dicke sauersto�reiche Schicht,

die einen h�oheren Gehalt an Fremdatomen durch den Segregationse�ekt w�ahrend der

Kristallisation aufweist. Die Oberseite ist uneben, allerdings ist der laterale Abstand zwi-

schen
"
Berg\ und

"
Tal\ in Wirklichkeit gr�o�er als hier aus �Ubersichtsgr�unden dargestellt.

Entlang den Versetzungen und Korngrenzen haben sich Sauersto�pr�azipitate gebildet.
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Abbildung 4.21: Schematischer Querschnitt durch einen RGS-Wafer aus Haltepunktmaterial. Neben
der gewellten Ober
�ache fallen vor allem die defektreiche Schicht an der Ober
�ache sowie die Sauersto�-
pr�azipitate an den ausgedehnten Kristalldefekten auf.

Auf die Darstellung der vorhandenen zus�atzlichen Kristalldefekte wie Stapelfehler und

Zwillingskorngrenzen wurde hier verzichtet. Zus�atzlich anwesende metallische Verunreini-

gungen k�onnen sich an bestehende Defekte anlagern, diese dekorieren und somit eventuell

zu einer Erniedrigung der Lebensdauer der Minorit�atsladungstr�ager beitragen.



Kapitel 5

Solarzellen aus RGS-Silizium

In diesem Kapitel werden RGS-Solarzellen untersucht, die auf der Basis des in Kapi-

tel 1.1 erl�auterten Standardprozesses hergestellt wurden. Im ersten Abschnitt werden

einige grundlegende Untersuchungen beschrieben, die mit den Besonderheiten des Ma-

terials im Zellproze� zusammenh�angen (Planarisierungsschritt, Statistik, Homogenit�at).

Aufbauend auf den so erzielten Erkenntnissen kann dann in den folgenden Kapiteln der

Standardproze� auf das RGS-Material hin optimiert werden. Dazu werden Getterunter-

suchungen (Kapitel 5.2) durchgef�uhrt, die Wirkungsweise der MIRHP-Passivierung in

RGS-Silizium untersucht (Kapitel 5.3) und der Ein
u� einer makroskopischen mechani-

schen V-Textur auf die Zellparameter dargestellt (Kapitel 5.4). Abschlie�end werden die

Resultate des soweit optimierten Zellprozesses pr�asentiert (Kapitel 5.5).

Wie im letzten Kapitel handelt es sich immer um RGS-Haltepunktmaterial, wenn keine

n�ahere Bezeichnung angegeben ist.

5.1 Prozessierung von Solarzellen aus RGS-Silizium

5.1.1 Vorbemerkungen

Planarisierungsschritt

Die Oberseite der RGS-Wafer ist im Gegensatz zur Unterseite, die auf dem Substrat

au
ag, nach der Herstellung uneben. Die H�ohenschwankungen zwischen
"
Bergen\ und

"
T�alern\ betragen zumeist weniger als 50 �m, k�onnen aber in Einzelf�allen auch gr�o�er

sein. An der Oberseite be�ndet sich auch die 20{25 �m dicke sauersto�- und defektreiche

Segregationsschicht (Kapitel 3.3), die vor dem Zellproze� entfernt werden mu�. Wenn dies

mit einem chemischen �Atzschritt geschieht, wie er bei aus Bl�ocken ges�agten multikristal-

linen Wafern �ublich ist, bleiben die Unebenheiten der Oberseite im wesentlichen erhalten.

Diese Unebenheiten k�onnen bei der Metallisierung der Frontseite mittels Fotolithogra�e

dazu f�uhren, da� bei der Belichtung des Fotolacks keine scharfen Kanten entstehen, da

die
"
T�aler\ zu weit von der Belichtungsmaske entfernt sind. Um diese m�oglichen Schwie-

rigkeiten auszuschlie�en, wurde die Ober
�ache aller prozessierter RGS-Wafer mechanisch

eingeebnet. Dies erfolgte mit einer konventionellen Wafers�age best�uckt mit einem S�age-

blatt oder einer Planarisierungswalze. Der Vorteil der Planarisierungswalze ist der hohe

Probendurchsatz, w�ahrend das Planarisieren mit einem Einzelblatt langwieriger ist, der

Wafer aber weniger stark mechanisch belastet wird.

92
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Abbildung 5.1: Querschnitt durch einen unbehandelten RGS-Wafer (oben) und einen Wafer nach dem
Planarisierungsschritt.

Abb. 5.1 gibt einen Querschnitt durch einen unbehandelten und einen mechanisch pla-

narisierten RGS-Wafer. Nach dem Planarisierungsschritt erfolgt der normale Zellproze�,

beginnend mit der Defekt�atzung. Diese ist notwendig, da eine durch die mechanische Be-

lastung entstandene defektreiche Schicht entfernt werden mu� (<5 �m [136]). Au�erdem

mu� gew�ahrleistet sein, da� die Segregationsschicht an der Waferoberseite vollst�andig

entfernt wird, daher werden sicherheitshalber mindestens 20 �m entfernt.

Materialentwicklung

Der RGS-Herstellungsproze� be�ndet sich noch in der Entwicklungsphase, daher ist die

Qualit�at der gegossenen Laborproben Schwankungen unterworfen. Diese k�onnen in einem

Wafer auftreten, wie in Kapitel 4.1 nachgewiesen, oder innerhalb eines Gie�versuchs von

Wafer zu Wafer (Kapitel 4.4.2). Au�erdem werden �ofter Ver�anderungen der Versuchs-

parameter vorgenommen, so da� sich auch die Qualit�at von Wafern aus verschiedenen

Gie�versuchen unterschiedlich sein kann.

Dies erfordert zun�achst einige Untersuchungen zur Homogenit�at des Materials, um Aussa-

gen dar�uber tre�en zu k�onnen, inwiefern Vergleiche zwischen einzelnen prozessierten RGS-

Solarzellen zul�assig sind. Speziell f�ur die in den anschlie�enden Abschnitten durchgef�uhr-

ten Optimierungen einzelner Proze�schritte wird dies von entscheidender Bedeutung sein.

Bei den Untersuchungen von aus Bl�ocken ges�agten multikristallinen Silizium-Materialien

in Kapitel 2 konnte das Problem dadurch gel�ost werden, da� benachbarte Wafer mit fast
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identischer Kornstruktur vorlagen. Dieser Ansatz ist bei RGS nicht m�oglich.

5.1.2 Untersuchungen zur Homogenit�at

Zur Untersuchung der Homogenit�at der RGS-Wafer wurden von mehreren RGS-Gie�ver-

suchen Zellen nach dem Standardproze� gefertigt. Im folgenden wird nun deren Homoge-

nit�at diskutiert.

Homogenit�at innerhalb eines Wafers

Abb. 5.2 gibt die Parameter von Solarzellen wieder, die aus jeweils einem RGS-Wafer pro-

zessiert wurden. F�ur die Wafer mit den Nummern 2{6 sind die Schwankungen innerhalb

eines Scheibe geringer als beim Vergleich von Zellen, die von unterschiedlichen Wafern

stammen. Ab der Scheibe mit der Nummer 7 beginnen die Schwankungen der Zellpara-

meter innerhalb eines Wafers stark zuzunehmen. Auf diese Tatsache und eine m�ogliche

Erkl�arung wurde bereits in Kapitel 4.4.2 hingewiesen.

Untersuchungen an vielen anderen Wafern best�atigen den hier erkennbaren Trend. Ein

weiteres Beispiel ist in Tab. 5.1 gegeben.

Homogenit�at innerhalb eines RGS-Gie�versuchs

Innerhalb eines RGS-Gie�versuchs k�onnen teilweise gravierende Schwankungen in den

Solarzellenparametern auftreten, wie bereits in Abb. 5.2 f�ur Wafer mit einer Nummer

�7 sichtbar war. Abb. 5.3 zeigt den Verlauf der Zellparameter der jeweils besten Zelle

eines Wafers f�ur verschiedene RGS-Gie�versuche. Die Wafer mit den Nummern 3{6 der

einzelnen Versuche weisen den homogensten Verlauf der Zellparametern auf. Sie k�onnen

noch am ehesten miteinander verglichen werden, wenn auch die Schwankungen zwischen

ihnen gr�o�er sind, als die Schwankungen innerhalb des Wafers.
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Abbildung 5.2: Solarzellenergebnisse f�ur Wafer aus dem RGS-Gie�versuch 6412. Prozessiert wurden
jeweils vier 2 x 2 cm2 gro�e Zellen aus einem RGS-Wafer nach dem Standardproze� (ohne Antire
exi-
onsschicht). Die Schwankungen in Jsc und Voc sind f�ur die Wafer 2{6 innerhalb eines Wafers geringer als
beim Vergleich von Zellen unterschiedlicher Wafer.
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Voc [mV] Jsc [mA/cm
2] FF [%] � [%]

513 22,9 72,2 8,48

508 22,5 72,3 8,26

511 22,7 72,2 8,27

511 22,9 72,2 8,44

Tabelle 5.1: Parameter von vier V-texturierten Solarzellen, prozessiert nach dem Standardproze� aus
einem RGS-Wafer (ohne Antire
exionsschicht). Sichtbar ist die exzellente Homogenit�at in allen Parame-
tern.
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Abbildung 5.3: Solarzellenergebnisse f�ur verschiedene RGS-Gie�versuche (6248 und 6412). Angegeben
sind die Parameter der jeweils besten Zelle eines RGS-Wafers. Sichtbar wird, da� die Parameter zwischen
verschiedenen Gie�versuchen deutlich voneinander abweichen k�onnen (in diesem Falle die Werte von Jsc),
obwohl der gleiche Solarzellenproze� angewandt wurde.

Homogenit�at zwischen verschiedenen Gie�versuchen

RGS-Wafer, die unterschiedlichen Gie�versuchen entstammen, k�onnen nur sehr bedingt

miteinander verglichen werden. In Abb. 5.3 erkennt man, da� die qualitativen Verl�aufe der

Parameter f�ur die beiden Versuche zwar �ahnlich sind, die Absolutwerte sich vor allem in Jsc
aber deutlich voneinander unterscheiden. Dieses Verhalten ist einleuchtend, da zwischen

den Versuchen Ver�anderungen an der RGS-Anlage vorgenommen worden sein k�onnen, die

zu den beobachteten Unterschieden gef�uhrt haben. Am ehesten miteinander vergleichbar

w�aren also Gie�versuche, die direkt aufeinander folgen, ohne da� �Anderungen an der

Anlage durchgef�uhrt werden. Aber auch hier liefern die einzelnen Wafer innerhalb des

jeweiligen Versuchs nicht identische Ergebnisse.

Statistik

Um aussagekr�aftige Ergebnisse zu erzielen, d�urfen also strenggenommen nur RGS-Solar-

zellen miteinander verglichen werden, die vom selben RGS-Wafer stammen. Die Untersu-

chungen, die in den n�achsten Abschnitten zusammengefa�t werden, haben best�atigt, da�

nur auf diese Art zuverl�assige Optimierungen durchgef�uhrt werden k�onnen.
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Abbildung 5.4: Dunkelkennlinien in Sperrichtung f�ur zwei RGS-Solarzellen. Die Zelle 75 11b zeigt
einen Shuntmechanismus, der mit der angelegten Spannung variiert. Dies k�onnte mit elektrisch leitenden
Pr�azipitaten in der Raumladungszone erkl�art werden.

Diese Tatsache hat Auswirkungen auf die statistische Zuverl�assigkeit der Untersuchungen.

Aus einem RGS-Wafer erh�alt man maximal sechs 2,5 x 5 cm2 gro�e Wafer. Bei einer

Optimierung steht also immer nur maximal diese Anzahl Wafer zur Verf�ugung. Wenn mehr

als drei Parameter getestet werden sollen, bleibt also nur ein Wafer pro Parameter. Dies

stellt hohe Anforderungen an die Zuverl�assigkeit des Prozesses und die Homogenit�at des

Wafers. Leider stand nicht f�ur alle Untersuchungen ausreichend vergleichbares Material

zur Verf�ugung, daher mu� auf jeden Fall die Frage der statistischen Aussagekraft der

Resultate immer bedacht werden.

5.1.3 Kennlinien von RGS-Solarzellen

RGS-Solarzellen, die nach dem in Kapitel 5.1.1 beschriebenen Proze� (Planarisierungs-

schritt und Standardproze�) hergestellt werden, zeigen gegen�uber Zellen, die aus block-

gegossenem multikristallinem Silizium hergestellt werden, einige charakteristische Abwei-

chungen. Die geringen Lebensdauern der Minorit�atsladungstr�ager in RGS-Silizium sorgen

daf�ur, da� die Werte der Kurzschlu�stromdichte Jsc normalerweise deutlich geringer sind

(z. B. Abb. 5.2). Aber auch die o�ene Klemmspannung Voc und der F�ullfaktor sind er-

niedrigt. Die Abnahmen k�onnen dabei in der Regel jedoch nur zu einem Teil auf die

geringere Di�usionsl�ange der Ladungstr�ager zur�uckgef�uhrt werden. In Abb. 5.4 sind die

Dunkelkennlinien von zwei RGS-Solarzellen aus Haltepunktmaterial in Sperrichtung zu

sehen. Die Daten der Zelle 75 11b zeigen sehr viel niedrigere Werte f�ur Voc und F�ullfaktor

im Vergleich zur Zelle 75 5d. Dagegen ist f�ur Jsc ein gegenteiliges Verhalten zu erkennen.

Der Verlauf der Kennlinie von 75 11b l�a�t auf einen Shuntmechanismus zur Erkl�arung

der geringen Werte von Voc und F�ullfaktor schlie�en. F�ur Spannungen <-4 V erkennt
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man jedoch eine �Anderung im Verlauf der Kennlinie. Diese n�ahert sich mit wachsenden

negativen Spannungen der Kennlinie von Zelle 75 5d an. Diese Beobachtung eines mit der

angelegten Spannung ver�anderlichen Parallelwiderstands l�a�t sich wie folgt erkl�aren.

In [127] wird demonstriert, da� Pr�azipitate, die sich in der Raumladungszone be�nden und

eine elektrische Leitf�ahigkeit besitzen, Voc und F�ullfaktor herabsetzen k�onnen. Im RGS-

Haltepunktmaterial be�nden sich �uberall im Wafer verteilt Sauersto�pr�azipitate, wie in

Kapitel 4.1.1 nachgewiesen wurde. Wenn diese sich in der Raumladungszone be�nden und

elektrisch leitend sind1, so be�ndet sich an dieser Stelle ein lokaler Kurzschlu�, da das

Pr�azipitat sowohl in Kontakt mit der Basis als auch mit dem Emitter steht. Wird die

angelegte Spannung in Sperrichtung erh�oht, nimmt die Breite der Raumladungszone zu.

Ist die Raumladungszone so weit angewachsen, da� das Pr�azipitat keine Verbindung mehr

zur Basis auf der einen und dem Emitter auf der anderen Seite hat, so sinkt der Ein
u�

des Pr�azipitats auf die Kennlinie. Der Parallelwiderstand wird gr�o�er und die Kennlinien

der beiden Zellen in Abb. 5.4 n�ahern sich f�ur hohe Spannungen in Sperrichtung einander

an.

Das Ausclustern von Sauersto� in Pr�azipitate w�ahrend des RGS-Gie�versuchs (Kapitel 3)

ist ein Proze�, der sehr stark von der Temperatur beein
u�t ist. Schwankungen in der

Temperatur sollten sich somit auch auf die Bildung der Pr�azipitate auswirken (Gr�o�e,

Dekorierung) und k�onnten ein Grund daf�ur sein, da� sich in manchen RGS-Wafern das

durch die Zelle 75 11b in Abb. 5.4 repr�asentierte Verhalten in Solarzellen aus RGS-Halte-

punktmaterial einstellt. Hierbei sind die Grenzen zwischen den beiden Extremf�allen, die

die pr�asentierten Zellen darstellen, 
ie�end, je nach Gr�o�e und Lage sowie Dekorierung

der kurzschlie�enden Objekte.

An dieser Stelle sei noch angemerkt, da� dieser in Abb. 5.4 gezeigte extreme E�ekt in

RGS-Solarzellen aus Rapidmaterial in der Regel nicht zu beobachten ist. Die Begr�undung

daf�ur ist das Fehlen von Sauersto�pr�azipitaten. Eine endg�ultige Erkl�arung, warum Jsc
bei Zellen, die diesen Shuntmechanismus aufweisen, meistens h�oher ist als in

"
normalen\

Zellen, ist noch nicht gefunden. Eine Vorstellung w�are, da� durch wenige gro�e Pr�azipitate

ausgedehntere defektarme Gebiete gescha�en werden als durch viele kleinere, wenn sich

an diesen die Fremdatome aus der Umgebung anlagern. Die wenigen gro�en Pr�azipitate

setzen durch ihre Anwesenheit auch in der Raumladungszone Voc und F�ullfaktor herab,

und Jsc kann durchaus ansteigen, da das Gebiet um die gro�en Pr�azipitate herum weniger

Rekombinationszentren enth�alt.

Eine weitere Erkl�arung ist die Ausbildung einer dreidimensionalen Emitterstruktur. Ent-

lang von dekorierten Korngrenzen oder Versetzungen bilden sich n-leitende Zonen, die mit

dem Emitter an der Zellober
�ache in Verbindung stehen und auch aus tieferen Regionen

der Zelle Ladungstr�ager einsammeln k�onnen und so Jsc erh�ohen k�onnen. Mit dieser Annah-

me k�onnten auch relativ hohe Werte von Jsc bei einer dennoch geringen Di�usionsl�ange,

wie sie in RGS herrschen sollte, erreicht werden.

5.2 Getteruntersuchungen an RGS-Solarzellen

In Kapitel 2 wurde nachgewiesen, da� Getterungen die Di�usionsl�angen und Zellpara-

meter in blockges�agtem multikristallinem Silizium erh�ohen k�onnen. Basierend auf den

1Eventuell auch durch zus�atzliche Dekorierung mit metallischen Verunreinigungen.



98 KAPITEL 5. SOLARZELLEN AUS RGS-SILIZIUM

dort erzielten Ergebnissen soll nun untersucht werden, inwieweit dies auf RGS-Solarzellen

�ubertragbar ist.

5.2.1 P-Gettern

Wie bereits in Kapitel 4.3.2 dargelegt wurde, lie� sich die Di�usionsl�ange in RGS-Rapid-

material durch einen P-Getterschritt nicht steigern. Wenn die P-Pr�agetterung analog zu

Kapitel 2.3.3 bei RGS vor dem Solarzellenproze� statt�ndet, f�uhrt dies zu einer Abnah-

me aller Zellparameter. Dies wird erkl�arbar, wenn man annimmt, da� w�ahrend des P-

Getterschritts die (auch metallischen) Verunreinigungen nicht zur Getterregion an der

Waferober
�ache gelangen, sondern sich an ausgedehnte Kristalldefekte (Korngrenzen,

Versetzungen, Pr�azipitate) anlagern. Dadurch k�onnen die nun dekorierten Defekte wie

in Kapitel 5.1.3 beschrieben als lokale Kurzschl�usse durch die Raumladungszone wirken

und den F�ullfaktor sowie Voc herabsetzen. Wenn Defekte durch den Getterschritt erst

elektrisch aktiviert werden, kann damit auch eine Erniedrigung in Jsc erkl�art werden.

Die Aktivierung von Korngrenzen und Versetzungen in sauersto�- und kohlensto�reichen

Materialien ist allerdings ein sehr komplexer Vorgang und in der Literatur existiert bis-

lang keine einheitliche Beschreibung [143{146]. Mit hoher Wahrscheinlichkeit ist hier aber

der Sauersto�gehalt2 eine entscheidende Gr�o�e. Gerade f�ur ein inhomogenes Material wie

RGS-Silizium ist aber eine genaue mikroskopische Deutung der beobachteten Ergebnis-

se fast unm�oglich. Auch durch die Bildung von Neuen Donatoren im Temperaturbereich

zwischen 600{900 �C wird Jsc im Rapidmaterial erniedrigt.

5.2.2 Al-Gettern

In Kapitel 2.2.2 wurde versucht, eine optimale Al-Gettertemperatur im Solarzellenproze�

zu �nden. Diese Untersuchung soll nun auch an RGS-Silizium durchgef�uhrt werden.

RGS-Rapidmaterial

F�ur die Optimierung der Al-Gettertemperatur wurden sechs 2,5 x 5 cm2 gro�e St�ucke eines

RGS-Wafers (6335/5) verwendet. Die angewandte Proze�sequenz ist in Abb. 2.4 gezeigt,

allerdings mu�te auf eine Referenz verzichtet werden, da nur sechs Wafer zur Verf�ugung

standen. Abb. 5.5 enth�alt die internen Quantenausbeuten und die erhaltenen Zellparame-

ter. Wie bereits in Kapitel 2.2.2 diskutiert, steigt die IQE im kurzwelligen Spektralbereich

mit wachsender Al-Gettertemperatur an. Die bei 950 �C gegetterte Zelle hat eine leicht

besch�adigte Ober
�ache und daher eine etwas niedrigere IQE bei kurzen Wellenl�angen.

Aber auch im langwelligen Bereich erkennt man einen Ein
u� der Temperatur. F�ur Get-

tertemperaturen von 750{900 �C ist die IQE dort fast identisch, mit weiter ansteigender

Temperatur sinkt sie jedoch ab. Die au�allenden sehr niedrigen Werte von Jsc lassen

auf geringe Di�usionsl�angen im Rapidmaterial nach dem Solarzellenproze� schlie�en3.

Hauptverantwortlich daf�ur sind neben Kristalldefekten, die bereits im Ausgangsmateri-

al anwesend waren, vor allem Neue Donatoren, die sich w�ahrend der Zellherstellung im

Temperaturbereich zwischen 600{900 �C gebildet haben (Kapitel 3.3).

2M�oglicherweise in Verbindung mit weiteren Verunreinigungen.
3Eine Auswertung der IQE mit dem Basore-Fit liefert Werte von <5 �m.
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Abbildung 5.5: Interne Quantenausbeute von Solarzellen aus RGS-Rapidmaterial (6335/5) in Abh�angig-
keit der Al-Gettertemperatur. Ein Ein
u� der Gettertemperatur ist sowohl im kurzwelligen als auch im
langwelligen Spektralbereich sichtbar.

Die in Abb. 5.5 aufgef�uhrten Zellparamter lassen auf eine optimale Al-Gettertemperatur

im Bereich zwischen 800{900 �C schlie�en. Im folgenden soll untersucht werden, ob es sich

um einen reinen Temperature�ekt handelt, oder ob tats�achlich ein Al-Gettere�ekt auftritt.

Dazu wurden Zellen nach den in Abb. 5.6 gezeigten Sequenzen aus RGS-Rapidmaterial

hergestellt. Die nach der Sequenz Sintern hergestellte Zelle durchlief den gleichen Tempe-

raturzyklus wie die Al-gegetterte Zelle w�ahrend des Al-Getterschritts. Die Zellergebnisse

und die internen Quantenausbeuten be�nden sich in Abb. 5.7. Hier wird deutlich, da� der

Gro�teil des Zugewinns in Jsc auf den reinen Temperature�ekt w�ahrend des Sinterschritts

bei 850 �C zur�uckzuf�uhren ist. Bei dieser Temperatur wird das Emitterpo�l verbessert,

was sich in einer h�oheren Quantenausbeute im kurzwelligen Spektralbereich �au�ert4. Beim

Vergleich der gesinterten und der Al-gegetterten Zelle f�allt auf, da� es im langwelligen

Spektralbereich eine geringe Verbesserung der IQE durch den Al-Getterschritt gibt, die

sich vor allem in der leichten Zunahme von Voc und des F�ullfaktors bemerkbar macht.

Insgesamt sind die mit dem Al-Getterschritt erzielbaren Verbesserungen f�ur Solarzellen

aus RGS-Rapidmaterial, die nach dem Standardproze� hergestellt wurden, jedoch sehr

gering. Dies kann zum einen daran liegen, da� die Verunreinigungen durch den hohen

Gehalt an interstitiellem Sauersto� nicht in die Getteregion gelangen und intern gegettert

werden. Andererseits sind die Zellparameter durch andere E�ekte limitiert (wie z. B. die

Bildung Neuer Donatoren), die einen positiven Al-Gettere�ekt �uberdecken k�onnen.

4Der gleiche E�ekt wurde bereits in Kapitel 2.2.2 angesprochen (Abb. 2.6).
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Abbildung 5.6: Proze�
u�diagramm zur Untersuchung der Al-Getterwirkung an Solarzellen aus RGS-
Rapidmaterial.

400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200
0,0

0,2

0,4

0,6

0,8

1,0

RGS Rapidmaterial (6256/9)

Voc Jsc FF �

[mV] [mA/cm ] [%] [%]2

Al-Gettern 446 12,7 72,6 4,1
Sintern 441 12,5 70,6 3,9
Referenz 440 10,8 71,4 3,4

IQ
E

� [nm]

Abbildung 5.7: Interne Quantenausbeuten von Solarzellen aus RGS-Rapidmaterial (6256/9), die nach
den in Abb. 5.6 gezeigten Sequenzen hergestellt wurden. Die Steigerung in Jsc kann haupts�achlich auf
den Temperature�ekt zur�uckgef�uhrt werden, w�ahrend Voc und F�ullfaktor im wesentlichen durch den
Getterschritt verbessert werden.

RGS-Haltepunktmaterial

Parallel zu den in Abb. 5.5 durchgef�uhrten Experimenten an RGS-Rapidmaterial wur-

de auch RGS-Haltepunktmaterial untersucht. Hierbei waren die Schwankungen im Ma-
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terial jedoch gr�o�er als die Unterschiede in den Zellen, die bei unterschiedlichen Tem-

peraturen Al-gegettert wurden. Daher konnte f�ur dieses Material keine optimale Al-

Gettertemperatur ermittelt werden.

Generell scheint die P- und Al-Getterwirkung bei RGS nicht so e�ektiv zu sein, wie bei

manchen der in Kapitel 2 untersuchten Materialien. Der Grund hierf�ur d�urfte der ho-

he Gehalt an interstitiellem Sauersto� sein, der auch schon in den dort pr�asentierten

Untersuchungen f�ur eine geringere Getterwirkung verantwortlich zu sein schien. Zus�atz-

lich k�onnen in RGS-Haltepunktmaterial Verunreinigungen noch an Sauersto�pr�azipitaten

intern gegettert werden. Dies sind Konkurrenzprozesse, die die externe Getterwirkung be-

eintr�achtigen k�onnen.

5.2.3 P-Al-Cogettern

In Kapitel 2.4 und 2.6 konnte nachgewiesen werden, da� ein P-Al-Cogetterschritt e�ektiver

ist als die Durchf�uhrung der beiden Einzelschritte nacheinander. Hier soll nun gepr�uft

werden, ob durch einen solchen Schritt die Getterwirkung in RGS-Silizium gesteigert

werden kann.
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Abbildung 5.8: Proze�
u�diagramm zur Untersuchung des P-Al-Cogetterns in RGS-Silizium.

Dazu wurden RGS-Solarzellen aus Rapid- und Haltepunktmaterial nach den in Abb. 5.8

gezeigten Proze�sequenzen hergestellt. Die Solarzellenergebnisse sind in Abb. 5.9 wie-

dergegeben. F�ur beide RGS-Materialien sind in den Zellparametern keine signi�kanten

Unterschiede zu erkennen. Auch die Verl�aufe der IQE sind fast identisch, so da� keine

Steigerungen der Di�usionsl�angen durch den P-Al-Cogetterschritt erreicht wurden. Dies

steht im Gegensatz zu den in Kapitel 2 erzielten Ergebnissen f�ur andere multikristal-

line Silizium-Materialien. Wiederum wird also deutlich, da� die Getterwirkung in RGS

gehemmt ist.
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Abbildung 5.9: Interne Quantenausbeuten von Solarzellen aus RGS-Rapidmaterial (6378/4) und Hal-
tepunktmaterial (6369/5) die nach den in Abb. 5.8 gezeigten Sequenzen hergestellt wurden.

5.2.4 Hochtemperaturbehandlung

In Kapitel 4.3.3 wurde nachgewiesen, da� die Di�usionsl�angen in Haltepunkt- und Ra-

pidmaterial nach einem Ausheilschritt bei einer Temperatur von 1000 �C unter Ar/H2-

Atmosph�are deutlich ansteigen k�onnen. Hier soll untersucht werden, ob diese Steigerung

auch an Solarzellen beobachtet werden kann, wenn der Ausheilschritt vor Beginn des

Zellprozesses statt�ndet.

Abb. 5.10 erl�autert die getesteten Proze�sequenzen. Es werden zwei verschiedene Hochtem-

peratursequnzen getestet. In Sequenz 1 �ndet der Ausheilschritt v�ollig getrennt vor der

P-Di�usion statt. Bei Sequenz 2 ist er in den Di�usionsschritt integriert; nachdem sich
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Abbildung 5.10: Proze�
u�diagramm zur Untersuchung eines Ausheilschritts bei 1000 �C unter Ar/H2-
Atmosph�are vor dem Solarzellenproze� bei RGS-Silizium.
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Abbildung 5.11: Interne Quantenausbeuten von Solarzellen aus RGS-Rapidmaterial (6378/4, links) und
Haltepunktmaterial (6369/5, rechts) die nach den in Abb. 5.10 gezeigten Sequenzen zur Untersuchung
eines Ausheilschritts bei 1000 �C vor dem Zellproze� hergestellt wurden. Bei beiden Materialien ist ein
deutlicher Ein
u� auf die Zellparameter sichtbar.

die Wafer 2 h lang bei 1000 �C unter Ar/H2 befanden, wird auf die Di�usionstemperatur

von 820 �C abgek�uhlt, und die Emitterdi�usion erfolgt. Dies hat den Vorteil, da� die

Wafer weniger Temperaturzyklen ausgesetzt sind. Als Vergleichsproze� dient die schon

im letzten Abschnitt verwendete Al-Gettersequenz.

Die erhaltenen Ergebnisse entnimmt man Abb. 5.11. Sie sollen f�ur die beiden Materialien

getrennt diskutiert werden.

Hochtemperaturschritt im RGS-Rapidmaterial

Im Rapidmaterial ist eine Verschlechterung von allen Zellparametern sichtbar. Dabei sinkt

Jsc st�arker, wenn der Ausheilschritt nicht in Verbindung mit der P-Di�usion durchgef�uhrt

wird. Da bei der Sequenz Hochtemperatur 1 der Bereich zwischen 600{900 �C zweimal

mehr durchfahren wird, k�onnen sich bei dieser Sequenz auch mehr Neue Donatoren bilden

als bei der Sequenz Hochtemperatur 2 und zu einem R�uckgang in Jsc f�uhren.

Signi�kant ist auch das Absinken des F�ullfaktors bei beiden Ausheilschritten. Bei 1000 �C

k�onnen sich Verunreinigungen umlagern und Kristalldefekte dekorieren. Die so leitf�ahig

gemachten Defekte k�onnen zu lokalen Kurzschl�ussen durch die Raumladungszone f�uhren

und gem�a� der Darstellung in Kapitel 5.1.3 F�ullfaktor und Voc erniedrigen.

Wie auch am Verlauf der IQE ersichtlich, erfolgte durch die Ausheilschritte keine Stei-

gerung der Di�usionsl�ange. In Kapitel 4.3.3 konnte jedoch nachgewiesen werden, da� die

Di�usionsl�ange in RGS-Rapidmaterial durch einen Ausheilschritt alleine gesteigert wer-

den kann. Daher mu� w�ahrend des Hochtemperaturschritts eine Umlagerung der Defekte

oder eine Ausclusterung erfolgen, die im Laufe des nachfolgenden Solarzellenprozesses zu

einer Erniedrigung der Di�usionsl�ange f�uhrt.

Hochtemperaturschritt im RGS-Haltepunktmaterial

Auch im RGS-Haltepunktmaterial sinkt sowohl Voc wie auch der F�ullfaktor deutlich, wenn

ein Ausheilschritt vor dem Zellproze� durchgef�uhrt wird. Die m�ogliche Erkl�arung daf�ur

besteht wiederum darin, da� Defekte, die die Raumladungszone durchsto�en, w�ahrend

des Hochtemperaturschritts mit Verunreinigungen dekoriert werden, und so eine leitende

Verbindung zwischen Emitter und Basis bilden. Allerdings ist im Haltepunktmaterial
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eine deutliche Steigerung in Jsc f�ur Zellen mit Ausheilschritt zu erkennen. Hier ist die

Steigerung um so gr�o�er, je l�anger der Wafer sich bei hohen Temperaturen be�ndet, bei

denen Verunreinigungen und Versetzungen beweglich sind.

Neben dem schon in Kapitel 4.1.2 beobachteten R�uckgang der Versetzungsdichte nach ei-

nem Ausheilschritt kann auch die Anlagerung von Verunreinigungen an schon bestehende

Defekte (Korngrenzen, Pr�azipitate) dazu f�uhren, da� die Defektdichte in den Kristalliten

zur�uckgeht. Dies h�atte eine Steigerung der Di�usionsl�ange in den Kristalliten zur Folge.

Au��allig in Abb. 5.11 ist der abge
achte Verlauf der IQE zwischen 500{900 nm f�ur die

Zellen mit Ausheilschritt. Dieser Verlauf l�a�t sich unter der Annahme einer einheitlichen

Di�usionsl�ange in der Zelle und einer zweidimensionalen Emitterstruktur nicht simulieren.

Denkbar sind zwei Erkl�arungen:

� Die Di�usionsl�ange im Kristallvolumen ist tats�achlich auf den Wert angestiegen, den

man anhand der IQE im langwelligen Bereich in Abb. 5.11 rechts vermuten k�onnte.

Die Verunreinigungen haben sich an ausgedehnte Kristalldefekte angelagert und

neu gebildete rekombinationsaktive Defekte in der Raumladungszone vermindern

die IQE im mittleren Spektralbereich.

� W�ahrend des Hochtemperaturschritts haben sich Verunreinigungen an ausgedehnte

Kristalldefekte (Korngrenzen, Versetzungen) angelagert, die nun n-leitend sind und

eine Verl�angerung des Emitters in die Tiefe darstellen. Damit k�onnen an den Stel-

len, an denen der Emitter in die Zelle hineinragt, auch Ladungstr�ager aus tieferen

Regionen eingesammelt werden und zu einer h�oheren IQE im langwelligen Spektral-

bereich f�uhren. Da dies nur lokal an den Orten der Defekte statt�ndet und nicht

notwendigerweise die Di�usionsl�ange an sich gesteigert wurde, ergibt sich qualitativ

der in Abb. 5.11 rechts beobachtete Verlauf mit einer
"
Ausbuchtung\ bei l�angeren

Wellenl�angen.

Welche Erkl�arung g�ultig ist, kann mit dieser Untersuchung allein nicht entschieden werden.

Denkbar ist auch eine Kombination der beiden Ph�anomene.

Die Untersuchungen zum Ein
u� von Ausheilschritten auf die Solarzellenparameter ha-

ben demonstriert, da� sich zwar E�ekte nachweisen lassen, aber letztlich keine signi�-

kante Steigerung des Wirkungsgrads erreicht wird. Im g�unstigsten Fall erreicht man im

Haltepunktmaterial eine Umverteilung der Solarzellenparameter, der Wirkungsgrad bleibt

jedoch nahezu konstant.

5.3 MIRHP-Passivierung von RGS-Silizium

In Kapitel 1.2 wurde gezeigt, da� in Solarzellen aus verschiedenen multikristallinen Sili-

zium-Materialien durch eine Passivierung von Kristalldefekten mit Wassersto� Verbesse-

rungen in allen Zellparametern erzielt werden k�onnen. Dies konnte in Kapitel 2.6 auch

f�ur besonders defektreiches Material demonstriert werden, wenn der Solarzellenproze�

auf eine H-Passivierung hin optimiert wird. Im vorliegenden Abschnitt soll der Ein
u�

der in Kapitel 1.2 beschriebenen MIRHP-Passivierung auf Solarzellen aus RGS-Silizium

untersucht werden.
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5.3.1 Optimierung der Passivierungsdauer

Bereits die in Kapitel 1.2.3 durchgef�uhrten Untersuchungen bei konstanter Passivierungs-

temperatur von 350 �C an RGS-Haltepunktmaterial (Abb. 1.10) haben ergeben, da� bei

der gew�ahlten Temperatur auch nach 2 h Passivierungsdauer Steigerungen in Jsc auftreten

und noch kein S�attigungswert erreicht ist. Dies l�a�t darauf schlie�en, da� die Di�usion

von Wassersto� gegen�uber anderen multikristallinen Silizium-Materialien gehemmt wird.

Bei der dortigen Untersuchung schien es einen Zusammenhang zwischen einem hohen

Gehalt an interstitiellem Sauersto� Oi im Silizium und einer langsameren Di�usion von

Wassersto� zu geben. Dies Verhalten sollte in RGS-Rapidmaterial mit einem deutlich

h�oherem Gehalt an interstitiellem Sauersto� noch ausgepr�agter zu beobachten sein. Da-

her wurde auch an diesem Material der Verlauf der Zellparameter in Abh�angigkeit der

Passivierungsdauer bei konstanter Passivierungstemperatur untersucht.

Wie man in Abb. 5.12 erkennt, steigt Jsc auch nach 10 h Passivierungsdauer immer noch

weiter an. Im Vergleich dazu konnte in Kapitel 1.2 nachgewiesen werden, da� in Silizium-

Materialien mit einem geringeren Oi-Gehalt bereits nach 1{2 h keine Steigerungen in Jsc
mehr zu beobachten sind. Beachtlich sind au�erdem die absoluten Steigerungen, die auf

Rapidmaterial mit einer H-Passivierung erreicht werden k�onnen. Beim hier verwendeten

Standardzellproze� mit homogener Emitterstruktur ist ein Absinken des F�ullfaktors erst

nach einer Passivierungsdauer von mehr als 4 h zu erkennen. F�ur andere Materialien

mit geringerem Oi-Gehalt wurde ein Absinken des F�ullfaktors bereits nach einer Passi-

vierungsdauer von 1 h beobachtet. Falls der Grund des R�uckgangs tats�achlich mit der
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Abbildung 5.12: Ein
u� der MIRHP-Passivierungsdauer auf eine RGS-Solarzelle aus Rapidmaterial.
Durch den hohen Gehalt an interstitiellem Sauersto� ist die Di�usion von Wassersto� verlangsamt und
Jsc steigt auch noch nach 10 h Passivierungsdauer weiter an. Angegeben sind au�erdem die H�ochstwerte
der Zellparameter (ohne Antire
exionsschicht).
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Freisetzung von Titan aus dem Frontkontakt und anschlie�ender Di�usion in die Raumla-

dungszone erkl�art werden kann (Kapitel 1.2.3), w�urde damit auch die Di�usion von Titan

bei h�oherem Oi-Gehalt gehemmt sein.

Die gro�en Steigerungen k�onnen neben der Passivierung von Korngrenzen und Verset-

zungen vor allem mit einer Absenkung der Konzentration von elektrisch aktiven Neuen

Donatoren erkl�art werden [117], die sich w�ahrend des Zellprozesses gebildet haben.

5.3.2 Optimierung der Passivierungstemperatur

Nachdem best�atigt wurde, da� die Di�usion in RGS-Rapidmaterial gegen�uber Materialien

mit geringerem Oi-Gehalt verlangsamt ist, wird nun der Ein
u� der Passivierungstempe-

ratur untersucht. Dazu wurde die Untersuchung von Kapitel 5.3.1 bei drei weiteren Tem-

peraturen wiederholt. Die verwendeten Solarzellen stammen alle vom selben RGS-Wafer

(6378/3) und wurden identisch prozessiert. Die Ergebnisse sind in Abb. 5.13 aufgef�uhrt.

Au��allig sind vor allem drei Dinge:

� Jsc steigt mit zunehmender Passivierungstemperatur schneller an und strebt einem

S�attigungswert zu. Die Begr�undung daf�ur ist die Temperaturabh�angigkeit der Dif-

fusionskonstanten.

� Der F�ullfaktor beginnt bei h�oheren Passivierungstemperaturen bereits nach k�urze-

rer Passivierungsdauer merklich zu sinken. Dies kann im Rahmen des hier und in
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Abbildung 5.13: Ein
u� der MIRHP-Passivierungstemperatur auf RGS-Solarzellen aus Rapidmaterial
(6378/3). H�ohere Temperaturen f�uhren zu einer schnelleren Passivierung, aber auch zu einer fr�uheren
Degradation des F�ullfaktors durch eine Verringerung des Parallelwiderstands.
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[39] entwickelten Modells mit einer erh�ohten Di�usivit�at von Titan bei h�oheren

Temperaturen erkl�art werden.

� Voc steigt zun�achst schneller bei h�oheren Temperaturen, f�angt aber bereits zu einem

Zeitpunkt zu sinken an, zu dem Jsc immer noch ansteigt. Als Ursache daf�ur kann

ebenfalls gelten, da� Metall aus dem Frontgrid in den Bereich der Raumladungszone

gelangt und den Parallelwiderstand der Solarzelle reduziert. Wenn die Passivierung

vor der Metallisierung durchgef�uhrt wird, kann der Abfall im F�ullfaktor und in Voc

vermieden werden.
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Abbildung 5.14: Ein
u� der MIRHP-Passivierungsdauer und -temperatur (375 �C links, 450 �C rechts)
auf die internen Quantenausbeuten von RGS-Solarzellen aus Rapidmaterial (6378/3). Angegeben sind
au�erdem die nach Basore ermittelten Werte Leff der e�ektiven Di�usionsl�ange. Durch die h�ohere Dif-
fusivit�at w�achst Leff bei zunehmender Temperatur schneller an.

Der Ein
u� der H-Passivierung auf die interne Quantenausbeute ist in Abb. 5.14 darge-

stellt. Mit zunehmender Passivierungsdauer erh�oht sich die IQE im langwelligen Spek-

tralbereich. Angegeben ist hier zus�atzlich der nach Basore ermittelte Wert der e�ektiven

Di�usionsl�ange. Wiederum zeigt sich die h�ohere Di�usivit�at von Wassersto� bei h�oherer

Passivierungstemperatur.

Auch die Dunkelkennlinien werden durch den MIRHP-Passivierungsschritt beein
u�t. In

Abb. 5.15 links erkennt man, da� nach 1 h Passivierung der Parallelwiderstand deutlich

absinkt. Dabei ver�andert sich auch die Form der Kennlinie in Sperrichtung. Die Kenn-

linie der unpassivierten Zelle �ahnelt dem in Abb. 5.4 pr�asentierten Verlauf einer Zelle

aus Haltepunktmaterial, der durch einen Shuntmechanismus durch die Raumladungszone

gepr�agt war5. Die Kennlinien nach der MIRHP-Passivierung ergeben untereinander einen

parallel verschobenen Verlauf, im Vergleich zur unpassivierten Zelle hat sich jedoch auch

die Form der Kennlinie ver�andert. Dies kann wie folgt erkl�art werden.

Im ersten Schritt werden Defekte in der Raumladungszone passiviert, die f�ur den an einen

Kurzschlu� erinnernden Verlauf der Kennlinie verantwortlich sind. Es ist allerdings noch

ungekl�art, um welche Art von Defekten es sich dabei handelt. Mit l�angerer Passivierungs-

dauer kann zunehmend Metall aus dem Frontkontakt eventuell entlang von Korngrenzen

oder Versetzungen in die Raumladungszone gelangen und den Parallelwiderstand ernied-

rigen. Dieser
"
echte\ Kurzschlu� sorgt dann daf�ur, da� die Kennlinie f�ur negative Span-

nungen parallel nach oben verschoben wird. Gleichzeitig sinkt der S�attigungsstrom I01
durch die zunehmende Passivierung von Defekten im Kristallvolumen.

5Die dort abgebildete Kennlinie war ein Extremfall.
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Abbildung 5.15: Ein
u� der MIRHP-Passivierungsdauer und -temperatur (375 �C links, 450 �C rechts)
auf die Dunkelkennlinien von RGS-Solarzellen aus Rapidmaterial (6378/3). Nachdem der Parallelwider-
stand zun�achst sinkt, w�achst er mit zunehmender Passivierungsdauer wieder an.

5.3.3 D-Pro�lmessungen

In den beiden letzten Abschnitten konnte nachgewiesen werden, da� die MIRHP-Passivie-

rung in RGS-Silizium deutlich langsamer vonstatten geht als in multikristallinen Silizium-

Materialien mit einem geringeren Gehalt an interstitiellem Sauersto�. Hier soll nun ver-

sucht werden, das Pro�l zu bestimmen, das sich w�ahrend der Passivierung ausbildet. Da-

zu werden verschiedene Passivierungsdauern und -temperaturen sowohl an Haltepunkt-

wie auch an Rapidmaterial untersucht. Als Nachweismethode dient die Sekund�arionen-

massenspektroskopie (SIMS), bei der mit einem Ionenstrahl Atome aus der Probe her-

ausgeschossen und anschlie�end massenspektroskopisch aufgel�ost detektiert werden6. Mit

zunehmender Dauer wird so Schicht f�ur Schicht abgetragen, und man erh�alt die Konzen-

tration der Elemente in Abh�angigkeit von der Tiefe. Da die Nachweisgrenze f�ur Wassersto�

in SIMS-Anlagen relativ hoch ist7, wurde die Passivierung mit Deuterium durchgef�uhrt.

Es handelt sich also nicht mehr um eine MIRHP- sondern eine MIRDP-Passivierung. Da

sich Wassersto� und Deuterium in ihren Bindungsenergien mit anderen Elementen fast

nicht unterscheiden8, ist der einzige Unterschied, da� die Di�usionskonstante von Deu-

terium im Vergleich zu Wassersto� unter der Annahme von Fickscher Di�usion um den

Faktor
p
2 reduziert ist [148].

Variation der Passivierungsdauer

Zun�achst wurde der Ein
u� der Passivierungsdauer auf das D-Di�usionspro�l untersucht.

Dazu wurden f�ur jedes Material vier Solarzellen passiviert, die jeweils vom gleichen RGS-

Wafer stammen. Abb. 5.16 enth�alt die gemessenen D-Pro�le. Im Rapidmaterial existiert

f�ur alle Passivierungen ein S�attigungswert in der D-Konzentration von etwa 3�1016 cm�3.

Dieser ist um eineinhalb Gr�o�enordnungen h�oher als bei der multikristallinen Solarzelle

aus Baysix SOPLIN Material, die als Referenz diente. Der Unterschied liegt in der h�oher-

en Defektdichte im sehr homogenen RGS-Rapidmaterial begr�undet. Noch einmal wird die

verlangsamte Di�usion sichtbar. W�ahrend der Baysix-Wafer bereits nach einer Passivie-

rungsdauer von 1 h bei 375 �C passiviert wird (Zelldicke 300 �m), ist die Konzentration

6Die SIMS-Messungen der Deuteriumpro�le wurden �uber die Bayer AG durchgef�uhrt.
7Durch die Anwesenheit von Feuchtigkeit in der Umgebung.
8Der Unterschied der Bindungsenergien zwischen Si-H und Si-D ist <1% [147].
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Abbildung 5.16: SIMS-Pro�le der Deuterium-Konzentration nach unterschiedlichen MIRDP-
Passivierungen f�ur Solarzellen aus Rapidmaterial (6379/7, links) und Haltepunktmaterial (6417/3, rechts).
W�ahrend im Rapidmaterial ein S�attigungswert existiert, steigt die D-Peakkonzentration im Haltepunkt-
material mit der Passivierungsdauer.

von Deuterium im Rapidmaterial in 4 �m Tiefe bei gleicher Passivierungstemperatur

bereits um mehr als eine Gr�o�enordnung gesunken. Mit einer Erh�ohung der Passivie-

rungstemperatur auf 425 �C kann eine deutlich schnellere Passivierung erreicht werden.

Im RGS-Haltepunktmaterial wird bei den in Abb. 5.16 rechts angegebenen D-Pro�len

kein S�attigungswert erreicht. Vielmehr steigt hier die Peakkonzentration sowohl mit zu-

nehmender Passivierungsdauer als auch mit der Passivierungstemperatur an. Die maximal

erreichten Konzentrationen liegen dabei um fast eine Gr�o�enordnung �uber den (schon sehr

hohen) Konzentrationen im RGS-Rapidmaterial. Da die Defektkonzentrationen in beiden

Materialien �ahnlich sein sollten (Korngr�o�e, Versetzungsdichten) und eine Passivierung

von Neuen Donatoren im Rapidmaterial dort zu eher h�oheren Werten f�uhren sollte, mu�

im Haltepunktmaterial ein weiterer Einfangmechanismus f�ur Deuterium gegeben sein.

Dieser ist noch nicht aufgekl�art. Denkbar ist jedoch, da� Deuterium in oder an den Sau-

ersto�pr�azipitaten angelagert wird, oder da� er in Hohlr�aume (
"
voids\) eingelagert werden

kann. Weiter ist zu erkennen, da� die Di�usivit�at im RGS-Haltepunktmaterial gr�o�er ist

als im Rapidmaterial, in dem ein h�oherer Gehalt an interstitiellem Sauersto� vorliegt.

Variation der Passivierungstemperatur

Um den Ein
u� der Passivierungstemperatur auf das D-Pro�l zu untersuchen, wurden

MIRDP-Passivierungen bei unterschiedlichen Temperaturen aber konstanter Dauer vor-

genommen. Die Ergebnisse sind Abb. 5.17 zu entnehmen. Im Rapidmaterial ist wiederum

eine S�attigung bei in etwa dem gleichen Wert wie in Abb. 5.16 links zu erkennen. Dies

spricht wiederum f�ur die Homogenit�at des RGS-Rapidmaterials. Allerdings ist ein leichter

R�uckgang dieses S�attigungswerts mit steigender Temperatur zu beobachten. Als Ursache

hierf�ur kann Ausdi�usion von Deuterium bei h�oheren Temperaturen angenommen werden

[39].

Die Solarzellen aus RGS-Haltepunktmaterial, deren D-Pro�le in Abb. 5.17 rechts abge-

bildet sind, wiesen vor der D-Passivierung nicht so homogene Zellparameter auf, wie die

in Abb. 5.16 rechts untersuchten Zellen. Danach ist zu vermuten, da� in diesem Wafer

ver�anderte Defektstrukturen vorliegen. Daher k�onnen die Werte der beiden Untersuchun-

gen auf Haltepunktmaterial nicht direkt miteinander verglichen werden. Sichtbar ist ein
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Abbildung 5.17: SIMS-Pro�le der Deuterium-Konzentration in Abh�angigkeit der Passivierungstem-
peratur f�ur Solarzellen aus Rapidmaterial (6448/4, links) und Haltepunktmaterial (6356/6, rechts). Bei
beiden Materialien ist ein Absinken der Peakkonzentration mit zunehmender Passivierungstemperatur
zu erkennen, der mit der Ausdi�usion von Deuterium erkl�art werden kann.

Anstieg der Peakkonzentration bis zu einer Passivierungstemperatur von 435 �C. Danach

sinkt die Peakkonzentration von D wieder, was wiederum auf das Ausdi�undieren von

Deuterium aus dem Wafer zur�uckzuf�uhren ist9

Das bedeutet, da� die Passivierungstemperatur nicht willk�urlich erh�oht werden kann, um

eine schnellere Passivierung zu erzielen. Vielmehr ergeben sich optimale Temperaturen, bei

denen noch keine Ausdi�usion auftritt. Ob ein Absinken der Peakkonzentration toleriert

werden kann, da eventuell bereits mit einer niedrigeren Konzentration alle passivierbaren

Defekte deaktiviert werden k�onnen, ist noch nicht gekl�art. Es handelt sich hierbei um

einen wichtigen Punkt, der noch untersucht werden mu�.

5.3.4 LBIC-Untersuchungen

Nachdem die letzten beiden Abschnitte deutlich gemacht haben, da�Wassersto� in verh�alt-

nism�a�ig gro�er Menge in RGS-Silizium gebunden wird, soll nun gekl�art werden, welche

Gebiete in der Zelle passiviert werden. Abb. 5.18 enth�alt die Werte der e�ektiven Dif-

fusionsl�ange Leff f�ur zwei benachbarte RGS-Solarzellen aus Haltepunktmaterial vor und

nach einer MIRHP-Passivierung (1 h, 400 �C). Wie aus Abb. 5.16 rechts entnommen wer-

den kann, ist bei dieser Passivierungsdauer der Wafer noch nicht vollst�andig passiviert.

Sichtbar sind Steigerungen von Leff in allen Gebieten der Zelle. Dennoch sind nach der

MIRHP-Passivierung �ahnliche Strukturen erkennbar, da� hei�t, in Gebieten mit niedrigen

Di�usionsl�angen vor der MIRHP-Passivierung �nden sich auch nach der Passivierung die

niedrigsten Werte. Insgesamt ist dabei eine Verbreiterung im Histogramm ersichtlich. Es

hat also den Anschein, als ob in defektreichen Gebieten mit hoher Rekombination vor der

Passivierung die Di�usion von Wassersto� gegen�uber den Gebieten mit weniger Rekombi-

nation verlangsamt ist. Bei der verwendeten Laser
eckgr�o�e von etwa 50 �m sollten sich

Korngrenzene�ekte im RGS-Material nicht mehr bemerkbar machen.

9Neueste Ergebnisse zur Ausdi�usion von Wassersto� aus MIRHP-passivierten RGS-Solarzellen aus
Rapid- und Haltepunktmaterial haben ergeben, da� die Ausdi�usion von Wassersto� in Rapidmaterial bei
h�oheren Temperaturen als im Haltepunktmaterial beginnt [149], was im Einklang mit den hier gezeigten
Ergebnissen f�ur Deuterium steht.
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Abbildung 5.18: Ein
u� der MIRHP-Passivierung auf die e�ektive Di�usionsl�ange Leff f�ur zwei be-
nachbarte RGS-Solarzellen aus Haltepunktmaterial (6412/3). Verbesserungen �nden in allen Regionen
statt.

Bestimmung der Di�usionskonstante der Minorit�atsladungstr�ager

In Kapitel 4.2.2 wurde nachgewiesen, da� die Hall-Beweglichkeit der Majorit�atsladungs-

tr�ager in p-dotiertem RGS-Silizium geringer ist als in monokristallinem Silizium. Auch

nach einer H-Passivierung bleibt die Beweglichkeit bei Raumtemperatur um einen Fak-

tor 2{3 unter dem Literaturwert von einkristallinem Silizium (Kapitel 4.2.3). Nach Glei-

chung 4.17 ist damit auch die Di�usionskonstante D der Majorit�aten um den gleichen

Faktor verringert.

Es kann vermutet werden, da� f�ur Majorit�aten und Minorit�aten die gleichen Streumecha-

nismen in RGS-Silizium vorliegen. Dennoch soll hier versucht werden, die Di�usionskon-

stante Dn der Minorit�aten unabh�angig von den erzielten Ergebnissen aus Kapitel 4.2 zu

bestimmen, da diese f�ur die Parameter in der Solarzelle von Bedeutung ist.

Abb. 5.19 zeigt links die mit einer LBIC-Messung bestimmten Werte der e�ektiven Dif-

fusionsl�ange Leff in einer MIRHP-passivierten RGS-Solarzelle aus Haltepunktmaterial.

Die Werte von Leff sind quadratisch skaliert. Im rechten Teil sind die an dieser Zel-

le gemessenen Werte der e�ektiven Lebensdauer �eff gegeben, nachdem die Metallisise-

rung abge�atzt wurde. Die Messung wurde in Niedriginjektion mit einer Laserintensit�at

von 20�1012 Photonen/(cm2�Puls) durchgef�uhrt. Dabei war die Ober
�ache der Zelle noch
durch den p/n-�Ubergang und das thermische Oxid passiviert10. Daher sollten die Werte

von �eff in guter N�aherung den wahren Lebensdauern im Kristallvolumen �b entsprechen.

F�ur geringe Werte von Leff liefert der Basore-Fit ebenfalls in guter N�aherung die wahre

Di�usionsl�ange Ldiff der Minorit�atsladungstr�ager [26].

Wie man erkennt, entsprechen Bereiche h�oherer Lebensdauer den Gebieten, in denen

eine gr�o�ere Di�usionsl�ange gemessen wird. Mit Hilfe von Gleichung 2.5 kann somit

aus den beiden Messungen die Di�usionskonstante der Elektronen im p-dotierten RGS-

Haltepunktmaterial nach dem Zellproze� einschlie�lich MIRHP-Passivierung bestimmt

10Vergleiche mit den Messungen in Abb. 4.18 und 4.19.
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Abbildung 5.19: Vergleich der e�ektiven Di�usionsl�angen Leff (bestimmt mit LBIC-Messung)
und e�ektiven Lebensdauern �eff (bestimmt mit MW-PCD) der Minorit�atsladungstr�ager in RGS-
Haltepunktmaterial (6417/3) nach dem Zellproze� einschlie�lich H-Passivierung. Gebiete mit hoher Le-
bensdauer entsprechen eindeutig Bereichen mit hoher Di�usionsl�ange.

werden. Danach ergibt sich f�ur die Werte mit der gr�o�ten H�au�gkeit (15,5 �m und 245 ns)

ein Wert von 9,8 cm2/s f�ur die Di�usionskonstante Dn der Elektronen. Gegen�uber dem

Literaturwert von etwa 31 cm2/s bei einer Dotierung von 3�1016 cm�3 [139] ergibt sich

also eine Reduktion der Di�usionskonstante der Elektronen um etwa den Faktor 3 in

RGS-Haltepunktmaterial.

5.4 Mechanische V-Textur

In Solarzellen gibt es zwei wesentliche Aspekte, die bedacht werden m�ussen, wenn eine

hohe E�zienz erreicht werden soll:

� Die einfallenden Photonen sollen m�oglichst alle in das Kristallvolumen eindringen

und dort ihre Energie durch die Bildung von Elektron-Loch Paaren abgeben. Das

bedeutet, da� die Zelle eine geringe Re
ektivit�at und eine ausreichende e�ektive

Dicke haben mu�, damit alle Photonen absorbiert werden.

� Die so entstandenen Minorit�atsladungstr�ager m�ussen durch Di�usion und Drift den

p/n-�Ubergang erreichen, damit sie eingesammelt werden und zum Strom beitragen

k�onnen. Das setzt eine hohe Di�usionsl�ange im Silizium bzw. eine geringe Entfer-

nung zwischen dem Ort der Generation der Ladungstr�ager und dem Emitter voraus.

Au�erdem d�urfen die Ladungstr�ager nicht an den Ober
�achen rekombinieren.

In monokristallinem Silizium wird eine geringe Re
ektivit�at durch die chemische Behand-

lung der Ober
�ache mit anisotropen �Atzl�osungen erzielt, wobei invertierte oder aufrechte

Pyramiden gebildet werden [4]. In multikristallinem Silizium ist dieses Verfahren weniger

geeignet, da die statistische Verteilung der Kornorientierungen eine e�ektive chemische

Ober
�achentextur verhindert. Auch ist die Di�usionsl�ange in multikristallinem Silizium

normalerweise durch Kristalldefekte (Korngrenzen, h�ohere Versetzungsdichten und Kon-

zentrationen von Verunreinigungen) geringer als in Silizium-Einkristallen. Mit einer me-

chanischen Ober
�achentextur lassen sich diese Probleme teilweise l�osen [150{152].

F�ur die Untersuchungen in dieser Arbeit wurde zur makroskopischen mechanischen Tex-

turierung eine konventionelle Wafers�age (DISCO DAD320) mit angeschr�agtem S�ageblatt

verwendet, das ein V-Pro�l in den Wafer schneidet.
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Abbildung 5.20: Generationspro�l f�ur zwei senkrecht auf eine mechanisch V-texturierte Solarzelleno-
ber
�ache einfallende Lichtstrahlen. Lichtstrahlen, die auf eine V-Spitze einfallen, sorgen durch die schr�age
Einkopplung f�ur eine erh�ohte Generationsrate im Bereich der V-Spitze [153].

5.4.1 Simulationen

Generationspro�l

In multikristallinem Silizium mit geringer Di�usionsl�ange spielt die Entfernung des Ge-

nerationsorts der Ladungstr�ager vom Emitter eine entscheidende Rolle, wenn m�oglichst

viele Ladungstr�ager eingesammelt werden sollen. Daher ist bei einer Ober
�achentextur

auch das Generationspro�l zu beachten, das durch die schr�age in die Zelle eingekoppelten

Photonen im Vergleich zu einer untexturierten Ober
�ache ver�andert wird. In Abb. 5.20

ist das simulierte Generationspro�l f�ur zwei senkrecht einfallende Lichtstrahlen auf ei-

ne mechanisch texturierte Ober
�ache zu erkennen. Zum einen wird sichtbar, da� durch

Mehrfachre
exion die Einkopplungswahrscheinlichkeit steigt und die Re
ektivit�at ernied-

rigt wird. Au�erdem werden Lichtstrahlen, die auf eine V-Spitze einfallen, schr�age in die

Zelle eingekoppelt und sorgen daf�ur, da� die Generation von Ladungstr�agern in der V-

Spitze erh�oht wird. Abb. 5.21 zeigt eine Simulation des kompletten Generationspro�ls bei

homogener senkrechter Beleuchtung. Hier erkennt man, da� ein Gro�teil der Ladungs-

tr�ager in der V-Spitze erzeugt wird.

Einsammelwahrscheinlichkeit

Der Abstand zwischen Generationsort und Emitter bestimmt die Wahrscheinlichkeit, mit

der die Ladungstr�ager eingesammelt werden. Wie aus Abb. 5.20 und 5.21 ersichtlich wird,

ist durch das schr�age Einkoppeln der Photonen und den Verlauf des Emitters auf der tex-

turierten Ober
�ache der Abstand zur am n�achsten gelegenen Ober
�ache11 im Bereich der

11Und damit zum Emitter.
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Abbildung 5.21: Generationspro�l f�ur senkrechten Lichteinfall auf eine V-texturierte Solarzelle. Ein
Gro�teil der Ladungstr�ager wird im Bereich der V-Spitze generiert [153].

V-Spitze erniedrigt. Wenn die Photonen im Bereich des V-Grabens in die Zelle eindringen,

werden Ladungstr�ager allerdings weniger e�ektiv eingesammelt (Abb. 5.20 rechts).

In Abb. 5.22 wurde die interne Quantenausbeute bei 833 nm f�ur eine Solarzelle mit 25 �m

Di�usionsl�ange und einer mechanischen V-Textur, wie sie in Abb. 5.20 sichtbar ist, orts-

aufgel�ost simuliert [153]. Dabei wird der Lichtstrahl, der die Ladungstr�ager generiert,

senkrecht zum Verlauf der V-Textur bewegt.

Man erkennt, da� die interne Quantenausbeute im Vergleich zu einer 
achen Referenzzelle

deutlich erh�oht wird, wenn die Photonen im Bereich der V-Spitze eingekoppelt werden.

Umgekehrt sinkt die IQE gegen�uber der 
achen Zelle leicht, wenn der Lichtstrahl den ver-

rundeten Graben des V-Pro�ls tri�t12. Insgesamt wird dadurch die IQE der V-texturierten

Zelle bei 833 nm jedoch erh�oht, was sich in einem gesteigerten Wert von Jsc �au�ert.

Ein
u� der mechanischen V-Textur auf die Zellparameter

Die geringere Re
exion, das schr�age Einkoppeln der Photonen13 sowie die geringere Di-

stanz zwischen Generationsort und Emitter erh�ohen Jsc der makroskopisch mechanisch

V-texturierten Solarzelle. Andererseits hat die gr�o�ere Emitter
�ache h�ohere Rekombina-

tionsverluste zur Folge. Daher kann Voc in texturierten Solarzellen im Vergleich zu 
achen

Zellen sinken.

Abb. 5.23 zeigt das Ergebnis einer Simulation, die diese E�ekte quantitativ untersucht. Es

werden 
ache und V-texturierte Zellen mit der Geometrie von Abb. 5.20 und folgenden

12In diesem Fall wird die Distanz zwischen Generationsort und Emitter gr�o�er (Abb. 5.20).
13Und damit das ver�anderte Generationspro�l.
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Abbildung 5.22: Simulierte r�aumlich aufgel�oste interne Quantenausbeuten bei 833 nm f�ur eine V-
texturierte (Abb. 5.20) und eine 
ache Solarzelle mit einer Di�usionsl�ange von 25 �m. Die V-texturierte
Zelle besitzt im Bereich der V-Spitzen eine gegen�uber der 
achen Referenz deutlich erh�ohte IQE aufgrund
des ver�anderten Generationspro�ls und der dreidimensionalen Emitterstruktur [153].

Eigenschaften miteinander verglichen: p-Typ 1 
cm Wafer (300 �m), Schichtwiderstand

34 
/sq., Emitters�attigungsstrom J0e = 0,5 pA/cm2, Doppelantire
exionsschicht, Ober-


�achenrekombinationsgeschwindigkeit an der R�uckseite Sb = 1000 cm/s, Serienwiderstand

Rs = 0,7 
cm2, unendlich hoher Parallelwiderstand.

Man erkennt, da� f�ur alle Di�usionsl�angen Jsc durch die oben beschriebenen E�ekte in den

V-texturierten Zellen deutlich ansteigt. Bei den hier angenommenen Simulationsparame-

tern sinkt Voc aufgrund der gr�o�eren Emitter
�ache bei allen Di�usionsl�angen14. Dennoch

ist ein Nettogewinn im Wirkungsgrad bei allen Di�usionsl�angen zu erzielen.

Die Unterschiede in Jsc und im Wirkungsgrad � sind noch einmal in Abb. 5.24 aufgef�uhrt.

Gerade f�ur Zellen mit geringen Werten von Ldiff kann der Wirkungsgrad deutlich gestei-

gert werden. Die H�ohe des Zugewinns in Jsc nimmt mit steigender Di�usionsl�ange ab,

da die erh�ohte Generation in der V-Spitze und der geringe Abstand zwischen Genera-

tionsort und Ober
�ache (Emitter) dabei zunehmend an Bedeutung verlieren. F�ur gro�e

Wellenl�angen gewinnt neben der weiterhin geringeren Re
exion auch die durch die schr�age

Einkopplung der Photonen gr�o�ere e�ektive Zelldicke an Ein
u�. F�ur d�unne Zellen kann

dies eine entscheidende Rolle spielen.

5.4.2 RGS-Solarzellen mit mechanischer V-Textur

Verminderte Re
exion

Durch die M�oglichkeit der Mehrfachre
exion wird in V-texturierten Solarzellen die Re
e-

xion erniedrigt (Abb. 5.20). In Abb. 5.25 sind die Re
exionen einer 
achen und einer me-

chanisch V-texturierten RGS-Zelle vor und nach dem Aufbringen einer ZnS/MgF2-Dop-

14In Simulationen mit einem modi�zierten Modell und anderen Parametern konnte nachgewiesen wer-
den, da� Voc f�ur Ldiff > 100 �m in V-texturierten Zellen auch ansteigen kann [136].
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Abbildung 5.23: Simulation der Zellparameter von 
achen und makroskopisch mechanisch V-
texturierten Solarzellen in Abh�angigkeit der Di�usional�ange Ldiff . Die Zellen haben eine Doppelanti-
re
exionsschicht und die Geometrie der V-Textur ist in Abb. 5.20 sichtbar [153].

pelantire
exionsschicht (DAR) gegeben. Auch mit DAR ergibt sich f�ur die V-texturierte

gegen�uber der untexturierten Zelle eine deutlich geringere Re
exion15, die sich in einem

Zugewinn in Jsc bemerkbar macht. Bei beiden Zellen wurde die Re
exion der Metall�nger

mitgemessen, die f�ur eine Re
exion von fast 2% verantwortlich sind. Wird dieser O�set f�ur

die in Abb. 5.25 gegebenen Kurven noch abgezogen, so erkennt man, da� die V-texturierte

Zelle mit DAR zwischen 450{850 nm nur noch eine Restre
exion <1,5% aufweist. Durch

eine makroskopische mechanische V-Textur in Verbindung mit einer ZnS/MgF2-DAR

k�onnen die Re
exionsverluste einer Solarzelle demnach minimiert werden. Weitere Ver-

besserungen in diese Richtung sind kaum noch m�oglich.

15Gemittelt �uber den Wellenl�angenbereich 400{1000 nm ist die Re
exion der V-texturierten Zelle etwa
3% niedriger als die der 
achen Zelle.
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Abbildung 5.24: Zugewinn in Jsc und Wirkungsgrad � durch eine mechanische V-Textur im Vergleich
zu Zellen mit 
achen Ober
�achen in Abh�angigkeit der Di�usionsl�ange. Gerade f�ur Zellen mit geringer
Di�usionsl�ange kann der Wirkungsgrad deutlich gesteigert werden. Die Daten wurden auf der Basis der
Ergebnisse von Abb. 5.23 gewonnen.
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Abbildung 5.25: Re
exion einer 
achen und V-texturierten RGS-Solarzelle vor und nach Aufbringen
einer Doppelantire
exionsschicht (DAR). Auch mit DAR zeigt die V-texturierte Zelle im Vergleich zur
untexturierten eine deutlich geringere Re
exion.

Erh�ohte IQE im langwelligen Spektralbereich

Wie durch die Simulationen in Abb. 5.22 nachgewiesen werden konnte, steigt durch die

makroskopische V-Textur die interne Quantenausbeute im langwelligen Spektralbereich.
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Abbildung 5.26: Interne Quantenausbeuten einer 
achen und V-texturierten RGS-Solarzelle. Beide
stammen vom Wafer 6358/2 und wurden identisch prozessiert. Im langwelligen Spektralbereich f�uhrt die
V-Textur zu einer Erh�ohung der IQE. Die IQE im kurzwelligen Bereich ist erniedrigt, da bei dieser Zelle
Probleme bei der Metallisierung auftraten.

Abb. 5.26 enth�alt ein Beispiel daf�ur. Die hier erkennbare Erniedrigung in der IQE bei

kleinen Wellenl�angen ist auf Probleme bei der Metallisierung zur�uckzuf�uhren, die bei

dieser Zelle w�ahrend des Fotolithogra�eschritts auftraten.

Abb. 5.27 verdeutlicht noch einmal den Ein
u� der makroskopischen V-Textur auf die

interne Quantenausbeute in einer RGS-Solarzelle. Angegeben ist die r�aumlich aufgel�oste

interne Quantenausbeute bei 833 nm f�ur einen kleinen Ausschnitt der Zelle, f�ur die durch

Messung der Spektralen Emp�ndlichkeit eine Di�usionsl�ange von 20{25 �m bestimmt

wurde. Am linken Bildrand ist im dunklen Kontrast ein Grid�nger zu erkennen, der auf

einem untexturierten Plateau verl�auft. Die Steigerungen in den V-Spitzen entsprechen

in sehr guter �Ubereinstimmung den in Abb. 5.22 vorhergesagten Werten, die mit einer

angenommenen Di�usionsl�ange von 25 �m erhalten wurden.

H-Passivierung von V-texturierten RGS-Solarzellen

Die Auswirkungen einer MIRHP-Passivierung auf die charakteristischen Zelldaten einer

mechanisch V-texturierten Solarzelle sind in Abb. 5.28 verdeutlicht. Man sieht, da� die in-

terne Quantenausbeute im langwelligen Bereich durch die Steigerung der Di�usionsl�ange

nach der MIRHP-Passivierung zunimmt. Dadurch steigt Jsc um 2,8 mA/cm2. Sichtbar

wird die Verbesserung im Kristallvolumen nach der Wassersto�passivierung auch am Ab-

sinken des S�attigungsstroms der ersten Diode I01. Der Verlauf der Dunkelkennlinie in

Abb. 5.28 rechts ergibt auch, da� der Parallelwiderstand Rshunt mit zunehmender Pas-

sivierungsdauer abnimmt, was durch das Eindi�undieren von Metall aus dem Frontgrid

in die Raumladungszone erkl�art werden kann. Dadurch steigt auch die Rekombination in

der Raumladungszone und der S�attigungsstrom der zweiten Diode I02 wird erh�oht. N�aher
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Abbildung 5.27: Links: R�aumlich aufgel�oste Werte der internen Quantenausbeuten bei 833 nm einer
V-texturierten RGS-Solarzelle [155]. In den V-Spitzen ist ein drastisch erh�ohter Wert erkennbar, w�ahrend
er in den V-Gr�aben absinkt. Dieses Bild ist direkt mit der in Abb. 5.22 gezeigten Simulation vergleichbar
und eine sehr gute �Ubereinstimmung ist sichtbar. Rechts ist eine REM-Aufnahme der Zelle zu sehen. Zur
Verdeutlichung wurde der Verlauf des V-Pro�ls nachgezeichnet.
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Abbildung 5.28: Ein
u� der MIRHP-Passivierung auf eine V-texturierte RGS-Solarzelle aus
Haltepunkt-Material. Links: H�ohere IQE im langwelligen Spektralbereich durch Verbesserung der Dif-
fusionsl�ange. Rechts: Geringerer Wert von I01 durch Verbesserung der Di�usionsl�ange, Erh�ohung von I02
und Rshunt mit zunehmender Passivierungsdauer durch Di�usion von Metall aus dem Frontkontakt in
die Raumladungszone. Die Zellen haben keine Antire
exionsschicht.

auf dieses Ph�anomen wurde bereits in Kapitel 5.3 eingegangen.

5.5 Optimierter Solarzellenproze�

In den Kapiteln 5.2, 5.3 und 5.4 wurden einige Untersuchungen durchgef�uhrt, die die

Optimierung des Solarzellenprozesses f�ur RGS-Silizium zum Ziel hatten. Im wesentlichen

k�onnen drei Punkte zur Steigerung des Wirkungsgrads von RGS-Solarzellen beitragen.

� Leichte Verbesserungen lassen sich durch die Optimierung des Al-Getterschritts her-

beif�uhren, wenngleich die Gettere�ektivit�at wahrscheinlich auch durch den hohen

Gehalt an interstitiellem Sauersto� stark gehemmt wird.

� Die Passivierung von Kristalldefekten durch eine MIRHP-Passivierung mit atoma-

rem Wassersto� ergibt in RGS-Silizium Verbesserungen in allen Zellparametern.
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Wiederum durch den hohen Gehalt an interstitiellem Sauersto� im Material ist zur

vollst�andigen Passivierung jedoch eine im Vergleich zu anderen multikristallinen

Silizium-Materialien h�ohere Passivierungstemperatur und l�angere -dauer erforder-

lich.

� Eine makroskopische mechanische V-Textur bewirkt eine Steigerung von Jsc auf drei-

erlei Weise. Durch die M�oglichkeit der Mehrfachre
exion sinkt die Gesamtre
exion

der Zelle, das schr�age Einkoppeln der Photonen f�uhrt zu einem g�unstigeren Gene-

rationspro�l, und der Verlauf des Emitters auf der texturierten Ober
�ache verk�urzt

die Distanz vom Ort der Generation der Ladungstr�ager zum n�achstgelegenen p/n-
�Ubergang, was die Einsammelwahrscheinlichkeit erh�oht.

Mit diesen Ergebnissen wurde versucht, den Standardproze� in einigen Parametern dem

RGS-Material anzupassen. So wurde der Wafer nach dem Planarisierungsschritt mecha-

nisch V-texturiert, der Getterschritt betrug wie beim Standardproze� 800 �C, und die

MIRHP-Passivierung wurde bei 375 �C f�ur einige Stunden durchgef�uhrt. Abschlie�end

wurde eine ZnS/MgF2-Doppelantire
exschicht aufgebracht.

5.5.1 Ergebnisse

Stellvertretend f�ur alle Zellen sollen hier die Ergebnisse der besten Zelle dieses Herstel-

lungsprozesses n�aher erl�autert werden. Abb. 5.29 enth�alt die internen Quantenausbeuten

der besten Zelle vor und nach Aufbringen der ZnS/MgF2-Doppelantire
exschicht. Die

IQE im kurzwelligen Bereich ist nach Aufbringen der DAR leicht erniedrigt, was durch

geringe Absorption im ZnS oder eine leichte Strahlensch�adigung verursacht durch den
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Abbildung 5.29: Interne Quantenausbeuten der besten hergestellten RGS-Zelle vor und nach Auf-
bringen der ZnS/MgF2-Doppelantire
exionsschicht. Wie man erkennt, sinkt die IQE im kurzwelligen
Spektralbereich nur minimal. Gr�unde daf�ur k�onnen geringe Absorption im ZnS oder eine leichte Strah-
lensch�adigung verursacht durch den Elektronenstrhlverdampfer sein.
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Elektronenstrahlverdampfer erkl�art werden kann. Die Re
exion der Zelle wurde bereits

in Abb. 5.25 gezeigt und ist nur noch minimal.

Abb. 5.30 gibt die r�aumlich aufgel�oste IQE der Zelle bei 905 nm wieder. Sichtbar sind vor

allem in der linken H�alfte der Zelle Gebiete mit hohen Werten der IQE auch im untex-

turierten Gebiet. Bislang ist noch ungekl�art, ob es sich dabei um besonders defektarme

Gebiete handelt oder ob ein anderer Mechanismus daf�ur sorgt, da� hier Minorit�atsla-

dungstr�ager auch aus tieferen Regionen in der Zelle eingesammelt werden k�onnen.

In Abb. 5.31 ist die r�aumlich aufgel�oste IQE bei 905 nm von einem Viertel der Zelle

gezeigt (Region 1 in Abb. 5.30). Die Gr�o�e des Laser
ecks bei dieser Messung betrug

5 �m (FWHM). Im texturierten Bereich ist in den V-Spitzen die deutlich erh�ohte IQE im

Vergleich zu den untexturierten Gebieten sichtbar. Orte starker Rekombination sind vor

allem die Korngrenzen. Aber die Materialqualit�at schwankt auch innerhalb der K�orner,

wie im untexturierten oberen Bereich zu erkennen ist. Dies k�onnten Anzeichen daf�ur sein,

da� entweder die H-Passivierung in diesen Gebieten nicht ausreichend war oder da� die

dort anwesenden Rekombinationszentren weniger e�ektiv H-passivierbar sind.

Abb. 5.32 enth�alt zwei vergr�o�erte Ausschnitte aus Abb. 5.31 (Region 2 und 3 aus

Abb. 5.30). Im linken Bild erkennt man das in Abb. 5.22 simulierte Verhalten. Die IQE

sinkt im V-Graben geringf�ugig im Vergleich zum untexturierten Gebiet, w�ahrend sie in

der V-Spitze stark ansteigt. Dies ist besonders gut direkt am �Ubergang zwischen untex-

turiertem und V-texturiertem Gebiet zu erkennen. Sichtbar ist auch, da� haupts�achlich

Korngrenzen die Orte mit erh�ohter Rekombination sind. Aber auch innerhalb der ein-

zelnen Kristallite schwankt die Rekombinationsaktivit�at. Dies ist wahrscheinlich auf die

inhomogene Defektverteilung innerhalb des RGS-Wafers zur�uckzuf�uhren16. Im rechten

Bild ist ein Gebiet wiedergegeben, in dem die Korngrenzen eine relativ hohe Rekombina-

tionsaktivit�at besitzen. Die MIRHP-Passivierung hat hier nicht so e�ektiv gewirkt, da die

Versetzungen m�oglicherweise dekoriert sind. Versetzungen in anderen Gebieten der Zelle

sind dagegen weniger rekombinationsaktiv.

5.5.2 Historie

Durch den in Kapitel 5.5 beschriebenen optimierten Solarzellenproze� war es m�oglich, den

Wirkungsgrad auf 12,0% zu steigern17. Dies stellt den mit Abstand h�ochsten Wert dar,

der jemals auf RGS-Silizium erzielt wurde [157]. In Abb. 5.33 ist die zeitliche Entwick-

lung der Wirkungsgrade aufgezeigt, wie sie im Rahmen dieser Arbeit erzielt worden sind.

Jeder eingezeichnete Wert war zum erzielten Zeitpunkt ein absoluter H�ochstwert auf RGS-

Silizium. Neben der kontinuierlichen Weiterentwicklung und Optimierung des Solarzellen-

prozesses war diese Steigerung auch durch die Ver�anderungen im RGS-Herstellungsproze�

mitgepr�agt. Im Laufe der f�ur diese Arbeit zur Verf�ugung stehenden drei Jahre konnte die

Reinheit des Materials bei der Herstellung so erh�oht werden, da� st�arkere Verbesserungen

durch eine MIRHP-Passivierung m�oglich wurden.

Mit Tab. 5.2 soll ein abschlie�ender �Uberblick der mit verschiedenen Prozessen erreichten

Wirkungsgrade auf RGS-Haltepunkt- und Rapidmaterial gegeben werden. Die Werte sind

allerdings nicht direkt untereinander vergleichbar, da die Zellen zu unterschiedlichen Zeit-

punkten hergestellt wurden und sich die Qualit�at des RGS-Ausgangsmaterials ver�andert

16Vergleiche auch mit Abb. 4.4.
17Eine unabh�angige Messung im Kalibrierlabor des FhG ISE in Freiburg ergab f�ur diese Zelle einen

Wirkungsgrad von 11,9 � 0,3% [156].
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Abbildung 5.30: R�aumlich aufgel�oste IQE bei 905 nm der besten hergestellten RGS-Solarzelle nach
Aufbringen der DAR. Vor allem in der linken Bildh�alfte sind auch in untexturierten Gebieten Bereiche
mit ungew�ohnlich hohen Werten der IQE sichtbar.
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Abbildung 5.31: R�aumlich aufgel�oste IQE bei 905 nm der besten hergestellten RGS-Solarzelle nach
Aufbringen der DAR. Man erkennt die stark erh�ohte IQE in den V-Spitzen im texturierten Bereich. An
Korngrenzen ist eine erh�ohte Rekombination sichtbar.
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0,5 mm

Abbildung 5.32: Ausschnitte aus Abb. 5.30. Links ist am �Ubergang von untexturiertem zu V-
texturiertem Gebiet noch einmal der in Abb. 5.22 gezeigte E�ekt zu erkennen: Im V-Graben sinkt die
IQE geringf�ugig, daf�ur steigt sie in der V-Spitze stark an. Rechts ist ein Gebiet zu erkennen, in dem
die Korngrenzen eine hohe Rekombinationsaktivit�at besitzen. Die Skalierung ist mit der in Abb. 5.31
identisch.
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Abbildung 5.33: Entwicklung der maximalen Wirkungsgrade auf RGS-Silizium. Alle eingezeichneten
Werte stellen absolute Rekordwerte auf diesem Material dar.

hat. Dennoch lassen sich einige Tendenzen ablesen. Beim Haltepunktmaterial sind vor

allem die starken Steigerungen in Voc durch die MIRHP-Passivierung bemerkenswert.

Der hier erzielte Spitzenwert von 568 mV stellt f�ur RGS-Material ein sehr gutes Ergeb-

nis dar. Steigerungen im F�ullfaktor k�onnten auf V-texturierten Zellen noch zu weiteren

Verbesserungen f�uhren.

Im Rapidmaterial wird sowohl Voc als auch Jsc durch die MIRHP-Passivierung beein
usst.

Leider waren die Steigerungen im F�ullfaktor bei den hier pr�asentierten besten Zellen nicht

so ausgepr�agt wie in anderen Untersuchungen, daher sollten gerade auf Rapidmaterial
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RGS-Haltepunkt RGS-Rapid

Proze� Voc Jsc FF � Voc Jsc FF �

[mV] [mA/cm2] [%] [%] [mV] [mA/cm2] [%] [%]

Flach ohne MIRHP 526 26,1 69,2 9,5 446 12,7 72,6 4,1 (6,0)

Flach mit MIRHP 568 26,3 75,3 11,2 516 16,1 72,2 6,0 (8,8)

Textur ohne MIRHP 517 27,1 71,2 10,0 430 17,4 67,2 5,0 (5,9)

Textur mit MIRHP 561 29,7 71,9 12,0 523 22,0 71,8 8,3 (9,9)

Tabelle 5.2: �Uberblick der besten mit unterschiedlichen Prozessen erzielten Wirkungsgrade auf
Haltepunkt- und Rapidmaterial. Alle Zellen aus Rapidmaterial haben keine Antire
exionsschicht. Bei
den eingeklammerten Wirkungsgraden handelt es sich um berechnete Werte mit einer Doppelantire
exi-
onsschicht. Die Zellen sind nicht direkt vergleichbar, da sie aus unterschiedlichen Wafern mit wechselnder
Materialqualit�at hergestellt wurden.

noch Steigerungen im Wirkungsgrad auf Werte zwischen 10{11% in n�aherer Zukunft zu

erreichen sein.

5.6 Zusammenfassung

Der Solarzellenproze� f�ur RGS-Silizium unterscheidet sich geringf�ugig von dem in Kapi-

tel 1 beschriebenen Standardproze�. RGS-Wafer haben eine unebene Ober
�ache, daher

wird der Wafer durch einen Planarisierungsschritt mechanisch eingeebnet. Dies erm�oglicht

die Anwendung der Fotolithogra�e zur Metallisierung des Frontkontakts.

Die Qualit�at der RGS-Wafer, die aus einer experimentellen Laboranlage stammen, kann

Schwankungen unterworfen sein. Daher d�urfen f�ur Proze�optimierungen nur Zellen mit-

einander verglichen werden, die vom gleichen RGS-Wafer stammen. Dies hat vor allem

Auswirkungen auf die statistische Zuverl�assigkeit, die man mit der Auswertung von RGS-

Solarzellen erzielen kann.

Besonders im Haltepunktmaterial ergibt sich eine erh�ohte Rekombination in der Raumla-

dungszone und damit ein hoher S�attigungsstrom I02 der zweiten Diode. Dies wird h�ochst-

wahrscheinlich durch schwach leitende Verbindungen zwischen Emitter und Basis entlang

ausgedehnter Kristalldefekte verursacht.

Getteruntersuchungen auf Rapidmaterial machen deutlich, da� die Gettere�zienz vermut-

lich durch den hohen Gehalt an interstitiellem Sauersto� stark vermindert wird. Auch mit

einem P-Al-Cogetterschritt lassen sich keine besseren Ergebnisse erzielen.

Wird vor dem Zellproze� ein Ausheilschritt bei 1000 �C durchgef�uhrt, so sinkt vor allem

der F�ullfaktor deutlich, weil ausgedehnte Kristalldefekte in der Raumladungszone deko-

riert werden k�onnen. Im Haltepunktmaterial l�a�t sich so zwar Jsc erh�ohen, eine signi�kante

Steigerung des Wirkungsgrads ist jedoch nicht zu beobachten.

F�ur eine optimale MIRHP-Passivierung sind im RGS-Material l�angere Passivierungsdau-

ern und h�ohere -temperaturen erforderlich. Dies erkl�art sich mit der geringeren Di�usi-

vit�at von Wassersto� in Silizium-Materialien mit einem hohen Gehalt an Sauersto� in

interstitieller Form. In beiden RGS-Materialien sind deutliche Steigerungen nach einer

MIRHP-Passivierung nachgewiesen worden.

Der Vergleich von Di�usionsl�angen und Lebensdauern in RGS-Solarzellen hat ergeben, da�

die Di�usionskonstante der Minorit�atsladungstr�ager (Elektronen) nur etwa ein Drittel des
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Literaturwerts von monokristallinem Silizium gleicher Dotierung betr�agt. Dies best�atigt

die Ergebnisse f�ur die Majorit�atsladungstr�ager aus Kapitel 4.2 und l�a�t vermuten, da� f�ur

beide Ladungstr�agerarten im p-Typ Material die gleichen Streumechanismen vorliegen.

Eine makroskopische mechanische V-Textur verbessert durch verminderte Re
exion, ver-

�andertes Generationspro�l und h�ohere Einsammelwahrscheinlichkeit der Minorit�atsla-

dungstr�ager Jsc und damit den Wirkungsgrad von RGS-Solarzellen.

Auf der Grundlage der in diesem und im vorherigen Kapitel erzielten Ergebnisse und

Optimierungen war es m�oglich, die h�ochsten jemals erreichten Wirkungsgrade auf RGS-

Silizium zu realisieren. Mit einem Wirkungsgrad von 12,0% (unabh�angig best�atigt

11,9 � 0,3%) wurde bereits im ersten Versuch ein Ergebnis erreicht, da� durch Wei-

terentwicklung des RGS-Gie�verfahrens und des Zellprozesses noch steigerungsf�ahig sein

sollte.



Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde das von der Firma Bayer AG versuchsweise hergestellte

RGS (Ribbon Growth on Substrate)-Silizium charakterisiert, um mit den gewonnenen

Erkenntnissen RGS-Solarzellen mit m�oglichst hohem Wirkungsgrad zu prozessieren. Der

schnelle Herstellungsproze� und die gute Materialausnutzung lassen f�ur RGS-Silizium

deutliche Einsparpotentiale der Waferkosten erwarten. Im Vergleich zu blockgegossenem

multikristallinem Silizium liegen hier jedoch h�ohere Defektdichten vor. Dies erforderte ei-

ne genaue Materialanalyse, um den Zellproze� auf die Besonderheiten von RGS-Silizium

abzustimmen. Zur Solarzellenfertigung stand die Proze�linie der Universit�at Konstanz zur

Verf�ugung, in der alle vorgestellten Solarzellen unter Reinraumbedingungen vollst�andig

prozessiert wurden.

Der verwendete Standardproze� beinhaltet eine POCl3-Emitterdi�usion, eine thermische

Oxidation zur Passivierung der Ober
�ache, einen Al-Getterschritt mit gleichzeitiger Bil-

dung eines Back Surface Fields sowie die Anwendung eines Fotolithogra�eschritts zur

De�nierung des Frontkontakts. Ausgehend von diesem Standardproze� wurden material-

spezi�sche Anpassungen vorgenommen.

In einer MIRHP (Microwave Induced Remote Hydrogen Plasma)-Anlage konnte anschlie-

�end an den Zellproze� eine Passivierung von Defekten im Kristallvolumen erfolgen. Un-

tersuchungen an verschiedenen multikristallinen Silizium-Materialien haben gezeigt, da�

die einzelnen Materialien unterschiedliche Passivierungsparameter erfordern. Besonders

der Gehalt an interstitiellem Sauersto� und substitutionellem Kohlensto� im Silizium be-

ein
u�t das Verhalten der wichtigsten Parameter wie Passivierungsdauer und -temperatur

entscheidend, wobei Materialien mit h�oherem Sauersto�gehalt l�angere Passivierungszeiten

und/oder h�ohere -temperaturen ben�otigen.

Zur Erh�ohung der Di�usionsl�ange der Minorit�atsladungstr�ager wurden Getterstudien

an verschiedenen multikristallinen Silizium-Materialien durchgef�uhrt. Diese Experimente

machten wiederum deutlich, da� die Optimierungen f�ur jedes Material einzeln vorge-

nommen werden m�ussen. Sowohl durch Al- als auch durch P-Gettern konnten Verun-

reinigungen entfernt werden, wobei in Materialien mit geringem Sauersto�gehalt bessere

Ergebnisse m�oglich waren. Anhand des Eurosil-Materials der Firma Eurosolare wurde die

Di�usionsl�ange durch die Anwendung beider Gettertechniken, als Einzelschritte hinter-

einander angewandt, weiter gesteigert. Die e�ektivste Entfernung der Verunreinigungen

aus dem Kristallvolumen konnte jedoch nach Anpassung der Temperaturf�uhrung durch

Vereinigung der beiden Schritte zu einem P-Al-Cogetterschritt erreicht werden.

Wurde die Ober
�ache nach einem angepa�ten P-Al-Cogetterschritt mittels einer thermi-

schen Oxidation passiviert, konnten Di�usionsl�angen von bis zu 400 �m in prozessierten

Solarzellen aus Eurosil-Material nachgewiesen werden.
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An defektreichem Material aus dem Bodenbereich des Ingots konnte demonstriert werden,

da� sich die durch Gettern und H-Passivierung erzielbaren positiven E�ekte addieren

lassen, wenn der Zellproze� auf dieses Material hin abgestimmt wird. In diesem Fall lie�en

sich fast die gleichen Wirkungsgrade wie mit Standardmaterial aus der Mitte des Ingots

erreichen.

In allen Untersuchungen waren die Optimierungen materialspezi�sch. Es existiert also

kein Standardproze�, der f�ur alle multikristallinen Silizium-Arten beste Ergebnisse lie-

fert. Gerade der Sauersto�- und Kohlensto�gehalt im Material beein
ussen das Verhalten

w�ahrend der Zellherstellung.

Mit den in diesen Abschnitten gewonnenen Kenntnissen wurde der Solarzellenproze� auf

RGS-Silizium angepa�t.

Im Vergleich zu blockgegossenem multikristallinem Silizium liegen in RGS h�ohere Defekt-

dichten vor. Herstellungsbedingt lassen sich hohe Konzentrationen von Kohlensto� und

Sauersto� im Moment nicht vermeiden. Zus�atzlich beein
u�t eine inhomogene Verteilung

von Versetzungen, Korngr�o�en <1 mm sowie die Anwesenheit von Sauersto�pr�azipitaten

und -clustern das Verhalten des Materials.

Temperaturabh�angige Hallmessungen der elektrischen Transporteigenschaften o�enbar-

ten ein im Vergleich zu monokristallinem Silizium anomales Verhalten der Hall-Beweg-

lichkeiten der Majorit�atsladungstr�ager. Das beobachtete Minimum in der Beweglichkeit

bei Temperaturen zwischen 100{300 K lie� sich mit akzeptorartigen Trapniveaus erkl�aren,

die mit ausgedehnten Kristalldefekten verkn�upft sind. Durch eine H-Passivierung konn-

ten diese Zust�ande fast vollst�andig abges�attigt werden und das beobachtete Minimum

verschwand. Dennoch blieb die Beweglichkeit der Majorit�aten um einen Faktor 2{3 unter

dem Wert, der f�ur monokristallines Silizium gleicher Dotierung bestimmt wurde.

Die e�ektiven Lebensdauern der Minorit�aten in RGS konnten durch Mikrowellenre
exions-

Messungen mit hoher Ortsau
�osung ermittelt werden. Den gemessenen Werten von etwa

100 ns stehen durch Messung der Ober
�achenphotospannung erhaltene Di�usionsl�angen

von ungef�ahr 10 �m gegen�uber.

Zur Prozessierung von Solarzellen aus RGS-Material wurde die unebene Ober
�ache mit

Hilfe einer konventionellen Wafers�age mechanisch eingeebnet. Danach konnte der Stan-

dardproze� inklusive Fotolithogra�e angewandt werden. Da die Qualit�at der RGS-Ver-

suchswafer Schwankungen unterlag, durften f�ur Optimierungen von Proze�parametern nur

Solarzellen miteinander verglichen werden, die vom selben RGS-Ausgangswafer stamm-

ten. Dies wiederum begrenzte die statistische Aussagekraft der Ergebnisse und erforderte

eine genaue Planung der Experimente.

Besonders in RGS-Material mit Sauersto�pr�azipitaten trat ein relativ hoher S�attigungs-

strom der zweiten Diode auf, der h�ochstwahrscheinlich durch schwach leitende Verbindun-

gen zwischen Emitter und Basis entlang ausgedehnter Kristalldefekte verursacht wird.

Getteruntersuchungen an RGS-Solarzellen mit hohem Sauersto�gehalt machten deutlich,

da� die Gettere�zienz in diesem Material stark vermindert ist und sich auch durch P-Al-

Cogetterschritte nicht steigern l�a�t. Au�erdem verursachte die Bildung Neuer Donatoren

eine st�arkere Rekombination.

Ein Ausheilschritt bei Temperaturen von 1000 �C vor dem Zellproze� konnte zwar die

Di�usionsl�ange und damit die Kurzschlu�stromdichte steigern, f�uhrte aber gleichzeitig

zu einem Absinken des F�ullfaktors und der o�enen Klemmspannung und damit nicht zu

besseren Wirkungsgraden.
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Intensive Untersuchungen zur MIRHP-Passivierung von RGS-Solarzellen ergaben, da�

die Eindi�usion von Wassersto� im Vergleich zu anderen Materialien in RGS durch den

h�oheren Sauersto�gehalt verlangsamt ist. Dennoch lie�en sich deutliche Verbesserungen

in allen Zellparametern erzielen.

Der Vergleich von Di�usionsl�angen und Lebensdauern in RGS-Solarzellen hat gezeigt, da�

die Di�usionskonstante der Elektronen als Minorit�atsladungstr�ager auf etwa ein Drittel

des Literaturwerts von monokristallinem Silizium gleicher Dotierung erniedrigt ist. Dies

best�atigt die Ergebnisse einer geringeren Mobilit�at der Majorit�aten und legt nahe, da�

f�ur beide Ladungstr�agerarten die gleichen Streumechanismen vorliegen.

In RGS-Solarzellen mit einer makroskopischen mechanischen V-Textur konnte durch die

verminderte Re
exion, das ver�anderte Generationspro�l und die gr�o�ere Einsammelwahr-

scheinlichkeit der Minorit�atsladungstr�ager die Kurzschlu�stromdichte und damit der Wir-

kungsgrad erh�oht werden. In Verbindung mit einer optimierten MIRHP-Passivierung

konnte somit ein Wirkungsgrad auf RGS-Silizium von 12,0% (unabh�angig best�atigte Mes-

sung 11,9 � 0,3%) erzielt werden. Dies ist der mit Abstand h�ochste auf diesem Material

bisher erreichte Wert [157].

Die vorgestellten Ergebnisse konnten nur realisiert werden, weil begleitend zur Prozes-

sierung von Solarzellen eine intensive Charakterisierung des RGS-Ausgangsmaterials er-

folgte. So wurden durch ein verbessertes Materialverst�andnis sinnvolle Optimierungen

m�oglich. Die Weiterentwicklung sowohl des RGS-Herstellungs- als auch des Solarzellen-

prozesses sollte in Zukunft noch h�ohere Wirkungsgrade erm�oglichen.
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