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1 Einleitung

Der anthropogene Klimawandel und dessen Auswirkungen auf unsere Umwelt ist die
grofite Herausforderung fiir die gesamte Menschheit im 21. Jahrhundert. Es ist wissen-
schaftlicher Konsens, dass zur Minimierung der durch den Klimawandel hervorgerufenen
negativen Effekte eine Reduktion des Ausstofses von Treibhausgasen wie COs notwen-
dig ist [1]. Der Sektor mit dem weltweit groften COg-Ausstof ist die Energiewirtschaft
durch die Verbrennung fossiler Energietriager zur Stromerzeugung [2|. Mit der Sonne steht
jedoch eine nahezu unerschépfliche Quelle an nachhaltiger Energie zur Verfiigung. Die
Photovoltaik macht das von der Sonne auf die Erde eingestrahlte Licht nutzbar, indem
sie es in elektrische Energie umwandelt. Zu diesem Zweck hat sich der Einsatz von So-

larzellen aus kristallinem Silizium durchgesetzt.

Aus 6kologischen und 6konomischen Aspekten ist es erstrebenswert, einen moglichst ho-
hen Anteil des einfallenden Sonnenlichts in elektrischen Strom umzuwandeln, weshalb in
Wissenschaft und Industrie grofer Aufwand zur Verbesserung des Wirkungsgrads von
Solarzellen betrieben wird. Der Wirkungsgrad wird unter anderem durch Defekte im Si-
liziumkristall verringert, durch die es zur Rekombination von Ladungstriagern kommt.
Teilweise kann Wasserstoff, welcher wiahrend der Herstellung der Solarzelle in das Silizi-
um gelangt, sich an diese Defekte binden und diese dadurch passivieren. Bilden sich die
Defekte wihrend des Betriebs einer Solarzelle, hervorgerufen durch Umweltbedingungen
wie Hitze und starke Beleuchtung, spricht man von Degradation. Diese Prozesse kénnen
dabei iiber mehrere Jahre andauern und den Ertrag von Solarzellen erheblich mindern
[3]. Ein solcher Degradationsprozess ist die sogenannte ,Degradation bei Beleuchtung
und erhohter Temperatur (englisch: Light and elevated Temperature Induced Degrada-
tion, LeTID), welcher erstmals 2012 von Ramspeck et al. [4] entdeckt wurde, und fiir
eine Abnahme des Wirkungsgrads von Solarzellen von teilweise iiber 10 % verantwortlich
ist [5]. Der LeTID-Defekt, welcher sich unter den namensgebenden Bedingungen bildet,
konnte mittlerweile in einer Vielzahl verschiedener, fiir die Herstellung von Solarzellen
relevanter Silizium-Materialien nachgewiesen werden. Trotz intensiver Forschung ist die

atomare Struktur des Defektes bislang unbekannt. Mittlerweile gilt eine Beteiligung von



Wasserstoff an der Defektbildung als sicher. Das Verhalten von Wasserstoff im Silizium ist
jedoch duRerst komplex und ebenfalls noch nicht vollstindig verstanden. Ublicherweise
ist Wasserstoff entweder an einen Akzeptor gebunden oder liegt als Ha-Dimer im Silizi-
um vor. Eine Umwandlung dieser beiden Wasserstoffspezies untereinander findet unter

entsprechenden Temperatur- und Beleuchtungs-Bedingungen ebenfalls statt [6].

Ziel dieser Arbeit ist zunéchst die Untersuchung des Einflusses von Wasserstoff auf die Bil-
dung des LeTID-Defektes. Dafiir soll eine quantitative Korrelation zwischen der initialen
Wasserstoffkonzentration im Silizium und dem maximalen Degradationsvermégen her-
gestellt werden. Im Vergleich zu bisher in der Literatur verdffentlichten Untersuchungen
[7-9] beziiglich einer Korrelation zwischen LeTID und Wasserstoff wurden die Degrada-
tionen in dieser Arbeit bei einer konstanten Ladungstragerinjektion durchgefiihrt. Dies
ist relevant, da die LeTID-Defektdynamik von der Ladungstrigerkonzentration abhéngig
ist [10]. Auferdem wurden die Untersuchungen in Gallium-dotiertem Silizium durchge-
flihrt. Verglichen mit Bor-dotiertem Silizium ist die Gallium-Dotierung in der Herstellung
aktueller Solarzellen weiter verbreitet. Weiterhin erlaubt die in dieser Arbeit verwendete
Messmethodik zur Bestimmung der Wasserstoffkonzentration eine Unterscheidung zwi-

schen Akzeptor-Wasserstoff-Paaren und Ho-Dimeren.

Zusétzlich wird in dieser Arbeit das Verhalten von Wasserstoff wiahrend der Degradati-
on untersucht. Dafiir werden Degradationen bei verschiedenen Injektionen und Tem-
peraturen durchgefiihrt. Anhand der Messungen des Degradationsverhaltens bei ver-
schiedenen Temperaturen kann schliefslich die Aktivierungsenergie des LeTID-Defekts
in Gallium-dotiertem Silizium bei einer Degradation mit konstanter Ladungstrégerinjek-

tion bestimmt werden.

Im letzten Abschnitt dieser Arbeit wird eine Strategie zur Minimierung des Wasserstoff-
eintrags in das Silizium untersucht. Dabei soll eine zusétzliche Siliziumnitridschicht so
angepasst werden, dass diese als Wasserstoftbarriere wirkt. Zur Untersuchung der Barrie-
rewirkung wird die Verteilung des Wasserstoffs im Schichtsystem mittels Sekundérionen-
Massenspektrometrie gemessen. Aufterdem wird diskutiert, wie durch infrarotspektrosko-
pische Messungen bei Raumtemperatur zwischen Wasserstoff und Deuterium im Silizium
unterschieden werden kann. Dies ermdglicht es, den Ursprung des Wasserstoffs der Deck-

oder Barriereschicht zuzuordnen.



2 Grundlagen

2.1 Grundlegende Halbleitereigenschaften von Silizium

Halbleiter sind eine Gruppe von Festkorpern mit besonderen Eigenschaften in der elek-
trischen Leitfdhigkeit. Diese lasst sich durch ein vereinfachtes Bandermodell erklaren.
Im Gegensatz zu Isolatoren weisen Halbleiter nur eine sehr kleine Bandliicke zwischen
Valenz- und Leitungsband auf. Verlasst ein Elektron das Valenzband durch Anregung in
das Leitungsband, so wird die Fehlstelle im Valenzband als sogenanntes Loch aufgefasst.
Solch ein Loch verhélt sich wie ein Ladungstriager mit positiver Elementarladung, der
eigentliche Ladungstransport erfolgt allerdings durch Elektronen, welche die Freistelle
im Valenzband wieder besetzen. Im Falle von Silizium betragt die Bandliicke zwischen
Valenz- und Leitungsband bei Raumtemperatur 1,12eV [11]. Die Besetzung eines Zu-
stands mit der Energie F im thermischen Gleichgewicht bei der Temperatur 7" ist durch

die Fermistatistik
1

- (2.1)
o (5

f(E)

gegeben. Dabei beschreibt die sogenannte Fermienergie Fr das Energieniveau, welches im
Grundzustand (7' = 0K) die Grenze zwischen den besetzten und unbesetzten Zustédnden
beschreibt. Neben der thermischen Anregung der Ladungstriger ist auch eine optische
Anregung durch die Absorption von Photonen méglich. Aufgrund der geringen Bandliicke
sind dafiir bereits Photonen aus dem nahen Infrarotbereich ausreichend.

Die Dichten der Elektronen im Leitungsband n. sowie der Locher im Valenzband p,

ergeben sich durch Integration iiber die entsprechenden Zustandsdichten N/, (E):

ne— [ N.f(E)dE (2.2)
Ec
EU
py = N, f(E)dE (2.3)
0



Hierbei ist E. die Unterkante des Leitungsbandes und F, die Oberkante des Valenzban-
des. Die Bandliicke ergibt sich daraus als £, = E. — E,. Eine vollstindige Herleitung der
Ladungstriagerdichten n. und p, inklusive Bestimmung der Zustandsdichten findet sich
in vielen Lehrbiichern [12-14].

Die Leitfdhigkeit o eines Halbleiters ergibt sich nun aus der Elementarladung ¢, den in
Gleichung (2.2) beziehungsweise (2.3) beschriebenen Ladungstragerdichten und den Mo-

bilitdten 1, der Elektronen im Leitungs- beziehungsweise ji,, der Locher im Valenzband:

0 = q (Netin + Poltp) - (2.4)

In Halbleitern lasst sich diese elektrische Leitfahigkeit durch das Einbringen von Fremd-
atomen gezielt beeinflussen. Dabei werden in das Silizium-Kristallgitter, in dem jedes
Atom kovalente Bindungen zu vier Nachbaratomen eingeht, gezielt Atome aus der drit-
ten oder fiinften Hauptgruppe als Storstellen eingebracht. Da Atome der dritten Haupt-
gruppe (Bor, Gallium) ein Valenzelektron weniger und Atome der fiinften Hauptgruppe
(Phosphor) ein Valenzelektron mehr als Silizium aufweisen, werden dadurch zusétzliche
Locher oder Elektronen als Ladungstriger in das Silizium eingefiihrt. Je nach dem ob
nun mehr Loécher oder Elektronen als Ladungstrager vorhanden sind, spricht man von
p- oder n-dotiertem Material. Die Atome des Dotierstoffes werden, je nachdem ob diese
Elektronen oder Locher in den Halbleiter einbringen, Donatoren oder Akzeptoren ge-
nannt. Die Tatsache, dass sich das Akzeptoratom aufgrund seiner fehlenden Bindung
leicht durch ein weiteres Elektron ionisieren lasst, zeigt sich im vereinfachten Bandermo-
dell durch einen zusétzlichen Zustand in der Bandliicke knapp iiber der Oberkante des
Valenzbandes. Die Energieniveaus dieser Donatoren liegen beispielsweise 45 meV bei Bor
und 65meV bei Gallium [15] iiber der Valenzband-Oberkante. Dadurch kann bereits bei

Raumtemperatur eine entsprechende elektrische Leitfahigkeit beobachtet werden.

2.1.1 Rekombination und Lebensdauer von Ladungstrigern

Durch die Absorption von Photonen kommt es zur Anregung von Ladungstragern. Im
undotierten Halbleiter wird dabei ein Gleichgewicht zwischen den Uberschussladungstri-

gerdichten fiir Elektronen An und Locher Ap angenommen.

An = Ap (2.5)



Neben der Generation von Uberschussladungstriigern kommt es allerdings auch zur Re-
kombination von Elektronen aus dem Leitungs- und Léchern aus dem Valenzband. Dieser
Vorgang, bei welchem Energie freigesetzt wird, kann iiber verschiedene Pfade mit entspre-
chender Rekombinationsrate R; ablaufen, welche im Folgenden néher beschrieben werden

sollen. Jedem dieser Pfade wird dabei die entsprechende Ladungstriagerlebensdauer

An
T =
R;

(2.6)

zugeordnet. Die effektive Lebensdauer der Ladungstriager 7., welche die Rekombinati-
on iiber alle Pfade beriicksichtigt, ergibt sich schlieflich aus der Summation iiber die

Kehrwerte der jeweiligen Lebensdauern 7;:

— ) j (2.7)

Teff
7

Strahlende Rekombination

Die strahlende Rekombination ist die direkte Umkehr der Absorption eines Photons. Da-
bei rekombinieren jeweils ein Elektron und Loch unter der Emission eines Photons. Den
Ladungstriagern im kristallinem Silizium wird dabei die Lebensdauer 7,4 zugeordnet. Ins-
gesamt spielt der Prozess der strahlenden Rekombination jedoch nur eine untergeordnete

Rolle, da die Rekombination iiber andere Pfade dominiert.

Auger-Rekombination

Bei Rekombination iiber den sogenannten Auger-Effekt gibt das Elektron seine iiber-
schiissige Energie nicht an ein Photon sondern entweder an ein weiteres Elektron im
Leitungsband oder ein Loch im Valenzband ab. Das zweite Elektron ist nun in einem
hohen energetischen Zustand im Leitungsband, das Loch hingegen auf einem niedrigen
energetischen Zustand im Leitungsband. Bei der Relaxation aus dem angeregtem Zustand
wird die Energie durch Phononen mit dem Kristallgitter ausgetauscht. Die Lebensdau-
er der Ladungstrager durch Auger-Rekombination 74,e ist von der Konzentration der
Uberschussladungstriger abhéingig. Die Lebensdauer bei der Auger-Rekombination TAug

ist abhéngig von der Ladungstrigerdichte. Dabei gilt

1

- (2.8)

TAug X



beim Rekombinationsprozess mit zwei Elektronen und

1
TAug X TpQ (29)

bei der Rekombination mit zwei Léchern. Der Einfluss der Auger-Rekombination auf die
Lebensdauer ist somit insbesondere bei hohen Injektionen relevant. Bei Injektionen, wel-
che hingegen deutlich kleiner als die Dotierstoffkonzentration sind, ist 74, unabhangig
von An [16, 17|. Der Einfluss der Auger-Rekombination auf die Lebensdauer ist deshalb
nur im Bereich hoher Injektionen relevant. Eine aktuelle Parametrisierung zur vollstan-
digen Beschreibung von Auger- und strahlender Rekombination wurde von Niewelt et al.
[18] veroffentlicht. Weitere Beschreibungen mit unterschiedlichen Parametern finden sich
in der Literatur [19, 20].

Die Lebensdauern der strahlenden- und der Auger-Rekombination werden oft zur soge-

nannten intrinsischen Lebensdauer 7y, zusammengefasst:

1 1 1
= + . (2. 10)
Tintr Trad TAug

Storstellenrekombination

Eine weitere Moglichkeit zur Rekombination von Ladungstriagern bieten Storstellen im
Kristallgitter wie beispielsweise Fremdatome oder Gitterfehler. Diese erzeugen weitere
energetische Zustédnde E; in der ansonsten energetisch verbotenen Bandliicke. Abhéngig
davon, ob das zusétzliche Energieniveau in der Mitte der Bandliicke oder an deren Rand
liegt, spricht man von tiefen beziehungsweise flachen Storstellen. Durch die Betrachtung
von Absorptions- und Emissionsprozessen von Elektronen und Léchern in beziehungswei-
se aus den Storniveaus konnten Shockley und Read [21] sowie Hall [22] die Lebensdauer

der Ladungstrager rqryg durch Rekombination an einem einzelnen Defekt beschreiben:

T (po + p1 + An) + 75(no +n1 + An)
po + ng + An

TSRH = . (2.11)

Dabei sind die Lebensdauern 7, und 7, abhéngig vom Einfangquerschnitt der Locher

beziehungsweise Elektronen sowie der Defektkonzentration. Weiterhin sind pg und ng



die Ladungstriagerdichten im Valenz- beziehungsweise Leitungsband im Gleichgewichts-

zustand wihrend p; und ny die Ladungstragerdichten im Defektzustand beschreiben.

E, - E,
=N, — 2.12
1 exp < T > (2.12)
E.—-FE
ny = NC €Xp <_k‘B1—'t> (213)

Die Defektrekombination spielt im Silizium eine wichtige Rolle. Eine ausfiihrliche Dis-
kussion iiber die Abhéngigkeit der Rekombination von Ladungstrigerinjektion und Do-

tierstoffkonzentration findet sich in entsprechenden Lehrbiichern [23].

Oberflachenrekombination

An der Oberfliche eines Halbleiters kommt es zum Bruch der Kristallstruktur. Dadurch
konnen nicht mehr alle Bindungen eines Siliziumatoms an der Oberfliche durch weitere
Atome aus dem Kristallgitter geséattigt werden. Diese unabgeséttigten Bindungen, auch
dangling bonds genannt, fithren ebenfalls zu energetischen Zustédnden in der Bandliicke
und bieten so den Ladungstrégern zuséatzliche Rekombinationspfade. Beschrieben wer-
den kann dieser Rekombinationspfad durch eine Erweiterung der Theorie von Shockley,
Read und Hall mit einer kontinuierlichen Verteilung der Defektzustinde in der Band-
liicke [24]. Die Ladungstrigerlebensdauer an der Oberflache 74+ kann durch den Para-
meter der Oberflachen-Rekombinationsgeschwindigkeit S [25] beziehungsweise durch die
Oberflachen-Sattigungsstromdichte Jyps [26] beschrieben werden. Letztere wird iiblicher-

weise dazu benutzt, um die Rekombinationsverluste an der Oberfliche zu quantifizieren.

2.1.2 Lebensdauer-dquivalente Defektdichte

Um Anderungen in der effektiven Ladungstrigerlebensdauer 7., welche beispielswei-
se durch Behandlung bei erhéhter Temperatur und Beleuchtung hervorgerufen werden,
quantifizieren zu kénnen, wird die sogenannte Lebensdauer-dquivalente Defektdichte Nyeq
[27] eingefithrt. Eine Abnahme der effektiven Lebensdauer wird dadurch der Ausbildung
von Defekten zugeordnet. Betrachtet man die Anderung ANjeq der Defektdichte gegen-

tiber ihrem Ausgangszusand mit ¢ = 0,

ANieq(t) = Te;(t) -— (:: o (2.14)

so kiirzen sich sdmtliche, durch das Experiment nicht verdnderte Beitrage zur Lebens-

dauer T.g wie beispielsweise die intrinsische Lebensdauer aufgrund von strahlender- und



Auger-Rekombination. Solange keine Degradation der Passivierung vorliegt, fallt der An-
teil der Lebensdauer, der durch Rekombination an der Oberfliche hervorgerufen wird,
ebenfalls weg. Somit beriicksichtigt ANjeq nur die durch die Bildung des Defekts hervor-
gerufene Anderung der Defektdichte. Dafiir ist jedoch zu beachten, dass die Messungen
flir 7o immer unter identischen Bedingungen wie Temperatur und Ladungstragerinjek-

tion durchgefiihrt wird.

2.2 Dielektrische Schichten

Wie bereits in Abschnitt 2.1.1 erwadhnt, kommt es an Oberflachen der Halbleiter zu ver-
mehrter Ladungstréagerrekombination. Um diese zu minimieren, kann sich zweier verschie-
dener Methoden bedient werden. Die chemische Passivierung zielt darauf ab, die nicht
gesattigten Bindungen an der Halbleiteroberfliche durch das Aufwachsen einer sogenann-
ten Passivierschicht zu sdttigen, wodurch anschliefslend weniger Zentren fiir die Ladungs-
tragerrekombination zur Verfiigung stehen. Bei der sogenannten Feldeffekt-Passivierung
werden die Ladungstrager durch ein elektrisches Feld, welches von ortsfesten Ladungen
in der Passivierschicht erzeugt wird, von der Oberfliche des Halbleiters ferngehalten,
wodurch es nicht zur Wechselwirkung mit den Rekombinationszentren kommen kann.
Grundsatzlich konnen als Passivierschicht diverse Dielektrika verwendet werden, von be-
sonderer Bedeutung ist jedoch Siliziumnitrid aufgrund diverser Vorteile wie eine einfache
Herstellung und weitreichende Anpassungsmoglichkeiten |28, 29|. Siliziumnitrid erzielt
seine passivierende Wirkung sowohl durch Feldeffekt- als auch durch chemische Passivie-
rung. Die Feldeffektpassivierung entsteht hierbei durch positiv geladene N3Si™ Bindun-

gen, den sogenannten K-Zentren (30, 31].

Wie in Abschnitt 3.1.2 beschrieben wird, enthélt die Siliziumnitridschicht, bedingt durch
den Herstellungsprozess, grofse Mengen an Wasserstoff. Durch einen Hochtemperatur-
schritt, wie beispielsweise beim Feuern der Metallkontakte, verfliichtigt sich ein Teil die-
ses Wasserstoffs und kann in das Siliziumvolumen gelangen. Dort kann der Wasserstoff
sowohl Defekte im Volumen als auch an der Oberflache passivieren, was zu einer weiteren
Verringerung der Rekombinationsverluste fithrt [32]. Auferdem eignen sich die optischen
Eigenschaften, wie die geringe Absorption und der iiber einen weiten Bereich modifizier-
bare Brechungsindex, gut zur Herstellung einer Antireflex-Schicht auf der Oberseite von

Solarzellen.

10



Aufgrund der ebenfalls hohen industriellen Relevanz als Passivierschicht soll Aluminiu-
moxid (AlOy) ebenfalls eine kurze Erwédhnung finden. Als Mechanismus tritt hier eben-
falls eine Kombination aus chemischer und Feldeffektpassivierung auf [28, 33]. Zur Op-
timierung als Antireflex-Schicht wird Aluminiumoxid oft auch auch in Kombination mit
Siliziumnitrid als SiNy:H/AlOx-Schichtstapel eingesetzt. Dabei gilt es zu beachten, dass
die AlOy-Schicht eine Barriere fiir Wasserstoff aus der SiNy:H-Schicht darstellen kann
[34].

2.3 Wasserstoff in Silizium

Das Verhalten von Wasserstoff in kristallinem Silizium ist mittlerweile bereits seit Jahr-
zehnten unter wissenschaftlicher Untersuchung. Insbesondere die Fahigkeit von Wasser-
stoff diverse Defekte im Silizium passivieren zu konnen [35], darunter auch typische
Dotierstoffe [36], macht dessen Einsatz bei der Herstellung von effizienten Solarzellen
unverzichtbar. Trotz des weitreichenden Einsatzes von Wasserstoff in Silizium zur Pas-
sivierung von Defekten und den daraus resultierenden, grofiteils positiven, Effekten fiir
Solarzellen, ist das Verhalten des Wasserstoffs noch nicht vollsténdig verstanden. Da
diverse Verdffentlichungen eine hohe Wasserstoftkonzentration mit der Degradation von
Solarzellen in Verbindung bringen, ist es von hohem Interesse, das Verhalten von Wasser-
stoff im Silizium genau zu kennen. Grundsétzlich sind eine Vielzahl an unterschiedlichen
Konfigurationen im Silizium bekannt, {iber die der folgende Abschnitt einen Uberblick

verschaffen soll.

2.3.1 Atomarer Wasserstoff

Wasserstoff in atomarer Form kann in drei verschiedenen Ladungszusténden auftreten.
Neben dem neutralen HY sind dies die positiv beziehungsweise negativ geladenen HT
beziehungsweise H™ Ionen [37]. Durch die verschiedenen Ladungszusténde kommt es
auch zu Unterschieden im Bindungsverhalten des atomaren Wasserstoffs, da elektrisch
geladener Wasserstoff eine Passivierung eines Defekts mit entgegengesetzter Ladung be-
vorzugt [38]. Der positiv geladene atomare Wasserstoff H™ hilt sich im Kristallgitter
mittig in der Bindung zwischen zwei Siliziumatomen auf. Durch die Bildung der Si-H-Si
Bindung steht ausreichend Energie zur Verfiigung, die Siliziumatome durch die Coulomb-
Wechselwirkung mit dem Wasserstoff rdumlich zu verschieben [39]|. Dadurch bildet sich
ein Defektniveau, welches energetisch in der Bandliicke liegt. Wird dieses Energieniveau
besetzt, wird aus H™ der ungeladene Wasserstoff HY [40]. Der negativ geladene Zustand

des atomaren Wasserstoff H™ nimmt im Gegensatz zu H™ und H° eine andere Position

11



im Kristallgitter des Siliziums ein. Aufgrund der abstofsenden Coulomb-Wechselwirkung
zwischen dem negativ geladenen Wasserstoff und den kovalenten Bindungen zwischen
den Siliziumatomen, nimmt H™ die sogenannte tetraedische Position ein. Diese liegt im
Zentrum des Tetraeder, dessen Ecken durch vier benachbarte Kristallatome beschrieben
werden. Aus Berechnungen des Anteils der jeweiligen Ladungszustéinde an der Menge des
gesamten atomaren Wasserstoffs [38] geht hervor, dass H™ in dem fiir diese Arbeit relevan-
ten p-dotiertem Silizium bei einer Vielzahl von Injektions- und Temperaturbedingungen
den mit Abstand vorherrschenden Zustand darstellt. Die Anteile von H” und H™ nehmen
im Gleichgewicht mit steigender Temperatur deutlich zu. Wihrend der Grenzwert fiir H
beziehungsweise H™ bei hohen Temperaturen gegen 1000 K auch bei einer Anhebung der
Uberschussladungsstrigerdichte stabil bleibt, steigen die Anteile von H® und H™ bei ge-
ringen Temperaturen an. Lediglich im Bereich der Raumtemperatur bei 300 K bei hohen
Uberschussladungstrégerdichten von 1 x 10'7 cm™3 tritt das neutrale HY als dominante
Spezies des atomaren Wasserstoffs auf. Die Energiebarriere fiir die Migration von atoma-
rem Wasserstoff auf der bindungszentrierten Position im Kristallgitter ist mit 0,2 eV nur
sehr gering [41]. Da der Transport von Wasserstoff im Silizium aufgrund dieser Tatsache
hauptséchlich in dessen atomarer Form abléuft [40], ist dessen Diffusionsdynamik im Sili-
zium von grofem Interesse. Grundsétzlich steigt dabei die Diffusionsgeschwindigkeit mit
der Temperatur an. Der Vergleich unterschiedlicher Literaturwerte hierzu zeigt jedoch,
dass die entsprechenden Werte der Diffusionsgeschwindigkeit insbesondere bei Tempera-
turen im Bereich von etwa 500-1100 K um mehrere Gréfsenordnungen auseinander liegen
[42]. Diese Anderungen konnen elektrischen Feldern, hervorgerufen durch Defektstellen,
zugeschrieben werden, durch welche die Diffusivitdt des atomaren Wasserstoffs erheblich
verédndert werden kann [43]. Bei Temperaturen deutlich oberhalb von 1100 K wird die Dif-
fusion von atomarem Wasserstoff nicht mehr durch Defekte im Silizium beeinflusst [44].
Bei Raumtemperatur ist der Grofsteil des Wasserstoffs gebunden [44], wihrend bei hohen
Temperaturen der Wasserstoff fast vollstdndig atomar vorliegt [45]. Solche entsprechend
hohe Temperaturen treten in der industriellen Herstellung von Solarzellen beispielsweise
wéahrend des Feuerschritts auf, welcher dafiir benotigt wird, um die elektrische Kontakt-
ierung der Solarzellen herzustellen. Dabei kann Wasserstoff in das Silizium eindringen

und sich in diesem verteilen.
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2.3.2 Molekularer Wasserstoff

Wird Wasserstoff wihrend eines Hochtemperaturschritts in einen Siliziumkristall ein-
gebracht, welcher anschliefsend schnell abgekiihlt wird, lasst sich nur ein geringer Teil
der absoluten Wasserstoffkonzentration dem atomaren Wasserstoff beziehungsweise der
Passivierung der Akzeptoren zuordnen. Untersuchungen von Binns et al. [46] zeigen,
dass sich etwa 70 % des Wasserstoffs in einem weiteren Zustand aufhalten. Aufgrund der
zundchst fehlenden Mo6glichkeit eines direkten Nachweises mittels Infrarotspektroskopie
wurde auch vom sogenannten ,versteckten Wasserstoff* gesprochen. Dabei postulierten
Binns et al. [46] bereits korrekterweise, dass es sich dabei um Wasserstoffdimere Hy an
der tetraedischen Kristallposition handelt, was spiter durch Pritchard et al. [47] spek-
troskopisch bestédtigt werden konnte. Eine Auflésung der Hs-Dimere in Bor-dotiertem
Silizium kann durch eine Behandlung bei erhéhter Temperatur von etwa 450 K beob-
achtet werden [46]. Durch die Auflésung der Dimere wird atomarer Wasserstoff frei,
welcher anschliefsend Bor-Akzeptoren passivieren kann. Die Dynamik der Ho-Dimere ist
trotz einer Vielzahl an wissenschaftlichen Veroffentlichungen bislang nur in Grundziigen
verstanden. So postulieren Voronkov und Falster [48] beispielsweise die Existenz dreier
verschiedenerer Dimere mit unterschiedlichen Diffusivitdten und optischen Eigenschaften
im Silizium. Das Wasserstoff-Dimer mit dem bisher beschriebenen Verhalten wird dabei
als Hop bezeichnet. Die Auflésung des Dimers zu atomarem Wasserstoff erfolgt demnach

wahrscheinlich durch das Einfangen von Léchern h':
Hop +2hT = 2HT. (2.15)

Hsa sowie die beiden weiteren Formen der Wasserstoffmolekiile, welche mit Hopg und Hsc
bezeichnet sind, lassen sich durch ihre unterschiedlichen Diffusivitéiten identifizieren. Je-
doch konnten bislang weder Hop noch Hoc direkt nachgewiesen werden. Auferdem sind
die Positionen der Dimere im Kristallgitter sowie die Reaktionspfade fiir deren Bildung
und Auflésung noch immer unbekannt. Voronkov und Falster [48] vermuten hier jedoch
dass diese Reaktionen sowohl fiir Hog und Hoc unter Einbezug von Akzeptor-Wasserstoff

Komplexen stattfinden.

Eine weitere Moglichkeit von molekularem Wasserstoff in einem Siliziumkristall ist die
Bildung von sogenannten Hy*-Komplexen [49, 50]. Hierbei kommt es zu einer Anlagerung
von jeweils einem Wasserstoffatom in der bindungszentrierten Position und der benach-

barten, auf gegeniiberliegender Seite des Siliziumatoms liegenden tetraedischer Position.
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2.3.3 Akzeptor-Wasserstoff Paarbildung

Wie bereits in den vorangegangenen Abschnitten angedeutet, kann Wasserstoff, welcher
durch einen Hochtemperaturschritt in einen Siliziumkristall eingebracht wird, Dotierstof-
fe passivieren. Fiir p-dotiertes Silizium mit Bor als Akzeptor konnte dies erstmals von
Sah et al. [51] gezeigt werden. Dabei nimmt ein Wasserstoffatom die bindungzentrierte
Position zwischen Bor und einem der benachbarten Siliziumatome ein [52]. Die Passi-
vierung von Bor H" + B~ = HB erfolgt durch atomaren Wasserstoff, welcher durch die
Auflosung von Wasserstoff-Dimeren Hgy zur Verfiigung gestellt wird (siehe Gleichung
(2.15)). Der Gesamtprozess lauft dabei im Dunklen und bei erhohter Temperatur nach

folgender Reaktionsgleichung ab:
Hop +2B~ +2ht — 2B HT. (2.16)

Die Auflésung der Bor-Wasserstoffpaare findet dabei aufgrund deren geringer Bindungs-
energie im Bereich von 0,6eV bis 0,83eV [53, 54| bereits bei Temperaturen von etwa
450 K statt [42]. Die gesamte Energie, welche zur Aufspaltung der Bor-Wasserstoffpaare
benétigt wird, setzt sich aus der Bindungsenergie und der zur Uberwindung des Cou-
lombpotential nétigen Energie zusammen, wofiir Energien zwischen 1,28 eV und 1,5eV
angegeben werden [53, 55]. Dabei wird Wasserstoff frei, welcher anschliefend in einen
stabilen, elektrisch neutralen Zustand iibergeht, wodurch Locher im Silizium freigesetzt
werden. Dieser Zustand, von Voronkov und Falster [48] als Hoc bezeichnet, konnte bislang
noch nicht spektroskopisch beobachtet werden [56]. Eine Alternative zu dieser Theorie
wird von Hammann et al. [57] formuliert, die davon ausgehen, dass der Wasserstoff nach

der Auflésung an die Oberfliche wandert.

Sowohl die Bildung als auch die Auflésung der Paare kann unter den gleichen Bedin-
gungen stattfinden und sich somit tiberlagern. Dabei ist der Auflésungsprozess jedoch
langsamer, sodass zuerst die Bildung, verbunden mit einem Abfall der Lochkonzentrati-
on, sichtbar ist, bevor diese wieder ansteigt. Diese ist dabei abhéngig von der Temperatur:
Eine hohere Temperatur fiihrt zu einer schnelleren Bildung und anschlieffender Auflésung
der Paare. Diese liberlagern sich so, dass die maximale Paarkonzentration mit steigender
Behandlungstemperatur abnimmt [58]. Seager und Anderson [59] konnten zeigen, dass
die Auflésung der Paare durch die Injektion von Elektronen als Minoritdtsladungstrager
beschleunigt wird. Dies begriinden sie dadurch, dass das bei der Auflésung entstehende

H" durch den Einfang von Elektronen neutralisiert werden kann und somit nicht das
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Coulombpotential iiberwinden muss, um sich vom Akzeptor B~ zu entfernen.

Gallium ist, wie Bor, ein Element der dritten Hauptgruppe des Periodensystems und
weist als Dotierstoff in Silizium daher &hnliche elektrische Eigenschaften auf. Mit einer
Ordnungszahl von 31 im Vergleich zur Ordnungszahl 5 von Bor sind Galliumatome al-
lerdings jedoch deutlich schwerer und grofer. Da der Einsatz von Gallium zur Dotierung
von Silizium erst innerhalb der letzten Jahre an Relevanz in der industriellen Solarzellen-
herstellung gewonnen hat, gibt es verglichen mit Bor deutlich weniger Untersuchungen
iiber das Verhalten von Gallium als Dotierstoff sowie dessen Dynamik mit Wasserstoff.
Die passivierende Wirkung von Wasserstoff bei Galliumdotierung wurde von Pankove et
al. [36] nachgewiesen. Spektroskopische Untersuchungen, welche Ahnlichkeiten zwischen
Gallium und Bor aufweisen, wurden von Stavola et al. [60] durchgefiihrt. Fiir die Un-
tersuchung von Gallium-Wasserstoff-Paaren ist allerdings eine Abkiihlung deutlich unter
Raumtemperatur notwendig, um die Absorptionsmode ausreichend scharf auflésen zu
kénnen. Die Bildung der Gallium-Wasserstoff-Paare 1duft unter denselben Bedingungen
(180°C, im Dunklen) wie im Falle von Bor ab. Entsprechend wird die Reaktionsgleichung

(2.16) fir Gallium iibernommen [58]:
Hop +2Ga™ +2ht — 2Ga HY. (2.17)

Die Paarbildung unterscheidet sich laut Acker et al. [58] jedoch in der Aktivierungsener-
gie, welche mit 1,04 eV im Fall von Gallium deutlich unter der von Bor mit 1,20eV liegt.
Die Energie, welche zur Trennung eines Gallium-Wasserstoff-Paares benétigt wird, konn-
te von Zundel und Weber [55] bestimmt werden und betrigt 1,40eV. Dieser Wert ist
hoher als der ebenfalls von ihnen bestimmte Wert fiir die Trennungsenergie von 1,28 eV
im Falle von Bor. Die Auflosung der Gallium-Wasserstoff-Paare findet nicht, wie es bei
Bor der Fall ist, unter den selben Bedingungen wie die Paarbildung statt: Bei thermi-
scher Behandlung von Gallium-dotiertem Silizium im Dunkeln ist nur ein Anstieg der
Paarkonzentration zu beobachten [58]. Eine Aufldsung der Paare kann bei erhohter In-
jektion beobachtet werden. Entsprechende Untersuchungen dazu wurden von Simon et al.
[6] durchgefiihrt, wobei ein zweistufiger Auflésungsprozess der Gallium-Wasserstoffpaare
beobachtet wurde. Die erste Stufe des Auflésungsprozesses ist reversibel und die Paarkon-
zentration erreicht bei Behandlung unter typischen Bedingungen zur Paarbildung wieder
anndhernd ihr Maximum. Die zweite Stufe des Auflosungsprozess ist nicht mehr rever-
sibel. Es konnte eine Korrelation zwischen dieser und einem Anstieg der Rekombination

im Silizium aufgrund der Degradation der Oberflache beobachtet werden [6].
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2.4 LeTID

Kommt es bei Solarzellen wihrend ihres Einsatzes {iber einen langen Zeitraum zur Ver-
schlechterung der Effizienz, so spricht man von einer Degradation. Die Abnahme der
Effizienz ist eine Folge der Bildung von rekombinationsaktiven Defekten im kristallinen
Silizium, welche eine Abnahme der Lebensdauer der Minoritdtsladungstrager zur Folge
hat. Zur Aktivierung der Defektbildung sind in der Regel entsprechende Umgebungs-
bedingungen notwendig. Oft ist dies beispielsweise eine Beleuchtung beziehungsweise
die damit einhergehende Injektion von Uberschusslandungstriagern. In kristallinem Sili-
zium sind mehrere solcher rekombinationsaktiver Degradationsphinomene bekannt. Das
prominenteste Beispiel hierfiir ist die Bor-Sauerstoff-Degradation in sauerstoffreichem,
Bor-dotiertem Cz-Silizium [61, 62]. Durch einen Regenerationsschritt unter Einfluss von
Wasserstoff konnen die Bor-Sauerstoff-Defekte wieder passiviert werden [63]. Ein weiterer
bekannter, aber noch wenig untersuchter Effekt ist die Degradation der Oberflachenpas-

sivierung [64].

Der fiir Solarzellen momentan relevanteste Degradationsprozess ist jedoch die ,Light and
elevated Temperature Induced Degradation” (LeTID), auf Deutsch iibersetzt Degrada-
tion bei Beleuchtung und erhohter Temperatur. Erste Beobachtungen iiber ein Degra-
dationsphdnomen, welches bei den namensgebenden Bedingungen von Beleuchtung und
erhohter Temperatur auftritt und zu Effizienzeinbuffen von etwa 5% fiihrt, wurden 2012
von Ramspeck et al. [4] verdffentlicht. Beobachtungen von Kersten et al. [65] zeigen ei-
ne Regeneration, welche sich bei entsprechend langer Behandlung an die Defektbildung
anschlieftt. Da sowohl Degradation als auch Regeneration unter realistischen Bedingun-
gen fiir die Energieerzeugung iiber mehrere Jahren ablaufen, stellt LeTID dennoch eine

signifikante Verringerung der Effizienz von Solarzellen dar [3].

LeTID tritt im Silizium unabhéngig vom verwendeten Material auf. So konnte eine De-
gradation mittlerweile sowohl in multi- als auch in Cz-Silizium [66] und FZ-Silizium
[67] beobachtet werden. Ebenso tritt LeTID auch unabhéngig vom verwendeten Dotier-
stoff auf. Bei p-Dotierung ist die Degradation sowohl mit Gallium als auch mit Bor als
Akzeptor zu beobachten [68]. Auch in n-dotiertem Silizium wurden bereits Degradati-
onsphédnomene beobachtet, welche mit LeTID in Verbindung gebracht werden [69, 70].
Die Abhéangigkeiten des LeTID Defekts von den Degradationsbedingungen wurden mitt-
lerweile in einer Vielzahl an Studien untersucht. Dabei konnte festgestellt werden, dass

die Defektbildung nicht direkt von der Beleuchtung, sondern von der dadurch hervorge-
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rufenen Uberschussladungstriigerinjektion abhéngt [66, 71, 72].

Weitere Einflussfaktoren auf die Degradation finden sich im Herstellungsprozess der So-
larzellen beziehungsweise entsprechend vereinfachter Proben. So konnten Bredemeier et
al. [73] eine Abhénigkeit der maximalen Degradation von Zusammensetzung und Di-
cke der SiNy:H-Schicht nachweisen. Ebenso fiihrt die Verwendung eines AlO, /SiNy:H-
Schichtsystemen zur Passivierung und zu einer Verringerung der Degradation verglichen
mit einer einzelnen SiNy:H-Passivierschicht [74]|. Der Prozessschritt in der Herstellung
von Solarzellen, welcher den entscheidenden Einfluss auf die Degradation hat, ist jedoch
der Feuerschritt. So ist nahezu keine Degradation bei Proben zu erkennen, deren Maxi-
maltemperatur wéhrend des Feuerschritts unterhalb von etwa 650 °C liegt [75]. Hohere
Maximaltemperaturen fithren hingegen zu einer deutlich stéarker ausgeprigten Degradati-
on [75-77|. Weitere Veroffentlichungen [9, 78|, welche dabei auch den Abkiihlvorgang mit-
beriicksichtigen, zeigen eine stirkere Defektbildung, je grofter die Abkiihlrate ist. Durch
eine entsprechende Anpassung der Abkiihlrate ldsst sich die Degradation nahezu voll-
standig unterdriicken [79]. Diese Abhéngigkeiten von der Probenpriperation legen eine
Beteiligung von Wasserstoff an der Defektbildung nahe, welcher durch den Feuerprozess
aus der SiNy:H-Schicht in das Silizum eingetrieben wird [80]. Dieses Verhalten wird durch
die von Vargas et al. [81] aufgestellte Korrelation zwischen dem aus der SiNy:H-Schicht
entwichenen Wasserstoff und der Stérke der Degradation unterstiitzt. Ein Nachweis fiir
die Beteiligung von Wasserstoff durch dessen direkte Messung wurde von Schmidt et
al. [7] erbracht. Dabei konnte gezeigt werden, dass die Degradation mit zunehmendem
Gesamtwasserstoffgehalt steigt. Untersuchungen von Jensen et al. [82], bei denen Was-
serstoff durch ein Plasma direkt in das Silizium eingebracht wird, untermauern ebenfalls
die Beteiligung von Wasserstoff an LeTID. Zuséatzlich wird dadurch gezeigt, dass SiNy:H-
Schicht und Feuerschritt nicht relevant fiir die Defektbildung sind, sondern lediglich den
dafiir bendtigten Wasserstoff bereitstellen. Trotz der Vielzahl der Untersuchungen, die
eine Verbindung zwischen der Degradation und der Wasserstoffkonzentration im Silizi-
um herstellen konnten, ist es bislang unbekannt, in welcher Form der an der Degradation

beteiligte Wasserstoff vorliegt.
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Probenpraparation

Zur Untersuchung des Verhaltens von Wasserstoff werden entsprechende Proben aus kris-
tallinem Silizium hergestellt. Grundlage dafiir bildet immer ein Siliziumwafer, welcher mit
dem Dielektrikum Siliziumnitrid (SiNy:H), welches als Wasserstoffquelle dient, beschich-
tet wird. Da die verschiedenen Messmethoden unterschiedliche Anspriiche an die Probe
stellen, miissen die Proben dementsprechend angepasst werden. Den groften Unterschied
gibt es zwischen den Proben fiir die Degradationsmessung und den Proben, an welchen
die Verminderung des Wasserstoffeintrags mithilfe einer Barriereschicht untersucht wird.
Die entsprechenden Schritte zur Herstellung der in dieser Arbeit verwendeten Proben
sind in Abbildung 3.1 beziehungsweise 3.2 dargestellt und werden im folgenden Kapitel

naher betrachtet.

3.1.1 Ausgangsmaterial und vorbereitende Schritte
Cz-Silizium

Als Ausgangsmaterial fiir Untersuchungen des Degradationsvermogens und der Wasser-
stoffkonzentration wird Silizium verwendet, welches durch das Czochralski (Cz)-Verfahren
[83] hergestellt wurde. Dabei wird Silizium aus einer Schmelze an einem reinen Impfkris-
tall kontrolliert zur Kristallisation gebracht. Indem der Impfkristall langsam aus der
Schmelze gezogen wird, bildet sich ein grofser Einkristall, der sogenannte Ingot. Als Do-
tierstoff wird Gallium wéhrend des Herstellungsprozesses in die Schmelze eingebracht,
welches sich im Kristallisationsprozess ebenfalls in den Einkristall einbaut. Nach Her-
stellerangaben weist das hier verwendete Material eine Akzeptorkonzentration von etwa
1,5 x 1016 cm™3 auf. Ausgangsmaterial in dieser Arbeit sind die 180 pm dicken, aus dem
Ingot gesdgten Wafer. Diese miissen zunéchst durch nasschemische Schritte vorbereitet
werden. Hierzu werden die durch das Sdgen entstandene Schiden in einer wéssrigen Ka-
lilauge zuriickgedtzt. Dabei werden auf jeder Seite 10 pm des Siliziums entfernt, wodurch
sich schlussendlich eine Waferdicke von 160 pm ergibt. Anschlieffend werden die Wafero-
berflichen gereinigt. Die Wafer werden dafiir zunéchst in einer Ozonlosung (HoO:HC1:O3)
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Beleuchtung bei 120°C optische Charakterisierung

konstante Injektion 10*°> cm™ FTIR & Ellipsometrie

Lebensdauermessungen Kontakte aufdampfen
TQSSPC bei 120°C (100 nm Al)
LFC's herstellen

Widerstandsmessungen
GaH-Paar Bildung,
180°C, dunkel
Widerstandsmessungen

GaH-Paar Auflésung,
300°C, 2 Sonnen

Abbildung 3.1: Ubersicht iiber die zur Herstellung von Proben fiir Degradationsexpe-
rimente durchgefithrten Prozessschritte sowie die anschliefend durchge-
flihrten Messmethoden zur Charakterisierung. Bei manchen Experimen-
ten werden Lebensdauer- und Wasserstoffmessungen auf derselben Pro-
be durchgefiihrt. Dabei werden diese Proben wie Wasserstoffproben mit
Aluminiumkontakten versehen. Anschlieffend wird die Probe degradiert,
wobei gleichzeitig Lebensdauer und Widerstand gemessen werden.
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Abbildung 3.2: Ubersicht iiber die zur Herstellung von Proben zur Untersuchung der di-
elektrischen Schichten durchgefithrten Prozessschritte sowie die anschlie-
Kend durchgefithrten Messmethoden zur Charakterisierung.

behandelt. Die dabei aufgewachsene Oxidschicht wird danach durch Flusssdure zuriickge-
dtzt. Anschliefend folgt ein zweiter Oxidationsschritt in einer Piranhaldsung aus HoSOy4

und HyO9 mit erneutem Rickédtzen in Flusssdure.

FZ-Silizium

Zur Herstellung eines Siliziumingots mit dem sogenanntem Float Zone (FZ)-Verfahren
wird ein Zylinder aus polykristallinem Silizium zonenweise aufgeschmolzen. Diese Zone
wandert dabei wahrend des Herstellungsprozesses durch den gesamten Zylinder. Durch
einen Impfkristall an einem Ende bildet sich auch hier bei der Kristallisation ein Ein-
kristall. Durch diese Verfahren ist es moglich, verglichen mit Cz-Silizium, nochmals den
Reinheitsgrad deutlich zu erhéhen. Dies liegt unter anderem daran, dass sich Verunrei-
nigungen aufgrund der besseren Loslichkeit in der geschmolzenen Zone ansammeln [12]
und kein Tiegel mit einer Schmelze aus Silizium benétigt wird, {iber welchen weitere Ver-
unreinigungen wie insbesondere Sauerstoff in den Ingot gelangen kénnen. Aufgrund ihrer
hoheren Reinheit ist der Einsatz von Wafern aus FZ-Silizium zu wissenschaftlichen Zwe-
cken erstrebenswert. Allerdings gibt es keine kommerziell erhédltlichen FZ-Siliziumwafer
mit Galliumdotierung. FZ-Wafer werden in dieser Arbeit daher bei Untersuchungen mit
dem Fokus auf den Passivierschicht-Systemen eingesetzt. Aufterdem ist die Oberflache
der FZ-Wafer bereits vom Hersteller vorbereitet. Die aufwéndige chemische Behandlung

wie im Falle von Cz-Silizium entfallt dadurch.



3.1.2 Siliziunmitridabscheidung

Die in dieser Arbeit verwendeten SiN,:H-Schichten werden mittels plasmaunterstiitzter
chemischer Gasphasenabscheidung (englisch: plasma-enhanced chemical vapor depositi-
on, PECVD) auf das Silizium aufgebracht. Dies geschieht dadurch, dass in einem Reaktor
ein Plasma bestehend aus Ammoniak (NH3) und Monosilan (SiHa), sowie No als Tréger-
gas, durch ein hochfrequentes elektromagnetisches Feld geziindet wird. Dieser Vorgang
lauft bei einer Temperatur von 400 °C ab. Durch die Reaktion der beiden Gase im Plas-
ma kommt es zur Abscheidung einer Siliziumnitridschicht. In dieser lagern sich auch
Wasserstoffatome ein, indem sie Bindungen sowohl mit den Silizium- als auch den Stick-
stoffatomen eingehen [84], was durch :H in der Summenformel gekennzeichnet wird. Die
Materialeingenschaften der SiNy:H-Schicht sind stark von den Prozessparametern des
PECVD-Schrittes abhéngig. Das Mischungsverhéltnis der Prozessgase beeinflusst bei-
spielsweise die Stochiometrie der Nitridschicht und somit auch deren Brechungsindex.
Ein weiterer wichtiger Prozessparameter ist die Abscheidedauer, welche die Schichtdicke

bestimmt.

Industrielle PECVD-Anlage

Fiir die Degradationsversuche werden die Siliziumwafer bei einem externen Partner in
einer industriellen PECVD-Anlage der Firma centrotherm beschichtet. Dabei wird eine
Siliziumnitridschicht mit einem Brechungsindex von ngsg = 2,07 bei einer Wellenlédnge
von 630nm in einer Dicke von 70 nm abgeschieden. Aufierdem ist das auf diesem Weg
erzeugte Siliziumnitrid besser mit dem aus der industriellen Serienfertigung zu verglei-
chen. Der Einsatz einer solchen Industrieanlage bietet weiterhin den Vorteil, dass mehrere

Wafer gleichzeitig im selben Plasma beschichtet werden kénnen.

PECVD-Laboranlage

Die Herstellung von Proben zur Untersuchung der Barrierewirkung von SiNy:H erfor-
dern ein Mafs an Kontrolle iiber den Abscheideprozess, welches an der oben beschrie-
benen Industrieanlage nicht gegeben ist. Stattdessen wird dafiir eine Laboranlage vom
Typ ,Plasmalab* des Herstellers Oxford Instruments verwendet. Diese Anlage erlaubt
es, einzelne Proben mit Siliziumnitridschichten verschiedener Eigenschaften, insbeson-
dere verschiedener Brechungsindizes, herzustellen. Dafiir wird das Verhéltnis zwischen
SiH4 und NHj3 angepasst. Die entsprechenden Werte dafiir wurden im Vorfeld ermittelt
und sind in Abbildung 3.3 dargestellt. Aufserdem ist es der Laboranlage moglich, mithilfe
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Abbildung 3.3: Abhéngigkeit des Brechungsindex und der Abscheiderate von Siliziumni-
trid vom Mischungsverhéltnis der Prozessgase Ammoniak und Silan an
der PECVD-Laboranlage von Oxford Instruments. Die eingezeichneten
gestrichelten Linien dienen der Ubersichtlichkeit.

von deuteriertem Ammoniak (ND3) als Prozessgas Deuterium in die siliziumnitridschicht

einzubringen, was unter anderem fiir die SIMS-Messungen von Noten ist.

3.1.3 Feuerschritt

Der sogenannte Feuerschritt spielt fiir die Herstellung der Proben eine entscheidende Rol-
le, da wihrend diesem Wasserstoff aus der SiNy:H-Schicht in das Silizium gelangt [85].
Der Wasserstoff bewirkt unter anderem eine Passivierung von Defekten an der Oberflache
und im Silizium-Volumen. Zusétzlich wird der Feuerschritt bei der Herstellung vollstén-
diger Solarzellen dafiir verwendet, Kontakte, welche zuvor in Form einer Paste auf die
Nitridschicht aufgebracht wurden, zu metallisieren und durch diese mit dem Silizium
elektrisch leitfahig zu kontaktieren [86].
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Dieser Feuerschritt wird fiir die im Rahmen dieser Arbeit prozessierten Proben in einem
industriellen Giirtelofen der Firma centrotherm durchgefiihrt. Beim Durchlaufen durch
den Feuerofen werden die Proben kurzzeitig auf Temperaturen > 700 °C erhitzt. Dabei
kénnen die Proben entweder als gesamte Wafer direkt auf dem durchlaufenden Band
oder als 5cm x 5 cm grofte Proben auf sogenannten Standoffs gefeuert werden. Letztere
sind Tragerplatten, welche die Probe am Rand auf kleinen Metallfiiffen stiitzen und die
Probe somit fast freischwebend {iber dem Band im Ofen halten. Das Erhitzen der Proben
erfolgt mithilfe von Infrarotstrahlern anhand eines voreingestellten Temperaturprofils,
von dem im Rahmen dieser Arbeit jedoch lediglich die Maximaltemperatur verdndert
wird. Dabei ist zu beachten, dass die eigentliche Temperatur der Probe, welche durch
ein Typ-k Thermoelement gemessen wurde, deutlich unterhalb der am Ofen eingestellten
Prozesstemperatur liegt. Dafiir wird das Thermoelement an einer Probe beziehungsweise
einem Wafer so befestigt, dass es die Temperatur mittig auf der Oberseite misst. Der
Unterschied zwischen eingestellter und gemessener Temperatur kommt vor allem durch
eine unterschiedliche Einkopplung der Warmestrahlung in die Probe zustande. Dies hat
auch zur Folge, dass die Verschiebung zwischen eingestellter und gemessener Temperatur
nicht konstant ist, sondern von den optischen Eigenschaften der Proben, wie Material,
Grofe, Oberflichenbeschaffenheit sowie dem Brechungsindex und der Dicke der SiNy-
Passivierschicht abhéngt. In dieser Arbeit wird im Folgenden, sofern es nicht explizit
anders gekennzeichnet ist, sich immer auf die gemessene Feuertemperatur bezogen. Da
der hier verwendete Feuerofen als industrielle Anlage auf ein stdndiges Durchlaufen von
Wafern ausgelegt ist, kann es sein, dass das Einbringen eines einzelnen kalten Wafers in
den Ofen eine Leistungsanpassung des Ofens zum Halten der eingestellten Temperatur
hervorruft. Um ein solches Verhalten zu verhindern, wird, wenn eine besonders exakte
Kontrolle iiber die Temperatur erforderlich ist, ein Dauerbetrieb simuliert. Dafiir werden
direkt vor und nach den eigentlichen Prozesswafern Dummywafer mit &hnlichen optischen

Eigenschaften in Abstédnden von etwa 5s mit dem Feuerofen prozessiert.

3.2 Methoden zum Nachweis von Wasserstoff

Ein zentraler Bestandteil dieser Arbeit ist die Bestimmung von Wasserstoffkonzentratio-
nen im Silizium beziehungsweise in den dielektrischen Passivierschichten. Dafiir werden
vier verschiedene Nachweismethoden verwendet, welche im nun folgenden Kapitel vor-
gestellt werden sollen. Grundsétzlich kénnen diese Methoden in zwei Gruppen zusam-
mengefasst werden: Widerstandsmessung und Infrarotspektroskopie sind sensitiv gegen-

iiber Wasserstoff, welcher sich in entsprechender Bindung befindet. Dem gegeniiber ste-
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hen die Sekundérionen-Massenspektroskopie (SIMS) und die optische Glimmentladungs-
spektroskopie (GD-OES), welche sensitiv auf den gesamten Wasserstoff sind, aber keine
Riickschliisse auf dessen chemische Herkunft zulassen. Aufserdem wird bei SIMS- und
GD-OES-Messungen im Gegensatz zu den Widerstands- und infrarotspektroskopischen
Messungen der Wasserstoffgehalt tiefenaufgelost ermittelt, was jedoch eine Zerstérung

der Probe zur Folge hat.

3.2.1 Infrarotspektroskopie

Die Energie einer chemischen Bindung zweier Atome kann im Minimum durch das qua-
dratische Potential eines harmonischen Oszillators angendhert werden. Durch eine ent-
sprechende Anregung kommt es dann zu einer Schwingung um die Ruhelage. Da es sich
hierbei um ein quantenmechanisches System handelt, sind fiir die angeregten Zustdnde
nur diskrete Energien moglich, welche sich fiir verschiedene Bindungen unterscheiden und
diese dadurch in der Regel eindeutig charakterisieren. Fiir die Anregung in ein hoheres
Energieniveau, auch Vibrationsmode genannt, durch die Absorption eines Photons mit
entsprechender Energie ist es jedoch notwendig, dass die Bindung ein elektrisches Dipol-
moment besitzt. Die fiir solche Ubergiinge notwendige Photonenenergie liegt iiblicherwei-
se im infraroten Bereich des elektromagnetischen Spektrums zwischen Wellenzahlen von
400 cm ™! und 5000 cm~!. Wird eine Probe nun mit einem homogenen Infrarotspektrum
beleuchtet, so lassen sich anhand der Position dieser charakteristischen Absorptionslinien
vorhandene Bindungen charakterisieren. Die Absorptionslinien der Wasserstoffbindun-
gen, welche in dieser Arbeit von Interesse sind, sind in Tabelle 3.1 aufgefiihrt.

Neben den dort aufgefithren Bor-Wasserstoff Paaren kénnen grundsétzlich auch Gallium-

Bindung H Wellenzahl
Si-H || 2160cm~1[84]
N-H || 3350cm—![84]

B H" || 1875cm~1[52]

B 2H" || 1360 cm'[87]

Tabelle 3.1: Spektrale Position der fiir diese Arbeit relevanten Absorptionspeaks bei
Raumtemperatur.

Wasserstoff Paare bei einer Wellenlinge von 2170 cm™! infrarotspektroskopisch beobach-
tet werden [60], wofiir allerdings niedrige Temperaturen notwendig sind. Um diese Ab-
sorptionslinien nicht zu iiberdecken, wird die Probenkammer kontinuierlich mit Stickstoff

gespiilt, um eine Uberlagerung durch die charakteristischen Absorptionspeaks von in der
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normalen Umgebungsluft gelostem Wasser zu verhindern.

Zur Aufnahme eines Infrarotspektrums wird die Technik der Fouriertransformations-
Infrarotspektroskopie angewendet: Hierfiir wird das Infrarotlicht aus der Quelle in ein
Michelson-Morley Interferometer geleitet, dessen einer Arm einen in Strahlrichtung um
die Strecke z verschiebbaren Spiegel besitzt. Dadurch kommt es bei der Uberlagerung
beider Strahlen zur Interferenz, abhéngig vom Unterschied in der Lénge des optischen
Pfades. Anschliefend wird die Probe beleuchtet und die Transmissionsintensitét I(x)
in Abhédngigkeit der Position des Spiegels durch einen Detektor gemessen. Durch die
namensgebende Fouriertransformation wird anschliefend die Intensitéit (k) in Abhén-
gigkeit der Wellenzahl k berechnet:

I(k) x /00 I(x) exp(—ikx) dz. (3.1)
—o0
Im Vergleich mit der direkten Messung von I(k), bei der das Spektrum dispersiv aufge-
spalten und die Intensitét fiir jede Wellenldnge separat gemessen wird, ergeben sich diver-
se Vorteile fiir die Fouriertransformations-Spektroskopie wie beispielsweise eine schnellere
Messung und ein besseres Signal-Rausch-Verhéltnis. Eine ausfiihrliche Beschreibung von
Griffiths und Haseth hierzu findet sich in [88|.

Die Intensitdt der Infrarotstrahlung I(k) nach dem Durchlaufen durch eine Probe mit
der Dicke d wird durch das Lambert-Beer’sche Gesetz

I(k) = Iy(k) - exp (—a - d) (3.2)

beschrieben. Dabei ist a(k) der sogenannte Absorptionskoeffizient. Durch das in dieser

Arbeit verwendete Spektrometer wird bereits der Transmissionkoeffizient

T(k) = (3.3)

zwischen der Intensitdt I mit und der Hintergrundintensitit Iy ohne Abschwichung der
Probe als Messgrofe ausgegeben. Zur Analyse einer einzelnen Absorptionsmode wird das
Spektrum auf den entsprechenden Wellenzahlbereich eingeschrankt. Anschliefend wird
der Hintergrund, welcher beispielsweise durch die Absorption des freien Elektronengases
nach dem Drudemodell hervorgerufen wird [89], mit einem Polynom erster oder zweiter
Ordnung angefittet und anschliefend abgezogen. Ziel davon ist es, den Gauf-férmigen

Absorptionspeak zu isolieren. Anschlieftend wird der quantitative Wert fiir die Bindungs-
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konzentration [X] durch die Integration iiber den wellenzahlabhéngigen Absorptionsko-

effizienten bestimmt:

[(X] = C’X/agf)dk (3.4)
Der Vorfaktor C'x dient zur Kalibration des Konzentrationswertes und wird durch den
Vergleich mit einer weiteren Methode zur Bestimmung der Bindungskonzentration be-
stimmt. Kalibrationsfaktoren zur Bestimmung des Wasserstoffgehalts einer Siliziumni-
tridschicht wurden von Lanford und Rand [84| sowie von Verlaan et al. [90] bestimmt.
Im Fall der Bor-Wasserstoffpaare wurde ein Kalibrationsfaktor von Simon et al. in [89]

bestimmt.

3.2.2 Widerstandsmessungen

Die Methode zur Bestimmung des Wasserstoffgehalts, welche nun vorgestellt werden soll,
bedient sich der Tatsache, dass die Akzeptoratome durch Wasserstoff passiviert werden
kénnen. Da fiir diesen Schritt ein Loch aufgewendet wird, kommt es durch die Passivie-
rung eines Akzeptors zu einer Anderung der elektrischen Leitfihigkeit im Silizium [91].
Die Methode iiber die Messung des Widerstandes erlaubt es, die Akzeptor-Wasserstoff
Paarbildungsdynamik sehr genau zu untersuchen und durch eine einfache Messung bereits
vergleichsweise kleine Anderungen in der Anzahl der Akzeptor-Wasserstoff-Paare aufzuls-
sen. Eine ausfiihrliche Beschreibung dieser Methode inklusive der Betrachtung moglicher
Einflussfaktoren wurde von Herguth und Winter [92| verfasst. Die nun folgenden Aus-
fiihrungen zu dieser Methode beziehen sich aufgrund der Relevanz fiir diese Arbeit auf
Gallium als Akzeptor, sind aber auch analog auf den Dotierstoff Bor iibertragbar. Fiir
diese Methode ist die Akzeptor-Wasserstoff Dynamik von essenzieller Bedeutung. Dabei

kommt es zur Passivierung der negativ geladenen Akzeptoren durch Wasserstoft:
Hy + 2Ga™ + 2h" — GaHC. (3.5)

Bei Raumtemperatur sind nahezu alle Dotieratome ionisiert. In diesem Fall ist, ergibt

sich die Konzentration positiver Ladungstriger im thermischen Gleichgewicht pg als
bo = Npot. — [GaH]’ (36)

wobei Npet, die Konzentration der Dotieratome und [GaH] die Konzentration der GaH-

Paare ist. Die Gesamtladungstrigerkonzentrationen p und n fiir Locher beziehungsweise
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Elektronen ergeben sich aus den Ladungstrigerdichten im thermischen Gleichgewicht pg

und ng sowie den Uberschussladungstrigerdichten Ap und An:
p=1po+ Ap bzw. n=mng+ An (3.7)

In p-dotiertem Material vereinfacht sich n zu n ~ An. Weiterhin kann im Dunkeln die

Injektion zusadtzlicher Ladungstrager vernachléssigt werden:
Ap =An=0. (3.8)

Die spezifische Leitfahigkeit, abhédngig von der Elementarladung ¢ und den entsprechen-
den Mobilitéten p,,, der jeweiligen Ladungstrager lasst sich unter den getroffenen An-

nahmen aus Gleichung (2.4) nun zu
o =q- p - (Npot. — [GaH]) (3.9)

umschreiben. Da fiir die Bildung eines GaH-Paares jeweils ein Loch bendtigt wird, steht
eine Anderung in der Lochkonzentration Ap in direktem Zusammenhang mit einer An-

derung A[GaH] der Paarkonzentration. Es gilt also
Ap = —A[GaH]. (3.10)

Uber die Anderung der spezifischen Leitfahigkeit lisst sich somit nun auf die Anderung

der Paarkonzentration im Silizium schlieflen.

Zur Bestimmung der spezifischen Leitfahigkeit wird der elektrische Widerstand der Pro-
be bestimmt. Der dabei gemessene Wert ist lediglich von der Gesamtzahl der Paare und
nicht von deren Position im Silizium abhéngig. So wird bei Messungen mit dieser Me-
thode von einer homogenen Verteilung der Akzeptor-Wassertoffpaare iiber das gesamte
Volumen des Siliziums ausgegangen. Eine Anreicherung der Paare, beispielsweise an der
Oberflache, kann damit nicht erkannt werden. Zur Widerstandsmessung wird die soge-
nannte Vierleiter-Methode verwendet, bei der wie in Abbildung 3.4 dargestellt iiber zwei
dufere Kontakte ein definierter Strom I in die Probe eingespeist wird. Uber zwei weitere

innere Kontakte wird die iiber der Probe abfallende Spannung U gemessen. Da aufgrund
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des hohen Innenwiderstands des Spannungsmessgerites nahezu kein Strom durch dieses
fliekt, kann der Widerstand R der Probe direkt iiber das ohmsche Gesetz

R=— (3.11)

bestimmt werden. Der stérende Einfluss durch mit der Probe in Serie geschaltete Wi-
derstéinde wie beispielsweise Leitungs- und Kontaktwiderstédnde kann bei der Vierleiter-
messung durch den zusétzlichen direkten Spannungsabgriff an der Probe vernachléssigt
werden. Die elektrische Kontaktierung der Probe fiir die Widerstandsmessungen erfolgt
iiber vier Aluminiumstreifen, welche thermisch auf die Probe aufgedampft werden. Der
elektrische Kontakt durch die Siliziumnitridschicht zum Silizium wird anschliefsend durch
sogenannte Laser-gefeuerte Kontakte (LFC, laser fired contact) hergestellt [93]. Der ge-
messene Widerstand R ergibt sich nun aus der spezifischen Leitfdhigkeit und den Ab-

messungen der Probe durch

is)
S

R=oc"1. (3.12)

b-

S8

Hierbei ist d die Dicke des Siliziums, b die Breite und a der Abstand der Kontakte an
denen die Spannung abgegriffen wird. Zusétzlich wird ein durch Simulationen ermittel-
ter und vom Probendesign abhéngiger Korrekturfaktor g eingefiihrt. Dieser wurde von
Herguth und Winter [92] fiir die hier verwendeten Proben als g = 1,02 bestimmt und
beriicksichtigt den inhomogenen Stromfluss in der Probe aufgrund deren endlicher Aus-
dehnung sowie den elektrischen Widerstand der Kontaktflachen aus Aluminium.

Eine Anderung Ap zwischen dem Zustand mit dem Widerstand R gegeniiber einem

Referenzzustand mit Ry ergibt sich somit durch

a-g 1 1 )
—Ap = . — . 3.13
P= b4 <Mp,oRo R (3.13)

Da insbesondere 1, von der Temperatur abhéngig ist, wird die Probe wahrend der Wi-

derstandsmessung auf 25 °C temperiert.

Bestimmung der initialen Wasserstoffkonfiguration

Durch ein geschicktes Ausnutzen der GaH-Paardynamik im Silizium ldsst sich mithilfe
der oben beschriebenen Methode zur Widerstandsmessung auch der Absolutwert fiir die
Konzentration der GaH-Paare ermitteln. Zusétzlich erhélt man dabei auch die Konzen-

tration der im Silizium vorhandenen Ho-Dimere. Unter entsprechenden Bedingungen (im
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Abbildung 3.4: Probendesign zur Bestimmung der Wasserstoffkonzentration im Silizium
mittels Widerstandsmessung. Auf der Siliziumnitridschicht sind Alumini-
umstreifen zur Abnahme von Spannung und Stromfluss aufgebracht. Die
elektrische Kontaktierung durch die Passivierschicht erfolgt durch soge-
nannte Laser fired contacts. Uber die duferen Kontakte wird ein definier-
ter Strom durch die Probe geleitet, wiahrend die zwischen den inneren
zwei Kontakten abfallende Spannung gemessen wird.

Dunkeln, 180°C) kommt es zur Bildung weiterer GaH-Paare nach Gleichung (3.5). Der
dafiir benotigte Wasserstoff ergibt sich durch eine Aufspaltung der im Silizium vorhan-
denen Hs-Dimere. Dabei kommt es zunédchst wie in Abbildung 3.5 zu sehen zu einem
Anstieg des Widerstandes der Probe. Dieser endet nach etwa 4 Stunden. Unter der An-
nahme, dass dann simtliches Hy im Silizium aufgebraucht ist und eine Anderung des
elektrischen Widerstands der Probe nur durch die in Gleichung (3.5) beschriebene Dy-

namik hervorgerufen wird, kann die initiale Konzentration an He-Dimeren [Halin;, durch

: (pmax - pO) (3.14)

N | =

[Halinit =

beschrieben werden. Um nun den Gesamtwasserstoffgehalt und die absolute Konzentrati-
on der initialen GaH-Paare zu bestimmen, werden die Proben bei einer Temperatur von
300 °C und einer Beleuchtung von etwa 2 Sonnen durch Halogenlampen behandelt. Unter

diesen Bedingungen kommt es zu einer Auflésung der GaH-Paare. Das Endprodukt dieser
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Reaktion ist jedoch noch unbekannt [6]. Wie in Abbildung 3.5 zu erkennen ist, kommt
es unter diesen Bedingungen zu einer Abnahme des Widerstands. Unter der Annahme,
dass sich alle GaH-Paare auflosen, ergibt sich die Gesamtwasserstoffkonzentration [H]ges
durch

[H]ges = Pmax — Pmin (315)

sowie die initiale Konzentration der GaH-Paare [GaH],;; durch
[GaH]init = P0 — Pmin- (316)

Auch hierfiir wird wieder die Annahme getroffen, dass sich die Paarkonzentration nicht
durch weitere Effekte dndert.

3.2.3 Tiefenaufgel6ste Wasserstoffmessungen

Die im folgenden beschriebenen Methoden erlauben es, den Wasserstoffgehalt einer Pro-
be tiefenabhéngig zu bestimmen. Dafiir wird die Probe mit schweren lonen beschossen,
wodurch Atome aus der Kristallstruktur der Probe herausgelost werden, welche anschlie-

$end unterschiedlich spektroskopisch analysiert werden.

Sekundirionen-Massenspektrometrie

Bei der Sekundirionen-Massenspektrometrie (SIMS) wird die Probe mit Cs™-Ionen ge-
sputtert. Die dabei freigesetzten Ionen aus der Probe werden durch ein elektrisches Feld
beschleunigt und anschlieffend in einem Massenspektrometer analysiert. Durch das kon-
tinuierliche Sputtern wird immer mehr Material von der Probe abgetragen, wodurch die
Tiefenverteilung des Wasserstoffs gemessen werden kann. Da bei einer SIMS-Messung
nur ionisierte Atome detektiert werden kénnen, muss das eigentliche Messsignal zur Be-
stimmung der absoluten Konzentration materialspezifisch kalibriert werden. Die SIMS-
Messungen wurden durch einen externen Dienstleister durchgefiihrt. Die Auflésungsgren-
ze lisst sich durch den Einsatz des Wasserstoffisotops Deuterium (*H) statt reinem Was-
serstoff (1H) entscheidend von etwa 1x 10 cm™ auf bis zu 1 x 10'6 cm ™3 verbessern [94],
da das entsprechende Hintergrundsignal aufgrund des seltener natiirlich vorkommenden

2H deutlich geringer ist.
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Abbildung 3.5: Verlauf des Widerstandes (oben) und der daraus berechneten Anderung
in der GaH-Paarkonzentration (unten). Zunéchst im Dunkeln bei 180°C
zur GaH-Paarbildung. Anschlieffend werden die Paare bei 300°C und
einer Beleuchtung von etwa 2 Sonnen wieder aufgelost. [GaHJiie und
[Ho]init ergeben sich aus den durch die entsprechenden Pfeile gekenn-
zeichneten Hiibe.
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Optische Glimmentladungsspektroskopie

Nach einem #hnlichen Prinzip funktioniert auch die optische Glimmentladungsspektro-
skopie (GDOES: Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy). Hierbei wird ein Ar-
gonplasma zwischen einer Anode und der Probe geziindet. Die im Plasma enthaltenen
Ar"-Tonen sputtern Atome aus der Probe. Diese sind aufgrund des Plasmas energetisch
angeregt und geben iiberschiissige Energie in Form von Photonen ab. Diese fiir ein Ele-
ment charakteristischen Wellenléngen werden anschlieffend dispersiv aufgespalten und
auf jeweils einen Detektor fokussiert, welcher die Strahlungsintensitét misst. Die Tiefen-
information bei der Messung kommt dadurch zu Stande, dass durch den Sputterprozess
Stiick flir Stiick Material von der Probe abgetragen wird. Die Tiefe ist somit propor-
tional zur Messdauer und kann durch Bestimmung der Kratertiefe nach Abschluss der

GDOES-Messung durch ein entsprechendes Messverfahren kalibiriert werden.

3.3 Weitere Charakterisierungsmethoden

3.3.1 Lebensdauermessungen

Werden durch optische Anregungen zusétzliche Ladungstriger im Silizium erzeugt, fiihrt
dies zu einer Erhéhung der elektrischen Leitfahigkeit. Dabei gilt fir die fiir die zusatz-
lichen Ladungstriager An = Ap, wobei An fiir die Konzentration der angeregten Elek-
tronen und Ap fiir die der Lécher steht. Durch die Verwendung einer Spule, welche
unterhalb der Probe platziert wird, lasst sich die Leitfdhigkeit induktiv und somit ohne
die Notwendigkeit einer elektrischen Kontaktierung der Probe messen. Die Messungen
zur Bestimmung der Lebensdauer werden an einem ,,Sinton Instruments Lifetime Tester
WCT-120 durchgefiihrt. Dabei werden zuséatzliche Ladungstriager durch einen Blitz an-
geregt und die darauf folgende Reaktion der Leitfdhigkeit der Probe gemessen, woraus
An bestimmt wird |95, 96]. Fiir die effektive Lebensdauer der Minoritédtsladungstréger

Teff gilt im generalisierten Fall [97]:

An(t)

Gt — dAdri(t) :

Teff (An) = (3.17)
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Unter der Annahme, dass die Lebensdauer deutlich kiirzer als die Anderung der Beleuch-
tungsintensitat ist, lasst sich Gleichung (3.17) vereinfachen. Dabei ist die Generation G

zu jeden Zeitpunkt ndherungsweise konstant [97].

An

Teff(An) = G

(3.18)

Dabei spricht man von der sogenannten quasi-Gleichgewichtszustand Photoleitfahigkeits-
Messung, welche in der Regel mit dem Englischen Namen Quasi Steady State Photocon-
ductance (QSSPC) bezeichnet wird.

Werden Proben mit hoher Ladungstrigerlebensdauer nur mit einem sehr kurzen Blitz
angeregt, ist es ausreichend nur den Abfall von An zuriick in den Gleichgewichtszustand

zu betrachten. Dabei wird G = 0 angenommen. Es gilt [97]:

dAn(t)
dt

Tet(An) = — (3.19)

Man spricht in diesem Fall von der sogenannten transienten Messung.

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen der Lebensdauer der Minoritétsladungs-
trager wurden alle bei der Temperatur der jeweiligen Degradation durchgefiihrt. Dafiir
wird ein spezieller Aufbau verwendet, in dem die Induktionsspule zur Leitfahigkeitsmes-
sung in eine Heizplatte eingelassen ist. Durch diese wird die Probe auf der gewiinschten

Temperatur gehalten.

3.3.2 Ellipsometrie

Die Ellipsometrie ist ein Messverfahren zur Untersuchung optischer Eigenschaften von
diinnen Schichten. Mit ihr lassen sich beispielsweise wellenldngenabhéngige Brechungs-
indices und Schichtdicken bestimmen. Dafiir wird linear polarisiertes Licht mit Anteilen
senkrecht und parallel zur Einfallsebene an der Probe reflektiert und die Phasenverschie-
bung A sowie das Verhéltnis zwischen den Amplituden ¥ der beiden Polarisationsrich-
tungen iiber einen Wellenldngenbereich gemessen. Um aus den Messwerten fiir A und ¥
nun die optischen Parameter der Schicht zu erhalten, wird die Probe durch ein mathe-
matisches Modell beschrieben. Die optischen Parameter des Modells werden daraufhin

an die Messwerte fiir A und ¥ angefittet.
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Abbildung 3.6: Verwendetes Schichtmodell zur Bestimmung der Dicke und des Bre-
chungsindex der SiNy:H-Schicht mittels Ellipsometrie.

In dieser Arbeit soll die Ellipsometrie dafiir verwendet werden, um SiNy:H-Schichten
zu charakterisieren. Das hierfiir verwendete Modell ist in Abbildung 3.6 zu sehen. Die
Parameter fiir das Silizium und die darauf aufgewachsene, wenige Nanometer dicke SiO,-
Schicht sind im Auswertungsprogramm V.A.S.E fiir Windows enthalten. Die Parameter
fir die SiO,-Schicht wurden auch von Herzinger et al. [98| verdffentlicht. Die SiNy:H-
Schicht wird durch einen Tauc-Lorentz-Oszilator [99] modelliert, woraus insbesondere die
Schichtdicke und der Brechungsindex als Parameter bestimmt werden. Die Rauheit der
Oberflache wird ndherungsweise als effektives Medium durch eine gleichteilige Mischung
von Siliziumnitrid und Vakuum beschrieben [100, 101], dessen Dicke sich aus dem Fit

ergibt.

3.4 Degradation bei konstanter Injektion

Typischerweise werden die Proben in Degradationsexperimenten, wie sie auch in dieser
Arbeit durchgefiihrt werden, mit handelsiiblichen Halogenstrahlern beleuchtet. Vorteil-
haft dabei sind insbesondere die vergleichsweise geringen Materialkosten und die einfache
Handhabung. Aufierdem ist das durch die Halogenlampen emittierte Spektrum eines ther-
mischen Strahlers dem Spektrum der Sonne dhnlich, was die Relevanz der entsprechenden

Experimente fiir eine Anwendung in der Industrie erhéht.
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Da sich die Lichtintensitdt der Halogenstrahler nicht verédndern ldsst, ohne auch dessen
Spektrum nach dem Wien’schen Verschiebungsgesetz zu veréndern, findet solch ein De-
gradationsprozess dann bei einer konstanten Beleuchtung statt. Das heifst, es wird zu
jedem Zeitpunkt die selbe Menge an Uberschussladungstriigern im Silizium erzeugt. Auf-
grund der abnehmenden Lebensdauer der Minoritatsladungstriger durch die Bildung des
LeTID-Defektes kommt es bei konstanter Ladungstragergeneration also zu einer Abnah-
me der Uberschussladungstrigerkonzentration An iiber den Verlauf des Degradations-
prozess. Da die Bildung des LeTID-Defekts jedoch von der Ladungstragerdichte abhéangt
[10], ist eine Anderung dieser withrend der Defektbildung hinderlich fiir eine saubere
Auswertung. Um dieses Verhalten zu minimieren und die Parameter wiahrend der Degra-
dation konstant zu halten, kommt in dieser Arbeit die von Graf et al. [102] entwickelte
Methode der sogenannten isoinjektiven Degradation zum Einsatz. Dabei wird die Probe
nicht mithilfe von Halogenlampen, sondern durch einen Laser mit einer Wellenldnge von
805 nm beleuchtet. Hier kommt ein Compact Evolution 150 von DILAS zum Einsatz,
dessen Strahl auf eine Fliche von 6 cm x 6 cm aufgeweitet wird, um die Probe vollflichig
zu beleuchten. Die optische Ausgangsleistung des Lasers lasst sich im Bereich von etwa
6 W bis 160 W regeln. Wahrend der Degradation wird die Ladungstragerlebensdauer in
regelméfigen Abstdnden wie in Abschnitt 3.3.1 ermittelt. Aufgrund der Temperaturab-
hangigkeit der Lebensdauer muss dies ebenfalls bei der Degradationstemperatur stattfin-
den. Anhand des ermittelten Werts fiir 7.4 und der Kalibration des Lasers, welche durch
eine Referenzzelle ermittelt wird, wird anschliefsend die Laserleistung so eingestellt, dass
An auf dem gewilinschten Wert bleibt. Nachteil dieser Methode ist zum einen der deutlich
komplexere Aufbau des Lasers im Vergleich zu den Halogenstrahlern. Weiterhin ist der
Messprozess darauf ausgelegt, dass immer nur eine Probe gleichzeitig behandelt werden
kann, da die Beleuchtungsintensitét spezifisch auf die Lebensdauer der Probe eingestellt
werden muss. Dies flihrt zu einem hohen zeitlichen Aufwand insbesondere bei Messreihen

mit vielen Proben.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Korrelation zwischen LeTID und Wasserstoff

Wie in Abschnitt 2.4 beschrieben, ist es bereits bekannt, das Wasserstoff, welcher wéh-
rend des Feuerschritts aus der SiNy:H-Schicht in das Silizium gelangt, einen entscheiden-
den Einfluss auf die Bildung des LeTID-Defekt hat |7, 82|. Ziel dieses Kapitels ist nun,
einen quantitativen Zusammenhang zwischen der maximalen Lebensdauer-dquivalenten
Defektdichte ANjeq max sowie den Konzentrationen der Wasserstoffspezies [GaH]ini;, und
[Ho]init in Gallium-dotiertem Silizium zu etablieren. Dafiir werden Proben mit verschie-
denen Wasserstoffkonzentrationen hergestellt und diese jeweils anschliefend isoinjektiv
degradiert (sieche Abschnitt 3.4). Unter der Annahme, dass die Defektbildung mit kon-
stanter Rate Rgeg ablauft, werden die Messdaten der Lebensdauer mit der Exponential-

funktion
7(t) = AT - exp(—Rgeg - t) + ¢ (4.1)

als Losung einer Differenzielgleichung erster Ordung angefittet, um 7(t = 0) = A7 +c als
Referenzwert der Lebensdauer fiir die Berechnung von ANjeq mittels Gleichung (2.14) zu

erhalten. ANjeq max ergibt sich dann als Fitparameter durch die Anpassung der Gleichung
A]\fleq(t) = A]Vleq, max ° (exp(_Rdeg ’ t) - 1) (42)

an die entsprechenden Daten fiir ANjoq. Der Verlauf der Lebensdauer, ausgewertet bei ei-
ner Ladungstrigerinjektion von 1,5 x 10'® cm ™3 und der daraus berechneten Defektdichte

wahrend einer beispielhaften Degradation ist in Abbildung 4.3 dargestellt.

4.1.1 Variation der Feuertemperatur

Bei der kurzzeitigen Hochtemperaturbehandlung durch den Feuerschritt wahrend der
Probenpréaparation verlieren die SiNy:H-Schichten Teile des in ihnen gespeicherten Was-
serstoffs an ihre Umgebung [85, 103], welcher dabei auch das Silizium durchdringt [104].
Die Menge an Wasserstoff, welche wahrend des Feuerschritts aus der SiNy:H-Schicht in
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Abbildung 4.1: Beispielhafter Verlauf der Lebensdauer 7o, ausgewertet bei An = 1,5 x
10" ¢cm™3 und der daraus berechneten Lebensdauer-aquivalenten Defekt-

dichte ANjeq wihrend einer Degradation bei 120 °C mit einer konstanten

Ladungstragerinjektion von 1 x 10 ¢cm™3.

das Silizium gelangt, ist abhéngig vom Temperaturprofil des Feuerschritts. Das Tempe-
raturprofil und damit auch der Wasserstoffeintrag wird insbesondere durch die maximale
Temperatur wihrend des Feuerschritts sowie die Abkiihlrate charakterisiert. Dabei fiih-
ren hohe Peaktemperaturen zu einem hohen Verlust an Wasserstoff in der SiNy:H-Schicht
[80, 85|, was einen hoheren Wasserstoffeintrag zu Folge hat. Ein langsames Abkiihlen
fithrt hingegen zu einer geringen Wasserstoffkonzentration [9, 78], da der Wasserstoff in
diesem Fall iiber einen langeren Zeitraum wieder aus dem Silizium entweichen kann. Die-
se Abhiingigkeit soll sich hier zu Nutze gemacht werden, um durch eine Anderung der
Maximaltemperatur im Feuerschritt Proben mit unterschiedlichen initialen Wasserstoff-
konzentrationen herzustellen. Eine Auswahl der hierfiir verwendeten Temperaturprofile
des Giirtelofens ist in Abbildung 4.2 zu sehen. Zur Uberwachung der Temperatur wird
diese auf einem Dummywafer gemessen. Dabei ist wichtig, dass dieser die selben opti-

schen Eigenschaften wie die eigentlichen Prozesswafer aufweist, da ein Unterschied hier
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Abbildung 4.2: Beispielhafte Temperaturprofile des Feuerschritt, gemessen mittels k-Typ
Thermoelement und Temperaturtracker auf einem Wafer fiir eingestellte
Temperaturen von 780 °C, 830 °C und 865 °C. Mithilfe der linearen Fits
an der abfallenden Flanke nach der Maximaltemperatur wird die jeweilige
Abkiihlrate bestimmt. Die Abhéngigkeit der Abkiihlrate von der Maxi-
maltemperatur ist in dem kleinen Plot dargestellt.

zu einer verdnderten Einkopplung von Strahlung fiihrt, wodurch die Erwdrmung des Wa-
fer verdndert werden kann. Zur Temperaturmessung wird auf der Probenoberseite des
Dummywafers ein Typ-k Thermoelement zentriert und der Temperaturverlauf wahrend
des Feuerschritts aufgezeichnet. Die Abkiihlrate wird durch einen linearen Fit auf der
abfallenden Flanke in einem festen Bereich kurz nach dem Maximum bestimmt. Diese
nimmt Werte zwischen 85 Ks™! im Falle der niedrigsten und 105 K s~! bei der héchsten

Peaktemperatur an.

Vorangegangene Experimente haben gezeigt, dass die Temperaturverteilung auf einem
Wafer wihrend des Feuerschritts nicht homogen ist, was zur Folge hat, dass der Wasser-
stoffeintrag und damit auch das Degradationsvermégen an verschiedenen Punkten auf
einem Wafer unterschiedlich hoch ist [78]. Um mdglichst homogene Proben zu erhal-

ten, werden nach dem Feuerschritt jeweils zwei 5cm x 5cm grofe Proben symmetrisch
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aus dem mittig vorderen Teil jedes Wafers geschnitten, sodass eine moglichst konstante
Temperaturverteilung gewédhrleistet ist. Durch Messungen der Temperatur auf der Wa-
feroberseite mit einem Thermoelement vom Typ k und einem Temperaturtracker konnte
beobachtet werden, dass die gemessene Peaktemperatur wahrend des Feuerschritts bei
Prozessen mit den selben Parametern iiber ein Intervall von teilweise mehr als 15 K Breite
streut. Um solche Variationen zu beriicksichtigen, werden immer mehrere Wafer fiir eine
bestimmte Peaktemperatur und den damit einhergehenden Wasserstoffgehalt prozessiert

und gemessen.

Die zwei Schwesterproben aus dem selben Wafer werden jeweils zum einen dafiir ver-
wendet, um wie in Abschnitt 3.2.2 beschrieben die initiale Wasserstoffkonzentration zu
bestimmen. Die jeweils andere Probe wird zur Bestimmung von ANjeq max isoinjektiv
mit An = 10" cm™3 bei einer Temperatur von 120°C degradiert. Die Ergebnisse fiir
ANieq, max und die initialen Konzentrationen der Wasserstoffspezies [Ho]ini; und [GaH]in¢
in Abhéngigkeit der Peaktemperatur wéhrend des Feuerschritts sind in Abbildung 4.3
dargestellt. Die in Abbildung 4.3 eingezeichneten Fehlerbalken in den Temperaturmes-
sungen kennzeichnen jeweils das Intervall der maximalen Temperaturen auf der Wafer-
oberseite, die bei mehreren Kontrollmessungen unter identischen Bedingungen auf einem
Dummy-Wafer vor und nach dem eigentlichen Prozessschritt gemessen wurden. Der ei-
gentliche Datenpunkt ist am arithmetischen Mittel dieser Messungen eingezeichnet. Die
Streuung in den Werten fiir Defektdichte und Wasserstoffkonzentration bei der selben
Temperatur wird, wie oben beschrieben, vor allem der Inhomogenitét des Feuerofens zu-
geschrieben. Dennoch lasst sich fiir héhere Temperaturen ein Trend sowohl zu héheren
maximalen Defektdichten als auch grofseren Konzentrationen beider Wasserstoffspezies
erkennen. Dieser Trend verlduft in allen drei Fallen dhnlich mit einer zunéchst geringen

Steigung, welche dann aber bei Temperaturen oberhalb von 760 °C steiler wird.

Veranderung des Wasserstoffgehalts in der Siliziumnitridschicht

Die durch den Feuerschritt hervorgerufenen Verdnderungen in der SiNy:H-Schicht kdn-
nen, insbesondere im Hinblick auf den Wasserstoffgehalt, gut durch spektroskopische
Messungen im Infrarotbereich mittels FTIR untersucht werden. Hierfiir werden die Si-

L sowie der

gnale der Vibrationsmoden der Silizium-Wasserstoffbindung bei 2160 cm™
Stickstoff-Wasserstoffbindung bei 3350 cm ™! betrachtet [84]. Damit der reine Einfluss der
SiNy:H-Schicht ungestort vom Si-Volumen betrachtet werden kann, wird von den FTIR-
Spektren eine Referenzmessungen an unbeschichtetem Material abgezogen. Hierfiir wurde

die SiNy:H-Schicht mithilfe von Flusssdure zuriickgedtzt. Anschliefend wird die Absorp-
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Abbildung 4.3: Einfluss der Peaktemperatur wéhrend des Feuerschritts auf ANjeq, max
und die Konzentration der zwei Wasserstoffspezies (unten). Die Unsi-
cherheitsbalken der Temperatur kennzeichnen die Spanne zwischen der
minimalen und der maximalen gemessenen Temperatur, der Datenpunkt
selber ist am arithmetischen Mittel eingezeichnet.

tion auf die mittels Ellipsometrie bestimmte Dicke der Nitridschichten normiert und eine
Korrektur des Untergrundes durchgefiihrt. Dafiir wird die Umgebung der Vibrationsmo-
den jeweils quadratisch angefittet und dieser Fit abgezogen. Die Bindungskonzentration
ist dann proportional zur mittels numerischer Integration bestimmten Flache unter dem

entsprechenden Peak.

Die Grofse dieser Flachen, getrennt dargestellt fiir N-H und Si-H Peaks in Abhéngigkeit
der Feuertemperatur ist Abbildung 4.4 zu entnehmen. Zusétzlich ist hier eine Vergleichs-
messung an einer nicht gefeuerten Probe zu sehen. Im Falle der Si-H Bindung ist die
Flache unter dem Peak und damit die Bindungskonzentration sowohl im ungefeuerten

Zustand als auch fiir alle Feuertemperaturen relativ konstant. Es ist jedoch auffallend,
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dass es eine breite Streuung zwischen den bei der selben Temperatur gefeuerten Proben
gibt. Diese Streuung ist in den Daten zur N-H Bindung ebenfalls &hnlich stark aus-
gepragt. Jedoch ist hier ein deutlicher Unterschied zwischen der ungefeuerten und den
gefeuerten Proben zu erkennen. Dies zeigt, dass die SiNy:H-Schicht wéhrend des Feu-
erschritts Wasserstoff verliert, welcher sich anschliefend im Silizium ablagern kann. Die
hier gezeigten Messungen legen nahe, dass dieser Wasserstoff hauptséachlich durch die
Auflésung der N-H Bindung im SiNy:H freigesetzt wird. Einen Trend, dass bei hoheren
Feuertemperaturen mehr Wasserstoff aus dem SiNy:H entweicht [80] ist im Falle der N-
H Bindung moglicherweise schwach sichtbar, ldsst sich aber aufgrund der ausgeprigten

Streuung nicht mit der notigen Sicherheit bestatigen.

In einem weiteren Schritt ldsst sich die Gesamtwasserstoffkonzentration im SiNy:H be-
stimmen. Dafiir werden die Flachen unter den Peaks jeweils mit einem entsprechenden
Faktor zur Kalibrierung [84] gewichtet und addiert. Die daraus resultierenden Werte
sind in Abbildung 4.5 iiber der maximalen Feuertemperatur dargestellt. Auch hier ist
lediglich ein Abfallen der Konzentration beim Vergleich zwischen den gefeuerten und
der ungefeuerten Proben zu erkennen, ein moglicher abfallender Trend unter den gefeu-
erten Proben ist auch hier nicht erkennbar. Vergleicht man die absoluten Zahlen der
Gesamtwasserstoffkonzentration im Silizium aus Abbildung 4.3 mit dem durch den Feu-
erschritt aus der SiNy:H-Schicht entwichenen Wasserstoff, so stellt man fest, dass nur
ein sehr geringer Anteil von etwa 0,3 %0 des Wasserstoffs aus der SiNy:H-Schicht in das
Silizium gelangt. Dieser ergibt sich, wie hier beispielsweise fiir hohe Feuertemperaturen
abgeschétzt, dadurch, dass aus der SiNy:H-Schicht mit einer Dicke von 2 x 60 nm die Was-
serstoffkonzentration wie in Abbildung 4.5 zu sehen um etwa 1 x 10?2 cm™2 abnimmt.
Der Zuwachs der Gesamtwasserstoffkonzentration in der 160 pm groflen Probe betragt

hingegen ungefiihr 2 x 10'° cm™3 (siehe Abbildung 4.3). Daraus ergibt sich:

Ang(Si)  160pm-2 x 10 cm ™
Ang(SiNy : H)  2-60nm-1 x 1022 cm™—

7 ~ 0,27 Yoo (4.3)

Die in diesem Abschnitt prasentierten Ergebnisse der FTIR-Messungen weisen eine, auch
im Vergleich mit den in Abbildung 4.3 dargestellten Ergebnissen vergleichsweise grofie
Streuung zwischen den einzelnen Werten auf. Diese tritt insbesondere auch bei Proben
auf, die gleichzeitig gefeuert wurden und die somit einem @hnlichen Temperaturprofil im
Feuerofen ausgesetzt waren. Zur Erklarung dieses Verhaltens gibt es mehrere Moglich-
keiten: Zum einen kann die Abscheidung der SiNy:H-Schicht bezichungsweise die Was-

serstoffkonzentration in dieser zwischen den einzelnen Proben bereits so inhomogen sein,
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Abbildung 4.4: Fldche der unter den Absorptionspeaks der Si—H beziehungsweise N—H
Bindungen als Maf fiir die jeweilige Bindungskonzentration in der Si-
liziumnitridschicht. Der Wasserstoff, welcher wéihrend des Feuerschritts
aus der SiNy:H-Schicht entweicht, entstammt demnach hauptséchlich der

Auflésung der N—H Bindung.

dass allein dadurch die Unterschiede in den FTIR-Messungen erklart werden konnen.
Dagegen spricht jedoch, dass die mittels Ellipsometrie gemessenen Schichtdicken nur um
etwa £5nm voneinander abweichen. Variationen des Brechungsindex wurden ebenfalls
nicht festgestellt. Auch die Tatsache, dass die Nitridabscheidung bei allen Proben gleich-
zeitig erfolgt ist, macht einen entsprechende Variation unwahrscheinlich. Weiterhin kann
diese Streuung auch eine Folge der bekannten und bereits weiter oben beschriebenen
Inhomogenitéaten im Feuerprozess sein und durch eine Schwankung im Temperaturprofil
hervorgerufen werden. Aufserdem besteht auch die Moglichkeit, dass die Abweichungen
nicht durch eine Anderung der Bindungkonzentration, sondern als ein Artefakt der FTIR-

Messung erklart werden konnen.

4.1.2 Abhangigkeit der Defektdichte von der Wasserstoffkonzentration

In einem néchsten Schritt sollen nun die Ergebnisse der Probenpaare aus jedem Wafer

miteinander verkniipft werden. Dafiir werden in Abbildung 4.6 die initialen Konzentratio-

42



1 1 1 1
_ = |
«
S
(6]
8
o 55F -
-~ —H
X
5 5
'..(% B B -
‘E 5 - l—I—||_..|
@
N HEH
é —p— e
545} o .
Iz —a— o
0} —H —m .
2 —a-
= 4l - 1

HEH
1 1 1 1
ungefeuert 720 760 800

Maximale Feuertemperatur [°C]

Abbildung 4.5: Mittels FTIR-Messung ermittelter Wasserstoffgehalt der SiNy:H-Schicht.
Die Berechnung des Wasserstoffgehalts erfolgt nach Landford und Rand
[84].

nen an GaH-Paaren und Hs-Dimeren iiber der entsprechenden maximalen Lebensdauer-
aquivalenten Defektdichte aufgetragen. Auf den ersten Blick steigt die initiale Konzen-
tration beider Wasserstoffspezies linear und mit dhnlicher Steigung mit ANVjeq, max an. Im
Fall von [Halinit startet der lineare Trend ungefdhr im Ursprung. Bei [GaH]init hingegen
ist der y-Achsenabschnitt um etwa 3 x 10" ¢cm™ zu hoheren [GaH]ipit hin verschoben.
Das wiirde bedeuten, dass eine Konzentration von bis zu 3 x 10" cm™3 GaH-Paaren im

Silizium vorhanden sein kann, ohne dass eine Degradation beobachtet wird.

Die Tatsache, dass es solch einen Grundstock an GaH-Paaren gibt, welche nicht zur
Bildung des LeTID-Defekts beitragen, scheint unrealistisch. Bei den Wasserstoffdimeren
hingegen ist keine Verschiebung des Trends zu beobachten. In guter Naherung verlduft
die Trendlinie durch den Ursprung. Aus diesem Grund liegt die Vermutung nahe, dass
[HaJinit fur die Ausbildung des LeTID-Defekts benotigt wird. Dies bestétigt eine entspre-
chende Vermutung, welche bereits von Hammann et al. [57] gedufert wurde. Aukerdem

lasst sich wie im folgenden Abschnitt 4.1.3 beschrieben das Verhalten von [GaH]i,i als
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Abbildung 4.6: Abhéngigkeit der initialen Konzentrationen der Wasserstoffspezies [Ha]init
und [GaH]iy;, von der maximalen Lebensdauer-aquivalenten Defektdichte
ANieq, max- Fiir [Holini¢ wird ein linearer Zusammenhang angenommen
(blaue Kurve), der Verlauf fiir [GaH]init (rote Kurve) folgt dann aus den
Uberlegungen zum variablen Verhiltnis zwischen [GaH]inge und [Halinit
aus Abschnitt 4.1.3.

Folge des linearen Zusammenhangs zwischen ANieq max und [Haolini¢ erkléren. Dieser ist

in Abbildung 4.6 bereits als rote Kurve eingezeichnet.

4.1.3 Verhiltnis zwischen den Konzentrationen der Wasserstoffspezies

Der initiale Gesamtwasserstoffgehalt [H]yes, welcher direkt nach dem Feuerschritt im Si-
lizium vorhanden ist, setzt sich sowohl aus GaH-Paaren als auch aus He-Dimeren zusam-

men. Es gilt daher also
[H]ges = [GaH]init + 2 x [HQ]init- (44)

Dabei sind [GaH]ipi¢ und [Hso]inie nicht unabhéngig voneinander. Vielmehr bildet sich

zwischen den beiden Wasserstoffspezies ein Gleichgewicht aus, in dem der Anteil der
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Abbildung 4.7: Abhéngigkeit des Anteils initialer Gallium-Wasserstoff-Paare vom gesam-
ten Wasserstoffgehalt. Als Vergleich zu Bor-dotiertem Material sind ent-
sprechende Messwerte von Winter et al. [105] so wie eine theoretisch
berechnete Kurve von Voronkov und Falster [48] eingezeichnet.

jeweiligen Spezies von weiteren Faktoren wie insbesondere der Gesamtwasserstoffkonzen-
tration [H]ges abhéngt. Das entsprechende Verhalten im Fall von Galliumdotierung ist,
anhand der Daten aus dem vorherigen Abschnitt, in Abbildung 4.7 dargestellt. Hier ist
der Anteil der GaH-Paare f = [GaH]init/[H]ges in Abhéngigkeit des Gesamtwasserstoff-
gehalts [H]ges zu sehen, welcher mit zunehmendem Gesamtwasserstoffgehalt von etwa 0,8
auf einen Grenzwert von etwa 0,4 absinkt. Zusétzlich zu den Daten ist in Abbildung 4.7

ebenfalls die empirisch ermittelte Funktion

1—-d
exp(b - [H]Z.)

ges

f([H]ges) = (4.5)
dargestellt, welche das Verhalten des Quotienten f = [GaH]init/[H]ges modellieren soll.
Die Parameter b und d in Gleichung (4.5) werden hierfiir entsprechend angepasst. Obwohl
die Daten gut durch Gleichung (4.5) beschrieben werden kénnen, ist der exakte Verlauf

014

bei Wasserstoffkonzentrationen < 4 x 1014 em™ aufgrund fehlender Daten in diesem Be-

reich lediglich eine Vermutung. Es ist jedoch offensichtlich, dass [GaH]init/[H]ges nicht
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grofer als eins werden kann.

Der Einfluss weiterer Faktoren neben der Gesamtwasserstoffkonzentration auf den Anteil
der Paare ist bislang noch nicht untersucht. Naheliegende Abhéngigkeiten gibt es bei-
spielsweise beziiglich des Dotierstoffs: Der Verlauf des Anteils der Paare in Abhéngigkeit
des Gesamtwasserstoffs bei Gallium-Dotierung ist dem im Fall von Bor-Dotierung dhn-
lich, jedoch sind in Gallium-dotiertem Silizium deutlich mehr Paare vorhanden. Auch eine
Abhéngigkeit des Quotienten von der Konzentration des entsprechenden Dotierstoffs ist
naheliegend. Moglicherweise spielt auch der Feuerschritt, insbesondere mit der Abkiihl-
rampe eine wichtige Rolle, da hier eine Ausdiffusion von Wasserstoff aus dem Silizium
stattfindet [78]. Uber die Abkiihlraten der im Rahmen dieser Arbeit hergestellten und
gemessenen Proben gibt es jedoch keine direkte Kontrolle, da diese insbesondere durch
unterschiedliche Maximaltemperaturen bei gleicher Durchlaufgeschwindigkeit durch den
Giirtelofen bestimmt werden. Fiir die in dieser Arbeit verwendeten Temperaturen un-
terscheiden sich die Abkiihlraten um bis zu 20 Ks~!. Weiterhin ist auch zu beachten,
dass Wasserstoff iiber verschiedene Reaktionen aus der SiNy:H-Schicht freigesetzt wird
und somit zunéchst atomar oder als Ho-Dimer vorliegen kann [85, 106, 107]. Dies unter-
streicht ebenfalls, dass das Verhéltnis zwischen den initialen Konzentrationen [GaH]iy;t
und [Hs]inis aufgrund von unterschiedlich schnell ablaufenden Reaktionen durch das Tem-

peraturprofil des Feuerschritts beeinflusst werden kann.

Vergleich mit Bor-Dotierung

In Abbildung 4.7 sind zusétzlich zu den im Rahmen dieser Arbeit ermittelten Daten
aus Gallium-dotiertem Silizium zum Vergleich auch Daten fiir den Anteil der Akzeptor-
Wasserstoff-Paare in Bor-dotiertem Material dargestellt. Dies sind zum einen experimen-
tell ermittelte Daten von Winter et al. [108| sowie eine theoretisch bestimmte Kurve von
Voronkov und Falster [48], welche untereinander gut in Ubereinstimmung gebracht wer-
den konnen. Verglichen mit Gallium-Dotierung ist der Anteil der Akzeptor Wasserstoff-
Paare in Bor-dotiertem Silizium im hier betrachteten Fall deutlich geringer. Dass sich in
Gallium-dotiertem Silizium ein groferer Anteil des Wasserstoffs an die Akzeptoren bin-
det, kann auch mit der geringern Aktivierungsenergie der Paarbildung verglichen mit Bor
[58] zusammenhéngen. Als Konsequenz, dass in Gallium-dotiertem Silizium ein groferer
Anteil des Wasserstoffs eine Paarbindung mit dem Akzeptor eingeht, steht hier auch
weniger Wasserstoff in Form von Hy zur Verfiigung. Da jedoch die Wasserstoff-Dimere

und nicht die Akzeptor-Wasserstoff-Paare relevant fiir die Defektbildung sind, kann dies
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erkldaren, warum es unter den entsprechenden Bedingungen zu einer stiarker ausgeprégten

Degradation in Bor-dotiertem Material kommen kann [68].

Abhangigkeit zwischen Paarkonzentration und maximaler Defektdichte

Ausgehend von der Annahme aus Abschnitt 4.1.2, dass der Defekt linear mit [Ha]init
skaliert, also ANjeq max o [Halinit, lésst sich nun mit Hilfe der Gleichung (4.4) eine
Abhéngigkeit zwischen ANjeq max und [GaH]ini; herstellen:

1
ANIEOL max X 5 ([H]ges - [GaH]init) . (4.6)

Unter Einbezug des Verhaltnisses f = [GaH]init/[H]ges vereinfacht sich dies zu
1 -1
ANleq, max X §[GaH]init (f - 1) ) (47)

woraus sich schlussendlich folgende, bereits in Abbildung 4.6 dargestellte Abhéngigkeit
zwischen [GaH]init und ANjeq max ergibt:

f ) A]\'fleq,max
a-f

Das Verhéltnis f wird dabei durch die in Abbildung 4.7 dargestellte empirische Funktion

bestimmt. Der resultierende Verlauf von [GaH]ini; in Abhéngigkeit von ANjeq max star-

[GaH]init XX (4.8)

tet nun ebenfalls am Ursprung. Dies ist eine Folge davon, dass f so gewéhlt wird, dass
es fiir kleine Wasserstoffkonzentrationen gegen eins lauft. Anschliefend steigt die Kurve
zunéchst steil an bevor sie abflacht und anndhernd linear verlduft. In diesem Bereich
mittlerer Wasserstoffkonzentrationen stimmt der hier berechnete Verlauf relativ gut mit
den gemessenen Datenpunkten iiberein. Bei Defektdichten von etwa 5ms™' knickt die
berechnete Kurve nach oben ab. Insbesondere zum letzten Datenpunkt bei etwa 8,5 ms™!
gibt es eine grofe Abweichung. Diese ist jedoch auch bei [Hajinit und der dazugehorigen
Trendlinie der Fall. Da es im Bereich hoher Defektdichten beziehungsweise Wassserstoff-
konzentrationen keine weiteren Datenpunkte gibt, lassen sich keine belastbare Aussagen

treffen.

Die in diesem Abschnitt prasentierten Daten zeigen, dass ein Feuerschritt bei moglichst
niedrigen Temperaturen in doppelter Hinsicht vorteilhaft fiir die Vermeidung von LeTID
ist. Zunéchst reduziert eine geringe Maximaltemperatur wahrend des Feuerschritts den

Wasserstoffeintrag aus der SiNy:H-Schicht. Je geringer die Konzentration von Wasserstoff
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im Silizium ist, desto mehr wird die Bildung von GaH-Paaren bevorzugt. Diese Spezies

tragt, im Gegensatz zu den Ho-Dimeren jedoch nicht direkt zur Defektbildung bei.

4.2 Einfluss der Degradationsbedingungen

In dem vorangegangenen Abschnitt dieser Arbeit wurde eine Korrelation zwischen der
initialen Konzentration zweier Wasserstoffspezies und dem Degradationsvermogen einer
Probe, quantifiziert durch die maximale Lebensdauer-aquivalente Defektdichte ANjeq, max
etabliert. Dabei wurden bisher nur die initialen Konzentrationen [GaH]init und [Holinit
direkt nach dem Feuerschritt betrachtet. Es ist jedoch bereits bekannt, dass es unter
entsprechenden Bedingungen beziiglich Temperatur und Beleuchtung zu einer Bildung
oder Auflésung der GaH-Paare kommen kann [6, 58]. Sollte diese Dynamik in signi-
fikantem Ausmafl auch unter den in Abschnitt 4.1 gewéhlten Degradationsbedingungen
(An =1x10 cm™3, T = 120 °C) auftreten, kann dies zu einer Verinderung der Konzen-
trationen beider Wasserstoffspezies fiihren, was wiederum den Degradationsprozess und
ANieq, max beeinflusst. Aus diesem Grund soll nun das Verhalten der Paarkonzentration
wéahrend der Degradation sowohl bei unterschiedlichen Injektionen als auch bei verschie-
denen Temperaturen untersucht werden. Durch die Untersuchungen der Degradation in
einem weiten Bereich an Injektionen und Degradationstemperaturen kénnen ebenfalls
weitere Erkenntnisse {iber den Defekt wie die Injektions- und Temperaturabhéngigkeit
gewonnen werden. Aus letzterer ldsst sich im Anschluss die Aktivierungsenergie berech-

nemn.

Um Defektdichte und GaH-Paarkonzentration wiahrend der Degradation miteinander zu
verkniipfen, wird nun wéhrend dieser nach jeder Messung der Lebensdauer auch der Wi-
derstand der Probe gemessen. Aus der Anderung dieser Widerstéinde iiber den Verlauf
der Degradation kann, wie in Abschnitt 3.2.2 beschrieben, auf die Anderung der Kon-
zentration der GaH-Paare geschlossen werden. Diese Messungen werden bei 120°C im
Dunkeln sowie fiir Injektionen zwischen 7,5 x 1014 em ™ und 1 x 10’7 cm ™2 durchgefiihrt.
AuRerdem wird bei einer Injektion von 1 x 10 cm™3 die Temperatur zwischen 100°C
und 180 °C variiert.

4.2.1 Einfluss der Injektion

Zunachst soll der Einfluss der Ladungstragerinjektion auf die LeTID-Defektdichte A Njeq
untersucht werden. Hierflir wurden die Proben bei jeweils einer Injektion zwischen 7,5 x

10" ¢cm™3 und 3,6 x 106 em ™3 und einer Temperatur von 120°C degradiert. Zusétzlich
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wurde eine Probe ohne Beleuchtung bei einer Temperatur von ebenfalls 120 °C behandelt.
Dafiir wird die Lebensdauer im Verlauf der Degradation gemessen und bei einer Injektion
von An = 1,5 x 10'5 ecm ™3 ausgewertet. AnschlieRend wird die Lebensdauer-dquivalente
Defektdichte nach Gleichung (2.14) bestimmyt.

Der Verlauf der Defektdichte entsteht aus der Uberlagerung der Degradations- und
der Regenerationsprozesse, welche jeweils durch eine Exponentialfunktion mit der Rate

Rreg/deg
kann. So erhalt man

und dem mit der Amplitude skalierenden Vorfaktor N, beschrieben werden

eg/deg

A]Vleq = Ndeg : eXp(_Rdeg : t) - Nreg . exp(_Rreg : t) +c (4'9)

als Fitfunktion der Defektdichte, wobei die konstante Verschiebung mit ¢ = Nyeg —
Ngeg s0 gewdhlt wird, dass die aus der Definition der Defektdichte folgende Bedingung
ANieq(0) = 0 erfiillt ist.

Im Fall der im Dunkeln behandelten Probe verdndert sich die Defektdichte iiber den be-
obachteten Zeitraum kaum. Ob hier eine geringe Degradation auftritt, 1asst sich aufgrund
der Streuung der einzelnen Messwerte nicht mit der notwendigen Sicherheit bestimmen.
Messungen an Bor-dotierten Proben legen jedoch auch eine Degradation im Dunkeln mit
einer dhnlichen Amplitude wie unter Beleuchtung nahe. Die entsprechende Degradati-
on [66] wurde jedoch bei einer deutlich hoheren Temperatur von 175°C durchgefiihrt.
Weitere Untersuchungen bei 140°C |71, 109] zeigen eine Degradation im Dunkeln erst
deutlich spéter, aufterhalb des hier betrachteten Bereichs.

Wie im néchsten Abschnitt 4.2.2 gezeigt wird, verschiebt sich die Degradation bei ho-
heren Temperaturen zu fritheren Zeiten und lauft schneller ab. Es ist deshalb moglich,
dass auch im Dunkeln die Temperatur die Geschwindigkeit der Degradation beeinflusst
und somit das Maximum der Degradation aus dem in Abbildung 4.8 betrachteten Bereich
schiebt. Die Moglichkeit, dass es zum Beispiel aufgrund eines fundamentalen Unterschieds
zwischen den Dotierstoffen Bor und Gallium in dem hier dargestellten Fall keine oder nur
eine minimale Degradation auftritt kann aufgrund der vorliegenden Daten jedoch noch

nicht vollstdndig ausgeschlossen werden.

Betrachtet man das Maximum der Degradation in Abhéngigkeit der Injektion, ist zum

einen eine Abnahme der Amplitude als auch eine Verschiebung des Maximums zu frii-
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Abbildung 4.8: Verhalten der Lebensdauer-aquivalenten Defektdichte ANjq und der
[GaH]jpit-Paarkonzentration wiahrend der Degradation bei verschiedenen,
aber jeweils konstanten Injektionen. Eine Probe wurde auflerdem nicht
beleuchtet. Die Temperatur der Degradation betrigt bei allen Proben
120°C. die Auswertung der Defektdichte erfolgt bei 1,5 x 10% cm™3.

heren Zeiten zu erkennen. Ein bei hoheren Injektionen schneller verlaufender Degrada-
tionsprozess wurde ebenfalls von Vargas et. al [71] beobachtet. Dieses Verhalten zeigt,
dass Minoritdtsladungstrager entscheidend an der Defektbildung beteiligt sind [72|. Eine
Anderung im Verhiltnis der Raten Rgeg und Ryeg zueinander [71] kann bei entsprechen-
der Uberlagerung von Degradation und Regeneration eine Abnahme des Maximums in
Abbildung 4.8 grundsétzlich erkldren. Aufgrund fehlender Daten fiir die Regeneration
lasst sich dies allerdings nicht mit Sicherheit darauf zuriickfiihren. Moglich ist aulerdem

eine Injektionsabhéngigkeit des Vorfaktors Ngee, welcher die Amplitude skaliert.

Neben der Defektdichte wurde wihrend des Degradationsprozesses die Anderung der

GaH-Paarkonzentration mittels Widerstandsmessungen bestimmt. Diese steigt fiir alle
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zuniichst betrachteten Injektionen bis 3,6 x 106 cm™3 withrend der gesamten Degrada-
tion kontinuierlich an. Dieser Anstieg ist zunéchst fiir alle Beleuchtungsintensitdten sehr
schwach ausgeprigt. Erst nach einer Behandlungsdauer von mehr als 10%s wird der Ver-
lauf der Kurven steiler. Die nur im Dunklen behandelte Kurve weist hierbei die grofite

0" cm~3 beziehungsweise 1 x 10" cm ™3

Steigung auf. Die mit einer Injektion von 7,5 x 1
behandelten Proben folgen diesem Trend im beobachteten Zeitfenster weitgehend. Bei
hoheren Injektionen gewinnt die Auflésung der GaH-Paare gegeniiber deren Bildung an
Dominanz, was sich durch die Absenkung des Gleichgewichtswert der Paarkonzentration
zeigt [6]. Dieses Verhalten lasst sich in Abbildung 4.8 durch das stérkere Abflachen der
GaH-Konzentration fiir hohere Injektionen erkennen. Es ldsst sich schlussfolgern, dass
insbesondere auch unter den Degradationsbedingungen wie sie bei den Messungen aus
Abschnitt 4.1 verwendet worden sind, die Konzentration der Wasserstoff-Dimere im Sili-
zium wahrend der Degradation nicht durch eine Auflésung der GaH-Paare erhoht wird.
Vielmehr ist das Gegenteil der Fall und die Bildung der GaH-Paare senkt die Konzen-
tration der Dimere. Eine Abnahme der Dimerkonzentration im Silizium ist beziiglich der
Vermeidung von LeTID von Vorteil, da diese, wie in Abschnitt 4.1.2 gezeigt, die relevante
Wasserstoffspezies fiir die Entstehung des LeTID-Defekts ist. Es kann daher sinnvoll sein,
moglichst viele GaH-Paare im Silizium zu erzeugen, um die Ho-Konzentration zu verrin-
gern. Hierbei ist allerdings zu beachten, dass es einen von den Degradationsbedingungen
abhéngigen Gleichgewichtszustand gibt, oberhalb dessen sich die GaH-Paare auch wieder

auflosen konnen.

Temperaturabweichungen bei hohen Injektionen

Zwei weitere Proben wurden unter sehr hohen Injektionen von 7 x 1016 cm™3 beziehungs-
weise 1 x 10’7 cm™3 degradiert. Der Verlauf von ANjeq, max und der Paarkonzentration
wahrend der Degradation ist in Abbildung 4.9 dargestellt. Das Verhalten der Defekt-
dichte folgt hierbei den oben beschriebenen Trends fiir Position und Amplitude des De-
gradationsmaximums. Im Verlauf der GaH-Paarkonzentration zeigt sich allerdings ein
deutlicher Unterschied zu den restlichen Daten. Nach einer Messdauer von etwa 3 x 102 s
ist ein Minimum in der Paarkonzentration zu erkennen, welches fiir eine Auflésung der
GaH-Paare gegeniiber dem Ausgangszustand spricht. Im weiteren Verlauf steigt die Paar-
konzentration wieder an und erreicht am Ende des betrachteten Zeitraums bereits den

Gleichgwichtszustand knapp tiber dem Ausgangszustand.

Messungen der Temperatur auf der Probenoberseite mit einem Typ-k Thermoelement

zeigen jedoch, dass diese deutlich iiber den 120°C liegt, die fiir die Degradation nor-
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Abbildung 4.9: Verlauf von  Defektdichte und initialer  Gallium-Wasserstoff-
Paarkonzentration bei Degradation mit einer Injektion von 7 x 106 cm=3
und 1 x 107 cm™3. Weik gefiillte Datenpunkte markieren Werte, bei
denen die Degradationstemperatur von 120 °C aufgrund starker Beleuch-
tung deutlich {iberschritten wurde. Die gestrichelten Linien dienen der
Ubersichtlichkeit.

malerweise verwendet wurde. Es sind genau die Datenpunkte von diesen Anderungen in
der Temperatur betroffen, die nach den Maxima der Degradation liegen, da hier eine
hohe Laserleistung benétigt wird, um die geforderte hohe Injektion trotz der geringen
Lebensdauer der Ladungstrager zu erzielen. Da diese Temperaturabweichungen bei je-
weils nur wenigen Datenpunkten genau im Bereich der Minima der GaH-Konzentration
auftreten, kann dieser Effekt nicht eindeutig der erhohten Injektion zugeordnet werden.
Es ist ebenso moglich, dass fiir diese Auflésung der GaH-Paare eine Kombination aus

hoher Temperatur und Injektion notig ist.
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4.2.2 Einfluss der Degradationstemperatur

In einem nichsten Schritt wird bei einer gleichbleibenden Injektion von 1 x 10!% cm™3

die Degradationstemperatur in einem Bereich zwischen 100 °C und 180 °C variiert. Die
Defektdichte wurde auch hier nach Gleichung (4.9) angefittet. Aus den in Abbildung
4.10 dargestellten Daten ist zu erkennen, dass eine erhéhte Temperatur das Maximum
der Degradation ebenfalls nach vorne verschiebt. Das Maximum ist bei allen Tempera-
turen dhnlich stark ausgepragt. Ein Trend ist hier nicht zu erkennen. Der untere Teil in
Abbildung 4.10 zeigt, dass auch bei einer Variation der Temperatur keine Auflésung der
GaH-Paare stattfindet. Mit steigender Temperatur beginnt der Prozess der Paarbildung
deutlich frither. Im Falle der héchsten Temperatur von 180°C ist sogar der Gleichge-

wichtszustand zu erkennen.

Vergleich zwischen Defekt- und Paarbildungsdynamik

Ein Vergleich der Paarbildungsdynamik der Gallium-Wasserstoff-Paare mit der Dynamik
der LeTID-Defektbildung kann Aufschluss geben, inwiefern diese beiden Prozesse zusam-
menhéngen oder ob sie nur unter &hnlichen Bedingungen ablaufen. In Abbildung 4.10 ist
beispielsweise bei den Temperaturen von 160 °C und 180 °C zu erkennen, dass der Zeit-
punkt der vollstdndigen Regeneration des Defekts mit dem Erreichen des Maximalwerts
der Paarkonzentration zusammenfallt, was fiir einen Zusammenhang zwischen den beiden
Dynamiken spricht, wie auch von Hammann et al. [57] vermutet wird. Betrachtet man
jedoch Paar- und Defektbildungsdynamik in Abbildung 4.8, so fillt allerdings auf, dass es
unter den dort untersuchten Degradationsbedingungen nur zu geringfiigigen Unterschie-
den im Verlauf der Paarkonzentration kommt. Das Verhalten von ANy, unterscheidet
sich aber deutlich zwischen den einzelnen Kurven. Besonders deutlich wird dies beim Ver-
gleich der Degradation im Dunkeln mit der bei einer Injektion von 7,5 x 10 cm™3. Die
Paarkonzentration verhélt sich in beiden Féallen nahezu identisch, bei der im Dunkeln
behandelten Probe ist jedoch keine Degradation zu erkennen, wéihrend die beleuchte-
te Probe stark degradiert. Auflerdem ist beispielsweise bei der Probe, welche mit einer
Injektion von 3,6 x 106 cm™3 behandelt wurde, der gesamte Prozess aus Degradation
und Regeneration bereits abgeschlossen bevor der Anstieg der Paarkonzentration deut-
lich wird. Aus diesen Beobachtungen kann der Schluss gezogen werden, dass Paar- und
Defektbildung zwei voneinander unabhéngig ablaufende Prozesse sind. Unter entspre-
chenden Degradationsbedingungen ist es jedoch moglich, dass Defekt- und Paarbildung

dhnlich schnell ablaufen, wodurch der Eindruck einer Korrelation entstehen kann.
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Abbildung 4.10: Verhalten der Lebensdauer-aquivalenten Defektdichte ANjeq (oben) und
der [GaH]ipit-Paarkonzentration (unten) wéhrend der Degradation bei
einer konstanten Injektion von 1 x 10'® cm ™2 und jeweils verschiedenen

Temperaturen zwischen 100 °C und 180 °C. Die Auswertung der Defekt-

dichte erfolgt auch hier bei einer Injektion von 1,5 x 10'® cm 3.

4.2.3 Bestimmung der Aktivierungsenergie

Die Rate Rgeg, welche die Geschwindigkeit beschreibt, mit der die Degradation ablauft

lasst sich mit der sogenannten Arrheniusgleichung

Ey4
Rng = RO - exXp <_M> (410)
iiber die Aktivierungsenergie E4 sowie die Temperatur 7" wihrend der Reaktion aus-
driicken. Dabei ist kg die Boltzmann-Konstante. Die Regenerationsraten ergeben sich
aus dem entsprechenden Fit nach Gleichung 4.9. Die Aktivierungsenergie E4 sowie der

temperaturunabhéngige Vorfaktor Ry ergeben sich dann als Parameter aus der Anpas-
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sung von Gleichung (4.10). Zur grafischen Darstellung wird {iblicherweise Rge, auf einer
logarithmischen y-Achse tiber der inversen Temperatur 1/7" auf der x-Achse aufgetragen,
was die Exponentialfunktion im Plot zu einer Geraden werden ldsst. Dieser sogenannte
Arrhenius-Plot ist Abbildung 4.11 zu entnehmen.

Durch das hier beschriebene Verfahren konnte eine Aktivierungsenergie von 0,76(17) eV
bestimmt werden. Die entsprechende Unsicherheit ergibt sich aus dem 95 %-Konfidenzintervall
des Fits. Vergleicht man den Wert fiir die Aktivierungsenergie mit Ergebnissen aus an-
deren Verdffentlichungen, sind deutliche Unterschiede ersichtlich. Eine gute Ubereinstim-
mung gibt es mit dem von Jafari et al. [110] bestimmten Wert von 0,74(10)eV. Eine
Vereinbarkeit mit den Werten aus weiteren Veroffentlichungen ist jedoch nicht gegeben:
Der hier bestimmte Wert liegt zwischen dem von Winter et al. [105] bestimmten Wert von
0,58(4) eV sowie den von Lin et al. [111] bestimmten Aktivierungsenergien von 0,96(4) eV
beziehungsweise 0,90(5) eV fiir eine schnelle beziehungsweise langsame Degradation. Ein
deutliches Abknicken des Verlaufs der Defektdichte, wie von Lin et al. [111] beobachtet
wurde, ist in den in Abbildung 4.10 vorliegenden Daten nicht zu erkennen. Somit gibt es
keine Anzeichen fiir einen zweistufigen Degradationsprozess mit zwei unterschiedlichen
Aktivierungsenergien. Ein Vergleich dieser Messungen wird dadurch erschwert, dass diese
nicht unter identischen Bedingungen durchgefiihrt wurden. Weitere mogliche Einfluss-
faktoren wie die Konzentration der Dotierstsoffe im Silizium oder die unterschiedlichen
Injektionsbedingungen bei der Degradation werden durch das einfache Arrhenius-Modell
nicht modelliert und sind somit auch nicht in der Betrachtung der Aktivierungsenergie
berticksichtigt. Insbesondere durch die Beleuchtung mit konstanter Ladungstriagergene-
ration, wie sie iiblicherweise in der Literatur angewendet wird, kann es zu Problemen
in der Vergleichbarkeit unterschiedlicher Werte kommen. So verringert sich mit zuneh-
mender Degradation und der damit einhergehenden Abnahme der Lebensdauer auch die
Ladungstragerkonzentration im Silizium. Da der Defekt und dessen Bildungsdynamik
injektionsabhéngig sind [65, 112], ist es moglich, dass die zweistufige Degradation ein Ar-
tefakt der isogenerativen Messung ist. Betrachtet man den Anstieg der Defektdichten in
den Abbildungen 4.8 und 4.10, so ist zu erkennen, dass die dort dargestellte Fitfunktion
die Daten zu Beginn leicht unter- und kurz vor dem Maximum leicht iiberschétzt. Fiir die-
se systematische Abweichung gibt es zwei mogliche Erklarungen: Zum einen kann dieses
Verhalten davon hervorgerufen werden, dass die Beleuchtungsintensitidt der Probe nicht
kontinuierlich sondern nur an den jeweiligen Messpunkten an die Lebensdauer der Probe
angepasst werden kann. Es ist daher vorstellbar, dass diese ,,pseudo-isoinjektive” Beleuch-

tung ebenfalls zu einem zweistufigen Degradationsprozess, vergleichbar mit dem im Falle
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Abbildung 4.11: Bestimmung der Aktivierungsenergie des Defekts nach Arrhenius aus
Raten Rqeg und dem inversen der Temperatur der Degradation.

konstanter Beleuchtung, fithren kann, welche hier allerdings nur sehr schwach ausgepragt
ist. Fine weitere Moglichkeit, das beobachtete Verhalten zu erkléren, ist das Auftreten
eines zweiten Defektes mit unterschiedlicher Degradationsrate. Dadurch kommt es zur
Uberlagerung beider Defekte, was ebenfalls zu einem zweistufigen Degradationsprozess

fithren kann.

4.3 Reduzierung des H-Eintrags durch Barriereschicht

Wie die bereits in den vorherigen Abschnitten vorgestellten Ergebnisse zeigen, skaliert
das Ausmafs der LeTID-Defektbildung mit der Menge an Wasserstoff, welche im Silizi-
um vorliegt. Eine mdgliche Strategie zur Vermeidung der LeTID-Degradation ist also
die Minimierung des Wasserstoffeintrags aus der SiNy:H-Passivierschicht wéihrend des
Feuerprozesses. Dies kann beispielsweise durch den Einsatz einer zusétzlichen Schicht
zwischen Silizium und der SiNy:H-Passivierschicht erreicht werden, welche fiir die Dif-
fusion von Wasserstoff als Barriere wirkt. Als Barriereschicht geeignet ist beispielsweise

Aluminiumoxid, welches einen Wasserstoffeintrag verhindert und dadurch das Ausmaf
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der LeTID-Degradation verringern kann [74].

Hinweise auf eine Wirksamkeit von Siliziumnitrid als Barriereschicht ergeben sich bei-
spielsweise aus einer Verdffentlichung von Bredemeier et al. [73], in der beobachtet wurde,
dass ab einer Dicke der SiNy:H-Passivierschicht von etwas mehr als 100 nm die maxima-
le Defektdichte der Degradation nicht mehr weiter mit der Schichtdicke ansteigt. Da
hier trotz grofserer Wasserstoffquelle nicht mehr Wasserstoff in das Silizium zu gelan-
gen scheint, ist eine Art Barrierewirkung in der SiNy:H-Schicht gegeniiber Wasserstoff
naheliegend. Die Verwendung von Siliziumnitrid als Barriereschicht wiirde einige Vortei-
le mit sich bringen: Einerseits lassen sich Materialeigenschaften wie Wasserstoffgehalt,
Brechungsindex oder Dichte durch eine einfache Anpassung der Prozessparameter iiber
einen weiten Bereich variieren. Andererseits kann die Wasserstoffbarriere so in einem be-
reits vorhandenen Prozessschritt hergestellt werden, was zusédtzliche Kosten und erhéhte
Komplexitdt minimieren kann. Die genaue Auspriagung der Barrierewirkung ist jedoch
wahrscheinlich auch von der Zusammensetzung der SiNy:H-Schicht abhéngig. Aus diesem
Grund wird im nun folgenden Kapitel die Verteilung von Wasserstoff in unterschiedlichen

Barriereschichten untersucht.

4.3.1 Wasserstoffgehalt im Schichtsystem

Zur Untersuchung der Barrierewirkung der SiNy:H-Schicht wurden verschiedene Proben
mit unterschiedlichen Schichtsystemen hergestellt. Alle Proben besitzen eine identisch
hergestellte Deckschicht aus Siliziumnitrid mit einem Brechungsindex von ng3onm = 2,0
als Wasserstoffquelle. Zur Untersuchung der Barrierewirkung wird die Zusammensetzung
der darunterliegenden Barriereschicht und damit insbesondere auch deren Brechungsin-
dex variiert. Sowohl Deck- als auch Barriereschicht wurden mit einer Dicke von 100 nm
hergestellt. In einem ersten Schritt soll nun die Verteilung des Wasserstoffs aus der Bar-
riereschicht im Schichtsystem untersucht werden. Um Wasserstoff aus der Deckschicht
von dem aus der Barriereschicht unterscheiden zu kénnen, wurde zur Herstellung der
Deckschicht deuteriertes Ammoniak ND3 verwendet. Dies hat den zusétzlichen Vorteil

einer besseren Aufldsungsgrenze bei der hier angewandten SIMS-Messung.

Die Ergebnisse der Messungen sind in Abbildung 4.12 dargestellt. Hier ist die Deuteri-
umkonzentration abhéngig von der Tiefe in der Schicht dargestellt. Auf den ersten Blick
sind deutliche Unterschiede im Deuteriumgehalt zwischen Deckschicht, Barriereschicht
und Volumen zu erkennen. Wie zu erwarten ist, ist in der ungefeuerten Probe das Deute-

rium nur in der Deckschicht vorhanden. An der Grenzflache zur Barriereschicht kommt es
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zu einem steilen Abfall in der Konzentration. Dennoch liegt bereits in der Barriereschicht

3 vor. Da die

der ungefeuerten Probe eine Deuteriumkonzentration von etwa 5 x 1019 cm™
Herstellung der Deckschicht bei einer erhohten Temperatur von 400 °C durchgefiihrt wur-
de, kann es bereits in diesem Schritt zu einer Diffusion von Deuterium kommen, welcher
sich dabei auch in der Barriereschicht ablagern kann. Betrachtet man nun zusatzlich auch
die gefeuerten Proben ist, wie zu erwarten, eine Abnahme der Deuteriumkonzentration
in der Deckschicht aufgrund der Ausdiffusion durch den Feuerschritt zu erkennen. Tei-
le des dadurch freiwerdenden Deuteriums lagern sich daraufhin in der Barriereschicht
ab oder gelangen in das Siliziumvolumen. Bei der Deuteriumkonzentration in der Bar-
riereschicht ist eine exponentielle Abnahme mit zunehmender Tiefe zu beobachten. Je
geringer der Brechungsindex der Barriereschicht, desto starker fillt die Deuteriumkon-
zentration ab. Im Falle des Brechungsindex ngzgnm = 2,0 erreicht die Deuteriumkonzen-
tration an der Grenzflaiche zum Silizium vergleichbare Werte wie im ungefeuerten Fall.
Mit zunehmendem Brechungsindex der Barriereschicht nimmt auch die Deuteriumkon-
zentration langsamer ab. Bereits bei einem Brechungsindex von ngsonm = 2,2 betragt
die Deuteriumkonzentration von etwa 2 x 102! cm™3. Verglichen mit der Kurve im Fall
von Ngzonm = 2,0 ist die Abnahme des Deuteriumgehalts in der Barriereschicht gegen-
iiber der Deckschicht mit einer Konzentration von etwa 1 x 10?2 cm™2 deutlich kleiner.

Dieser Trend setzt sich fiir hhere Brechungsindices fort. Dabei sind die Unterschiede in
der Verteilung des Deuteriums bei Brechungsindices oberhalb von ngszgnm = 2,4 jedoch
lediglich minimal.

Uber die Deuteriumkonzentration im Silizium lisst sich keine verldssliche Aussage ma-
chen. Dies liegt unter anderem auch daran, dass zwei Messungen auf derselben Probe,
welche in Abbildung 4.13 dargestellt sind, stark voneinander abweichende Ergebnisse
zeigen: Wihrend eine Messung gegen einen Wert von etwas oberhalb 1016 cm™2 strebt,
nimmt die zweite Messung auf der Probe Werte im Bereich von 10 cm™ an. Dabei
kommt es in der Deuteriumkonzentration zu grofflachigen Schwankungen von etwa einer

Grofenordnung.

Mithilfe der optischen Glimmentladungs-Spektroskopie wurde zusétzlich die tiefenauf-
geloste Verteilung der relativen Stickstoff- und Gesamtwasserstoffkonzentrationen be-
stimmt. Die Stickstoffkonzentration der Barriereschicht dndert sich, wie zu erwarten,
abhangig vom Brechungsindex. Hohe Brechungsindices fithren zu einem geringen Stick-
stoffanteil, da hier, wie in Abbildung 3.3 dargestellt, das Mischungsverhéltnis der Reak-
tionsgase wihrend der Abscheidung deutlich auf Seiten von SiH4 liegt.
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Abbildung 4.12: Mittels SIMS bestimmte Verteilung der Deuteriumkonzentration in
der Deck- und Barriereschicht aus Siliziumnitrid. Mit steigendem Bre-
chungsindex der Barriereschicht nimmt die Deuteriumkonzentration in
dieser deutlich ab.

Die Wasserstoffkonzentration in der Barriereschicht nimmt mit grofer werdenden Bre-
chungsindices weiter ab. Da der Anteil von Wasserstoff in SiNy:H-Schichten nach deren
Abscheidung in dem hier untersuchten Bereich des Brechungsindex ansteigt [113], ist
dies ein Zeichen dafiir, dass aus SiNy:H mit héherem Brechungsindex mehr Wasserstoff

entweichen kann.

Da die Deuteriumkonzentration in der Barriereschicht mit dem Brechungsindex mngsonm
= 2,0 am stéarksten abfillt, liegt die Schlussfolgerung nahe, dass es sich in diesem Fall be-
reits um die Siliziumnitridschicht mit der besten Barrierewirkung gegeniiber Wasserstoff
handelt. Dies wird auch durch die Ergebnisse von Bredemeier et al. [73] unterstiitzt, wel-
che zeigen, dass bei einer einzelnen SiNy:H-Schicht der Wasserstoffeintrag in das Silizium
vom Brechungsindex abhéngig und bei ng3gnm = 2,0 am geringsten ist. Im Gegenzug tritt
dafiir bei hohen Brechungsindices nahezu keine Barrierewirkung auf. Die gréfite Schwie-
rigkeit, den in diesem Abschnitt thematisierten Sachverhalt mittels SIMS-Messungen

zu untersuchen, besteht in der Tatsache, dass lediglich die Deuteriumkonzentration im
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Abbildung 4.13: SIMS-Messung der Deuteriumkonzentration. Beide Datensétze wurden
an der gefeuerten Probe mit der Barriereschicht ng3onm = 2,4 in un-
mittelbarer Nachbarschaft aufgenommen. Obwohl eine homogene Ver-
teilung des Deuteriums erwartet wird, sind in der Messung der Deute-
riumkonzentration deutliche Unterschiede im Volumen zu erkennen.

Schichtsystem und nicht im Volumen beobachtet werden kann. Dabei ist die relevante
Grofse, welche das Ausmaf der LeTID-Degradation bestimmt, die Wasserstoffkonzentra-
tion im Volumen. Dabei muss auch der Wasserstoff betrachtet werden, welcher aus der
Barriereschicht in das Silizium gelangt. Das Verhalten der Konzentration im Schichtsys-

tem lésst jedoch nur begrenzt Riickschliisse auf den Wasserstoffeintrag ins Volumen zu.

Eine niedrige Deuteriumkonzentration in der Barriereschicht kann unterschiedliche Griin-
de haben. Einerseits kann es sein, dass das Deuterium sich, beispielsweise aufgrund ge-
ringer Diffusionsgeschwindigkeiten, nicht durch die Barriere bewegen kann. Eine weitere
Erklarung ist jedoch auch, dass das Deuterium die Barriereschicht ungehindert durch-
dringt, aber eine nur eine geringe Loslichkeit in dieser besitzt, sodass sich dort nur weni-
ge Atome ablagern konnen. Ahnliches gilt ebenso bei hohen Deuteriumkonzentrationen.
Diese konnen einerseits dann auftreten, wenn sich das Deuterium in der Barriereschicht

ablagert und dadurch nicht ins Volumen gelangt. Andererseits kann eine hohe Konzen-
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Abbildung 4.14: Mittels optischer Glimmentladungsspektroskopie ermittelte Verteilung
der Stickstoff- und Gesamtwassertoftkonzentration im Schichtsystem.
Die Messzeit auf der x-Achse skaliert mit der Tiefe in der Probe.

tration auch dafiir stehen, dass sich eine grofse Menge an Deuterium durch die Schicht
bewegen kann. Dies zeigt, dass es nicht ausreichend ist, nur die Deuteriumkonzentration
im Schichtsystem zu untersuchen. Eine belastbare Aussage, inwiefern der Wasserstoffein-
trag und damit einhergehend auch die Degradation durch eine Barriereschicht minimiert

werden kann, ist nur durch eine Messung des Wasserstoffeintrags im Volumen moglich.

4.3.2 Direkte Messung im Volumen mittels FTIR

Im folgenden Abschnitt wird nun ein weiteres Experiment zur Untersuchung der Barrie-
rewirkung von SiNy:H-Schichten gegeniiber Wasserstoff diskutiert. Dabei sollen die bei
der Auswertung der SIMS-Messungen entstandenen Probleme verhindert werden. Ziel
ist es nun nicht mehr das Verhalten von Wasserstoff im Schichtsystem, sondern direkt
im Volumen zu untersuchen. Um den Ursprung des Wasserstoffs feststellen zu kénnen,
soll erneut auf eine deuterierte Deckschicht zuriickgegriffen werden. Die Messung des in

das Volumen eingetragen Wasserstoffs soll infrarot-spektroskopisch mittels FTIR erfol-
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gen. Da eine Messung der Spektrallinie von Hy im Silizium bei Raumtemperatur nicht
moglich ist, muss sich auf den mit Bor gebundenen Wasserstoff beschréinkt werden. Da-
bei lasst sich aufgrund unterschiedlicher Absorptionspeaks gut zwischen Wasserstoff und
Deuterium unterscheiden. Die Wellenzahlen der entsprechenden Schwingungsmoden sind
in Tabelle 3.1 aufgefiihrt.

Fiir die spektroskopische Messung der Bor-Deuterium und -Wasserstoffpaare wurden be-
reits Voruntersuchungen durchgefiihrt, um zu zeigen dass diese mit dem zur Verfiigung
stehenden Spektrometer sinnvoll durchfiihrbar ist. Zu diesem Zweck wurde eine Probe
aus FZ-Silizium mit deuteriertem Siliziumnitrid beschichtet und anschliefend gefeuert.
Der Feuerschritt wurde dabei bei einer moglichst hohen Temperatur durchgefiihrt, um
den Eintrag von Wasserstoff in das Silizium zu maximieren. Anschliefend wurde mittels
FTIR ein Infarotspektrum der Probe gemessen. Dabei wird die Probe mit einem Dia-
mantritzer in 1cm breite Streifen gebrochen, welche iibereinander gestapelt werden. Die

Messung erfolgt dann durch die Bruchkante.

Um die Anzahl der Bor-Wasserstoffpaare zu erhéhen, kann die in Abschnitt 2.3.3 be-
schriebene Paarbildungsdynamik ausgenutzt werden, um moglichst viel des vorhandenen
Wasserstoffs in Paaren zu binden. Dafiir werden die Proben im Dunkeln bei 220°C be-
handelt. Die Absorptionsspektren der Bor-Wasserstoff- beziehungsweise Bor-Deuterium-
Paare an verschiedenen Zeitpunkten in der in Abschnitt 2.3.3 beschriebenen Dynamik
sind in den Abbildungen 4.15 beziehungsweise 4.16 dargestellt. Da das Messsignal des
Absorptionspeaks nur sehr schwach ist, wurde fiir die hier dargestellten Kurven ein Mit-

telwert iber 1000 Einzelmessungen gebildet.

Sowohl bei Wasserstoff als auch bei Deuterium sind die Absorptionspeaks an der erwar-
teten Stelle zu finden. In beiden Féllen ist ebenso eine Bildung weiterer Paare und deren
anschlieffende Auflésung bei Behandlung unter erhéhter Temperatur zu erkennen. Die in-
itiale Konzentration der Paare ist sowohl bei Wasserstoff als auch Deuterium sehr gering
und kann durch die entsprechende Dynamik deutlich erhoht werden. Dies ist in guter
Ubereinstimmung mit dem in Abbildung 4.7 dargestellten Zusammenhang zwischen in-
itialer Paarkonzentration und der Gesamtwasserstoffkonzentration. Aufgrund der hohen
Feuertemperatur der Probe liegt der Wasserstoff groftenteils zunichst als 'Hy bezie-
hungsweise 2Hs im Silizium vor, welcher dann unter entsprechenden Bedingungen weite-
re Paare bilden kann. Durch diese Behandlung kénnen die jeweiligen Absorptionsmoden

vergrobert werden, wodurch sie sich deutlicher vom Hintergrundsignal abheben. Die ma-

62



12 1 ] ] ] ] |
0h O min
0 h 30 min
T 1h 30 min T
2 h 30 min
0_8_—75h0min -
E osf .
T
o 04r .
c
iel
"é‘_ 0.2
o
17}
e}
< 0
-O.2I~
04k -
I 1 1 1 1 1 1

1800 1820 1840 1860 1880 1900 1920 1940
Wellenzahl k [cm™]

Abbildung 4.15: Absorptionsspektrum der B—'H-Mode. Durch Behandlung im Dunkeln
bei einer erhéhten Temperatur von 220°C kommt es zunéchst zu einer
Bildung weiterer Paare. Anschliefend 16sen sich alle Paare auf

ximale Paarkonzentration ist nach einer Zeit von etwa 2 Stunden erreicht. Anschliefsend
kommt es zur Auflésung der Paare, wie sich durch die Abnahme des Absorptionspeaks
zeigt. Nach etwa 75 Stunden ist bereits kein Signal mehr zu erkennen. Der Verlauf der
Flache unter den Peaks ist auch in Abbildung 4.17 dargestellt.

Da bei der Abscheidung der SiNy:H-Schicht nur NDg3, aber kein deuteriertes SiHy zur
Verfiigung steht, enthélt die Siliziumnitridschicht sowohl Wasserstoff als auch Deuteri-
um. Der Absorptionspeak des Deuteriums ist jedoch deutlicher ausgeprigt. Zusammen
mit der Tatsache, dass das Mischungsverhéltnis der Gasfliissse von SiH4 /ND3 bei der
Abscheidung 0,86 betrigt legt dies nahe, dass mehr Deuterium als reiner Wasserstoff in
der SiN,:H-Schicht vorhanden ist.

In einem zukiinftigen Experiment kann dann die Fahigkeit, Deuterium im Siliziumvolu-
men nachweisen zu konnen, zur Untersuchung einer Barriereschicht genutzt werden. Dazu
werden erneut Proben mit unterschiedlichen Barriereschichten aus normalem Siliziumni-

trid und einer deuterierten Deckschicht hergestellt. Nach dem Feuern der Proben werden
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Abbildung 4.16: Absorptionsspektrum der Bor-B -~ 2H-Mode. Durch Behandlung im Dun-
keln bei einer erhohten Temperatur von 220 °C kommt es zunéchst zu
einer Bildung weiterer Paare. Anschlieffend 16sen sich alle Paare auf.

diese spektroskopisch untersucht. Durch den Vergleich der Stéarke der Bor-Deuterium Ab-
sorptionspeaks kann dann eine Aussage getroffen werden, wie gut die Barrierewirkung
der entsprechenden Schicht gegeniiber Wasserstoff ist. In einem néchsten Schritt kann es
dann sinnvoll sein, auch die Defektbildung direkt zu untersuchen. Dabei wird dann die

Probe degradiert, um die maximale Defektdichte ANjeq max zu bestimmen.
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Abbildung 4.17: Flache unter den Absorptionspeaks der Bor-Wasserstoff und
-Deuteriumpaare zur qualitativen Charakterisierung der Bindungs-
konzentration. Die Bildung und Auflésung der Paare aufgrund der
entsprechenden Dynamik ist beobachtbar.
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5 Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss von Wasserstoff auf die Degradation der
Ladungstragerlebensdauer in kristallinem Silizium untersucht, welche bei Behandlung
mit erhohter Temperatur und Beleuchtung auftritt. Dafiir wurden Proben mit unter-
schiedlichem Wasserstoffgehalt hergestellt. Dies wird dadurch erreicht, indem die Maxi-
maltemperatur des Feuerschritts verdndert wird, wodurch sich die Menge des aus der
SiNy:H-Passivierschicht freigesetzten Wasserstoffs &ndert. Die Wasserstoffkonzentration
der SiNy:H-Schicht und deren Anderung durch den Feuerschritt wurde in Kapitel 4.1.1
untersucht. Wie dort in Abbildung 4.4 zu sehen ist, konnte gezeigt werden, dass der
beim Feuerschritt freiwerdende Wasserstoff hauptséchlich durch die Auflésung von N-H-

Bindungen in der SiNy:H-Schicht zur Verfiigung gestellt wird.

Die Wasserstoffkonzentration im Silizium selbst wird durch das in Kapitel 3.2.2 beschrie-
bene Verfahren mittels Widerstandsmessung ermittelt. Mit diesem konnten die nach dem
Feuerschritt initial vorhandenen Konzentrationen von Gallium-Wasserstoff-Paaren und
Ho-Dimeren im Silizium bestimmt werden. Wie in Abbildung 4.3 zu sehen, zeigt dies,
dass mit zunehmender Maximaltemperatur des Feuerschritts mehr Wasserstoff in das
Silizium gelangt. Zur Untersuchung der Degradationsdynamik wurden die Proben bei er-
hohter Temperatur behandelt und beleuchtet. Die Beleuchtung der Probe erfolgte durch
einen Laser, dessen Intensitdt wie in Abschnitt 3.4 beschrieben angepasst wurde, um eine
konstante Ladungstriagerinjektion im Silizium zu gewéhrleisten. Das maximale Degrada-
tionsvermdgen einer Probe, quantifiziert durch ANjeq max, steigt, wie in Abbildung 4.3

zu sehen, ebenfalls mit der maximalen Feuertemperatur an.

Aus den Messwerten fiir ANjeq max und den initialen Konzentrationen der Wasserstoff-
spezies konnte die in Abbildung 4.6 gezeigte Korrelation bestimmt werden. Diese zeigt
klar einen linearen Zusammenhang zwischen [Halinit und ANjeq, max, woraus die Schluss-
folgerung gezogen wurde, dass [Ha]init die relevante Wasserstoffspezies fiir die Bildung
des LeTID-Defekts ist. [GaH]inis hingegen ist bei der Defektbildung nicht mit involviert.

Es konnte gezeigt werden, dass sich die Korrelation zwischen [GaH]init und ANjeq, max als
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Konsequenz der Proportionalitidt zu [Ha|inis ergibt.

Durch die Betrachtung des in Abbildung 4.7 dargestellten Anteils des Gesamtwasser-
stoffs, welcher als Gallium-Wasserstoff-Paar gebunden ist, konnte gezeigt werden, dass
das Verhéltnis zwischen [GaH]inis und [Halini¢ nicht frei ist, sondern von [H]ges abhéngt.
Die Tatsache, dass sich dieses Verhéltnis fiir kleine [H]ges zugunsten von [GaHlinie ver-
schiebt, ist in doppelter Hinsicht vorteilhaft fiir die Vermeidung von LeTID, da bei ei-
nem Feuerschritt mit niedriger Temperatur wenig Wasserstoff in das Silizium eingebracht
wird, welcher dann hauptséchlich als [GaH]ipi; vorliegt und nicht als [Halinit, welches fiir
die Defektbildung verantwortlich ist. Der Vergleich mit Bor-dotiertem Silizium zeigt,
dass in Gallium-dotiertem Silizium ein héherer Anteil des Wasserstoffs als Akzeptor-
Wasserstoff-Paar gebunden ist, womit eine weniger stark ausgeprégte Degradation in

Gallium-dotiertem Material erklart werden kann.

In Kapitel 4.2 wurde der Einfluss verschiedener Degradationsbedingungen auf die Degra-
dation selbst und die Bildungsdynamik der Gallium-Wasserstoff-Paare untersucht. Dabei
konnte festgestellt werden, dass die Degradation sowohl bei héherer Injektion als auch bei
hoherer Temperatur schneller ablauft. Eine héhere Injektion fiihrt ebenso zu einer weni-
ger stark ausgepragten Degradation. Es konnte ebenso gezeigt werden, dass es bei einer
Vielzahl von Bedingungen wéihrend der Degradation nur zu einem Anstieg der Gallium-
Wasserstoff-Paarkonzentration kommt. Somit bildet sich wéhrend der Degradation kein
zusétzliches Ho, welches die Degradation verstéarken konnte. Im Allgemeinen ist zwischen
dem Verhalten der Defektdichte und der Paarkonzentration wéhrend einer Degradation
keine Korrelation zu erkennen, weshalb angenommen wird, dass die Paarbildungsdyna-
mik keinen Einfluss auf die Bildung des LeTID-Defekts hat.

Die Daten zur Temperaturabhéngigkeit der Degradation konnten im weiteren Verlauf
dieser Arbeit dazu verwendet werden, um eine Aktivierungsenergie nach Arrhenius von
E4 =0,76(17) eV fiir die Bildung des LeTID-Defekts zu bestimmen. Der hierbei ermit-
telte Wert ist nach Kenntnis des Autors der erste verdffentlichte Wert fiir die Aktivie-
rungsenergie in Gallium-dotiertem Silizium, welcher durch Degradation bei konstanter

Ladungstragerinjektion ermittelt wurde.
Abschlieftend wurde im Kapitel 4.3 eine einfache M&glichkeit zur Minimierung des Wasser-

stoffeintrags und damit auch der LeTID-Degradation durch einen Wasserstoffbarrie-

re aus Siliziumnitrid untersucht. Dafiir wurden Proben mit unterschiedlichen SiNy:H-
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Barriereschichten hergestellt und die Verteilung der Wasserstoffkonzentration im Schicht-
system mittels tiefenaufgeloster Messungen wie SIMS und GDOES untersucht. Dabei
konnte beobachtet werden, dass in einer SiNy:H-Barriereschicht mit einem Brechungsin-
dex von ngzpnm = 2,0 die Wasserstoffkonzentration am schnellsten abfallt und insgesamt
am niedrigsten ist.

Zur vollstdndigen Untersuchung der Barriereschicht werden jedoch Messungen der Was-
serstoffkonzentration im Volumen bendétigt. Hierfiir wurden bereits Voruntersuchungen
durchgefiihrt, die zeigen konnten, dass sowohl Bor-Wasserstoff- als auch Bor-Deuterium-
Paare im Silizium durch infrarotspektroskopische Messungen bei Raumtemperatur quan-
tifiziert werden kénnen. Durch dieses Verfahren lasst sich bestimmen ob der Wasserstoff

aus der Barriere- oder Deckschicht in das Silizium eingebracht wurde.
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