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Einleitung 

Das Klimaschutzabkommen von Paris, welches von 196 Staaten ratifiziert wurde, sieht die 

Begrenzung der globalen Erwärmung auf deutlich unter 2°C im Vergleich zur vorindustriellen 

Zeit vor [1]. Dieses Ziel ist langfristig nur durch eine Abkehr von fossilen Energieträgern zu 

erreichen, welche gegenwärtig etwa 86% des weltweiten Energiebedarfs decken [2] und we-

der ökologisch noch gesellschaftlich nachhaltig sind. Mit der Erschließung regenerativer und 

emissionsarmer Energietechnologien kann diesen Herausforderungen begegnet und eine Re-

duktion von Treibhausgasemissionen erreicht werden [3]. 

Die mit Abstand größte regenerative Energiequelle ist die Sonne, deren auf die Erde einge-

strahlte Energie den gesamten Primärenergiebedarf um mehr als den Faktor 104 über-

steigt [4]. Neben verschiedenen Technologien zur Nutzbarmachung der Sonnenenergie, wie 

Biomasse, Wind- und Wasserkraft [5], stellt die Photovoltaik eine der elegantesten Methoden 

dar, da sie Licht direkt in elektrische Energie umwandelt. Im Halbleitermaterial der Solarzelle 

werden Elektron-Loch Paare durch die Absorption von Photonen generiert, die am 

p-n-Übergang getrennt werden und über eine elektrische Kontaktierung abgegriffen werden 

können [6]. Weitere Vorteile liegen auf der Hand: Die Photovoltaik benötigt keine bewegli-

chen Teile, womit der Wartungsaufwand vernachlässigbar ist, und sie lässt sich in nahezu je-

der Größe einsetzten. 

Mit über 227 GW installierter Leistung im Jahre 2015 hat die Photovoltaik einen Anteil von 

etwa 1,3% am weltweiten Elektrizitätsbedarf [7]. Die Ziele der Internationalen Energie Agen-

tur sehen eine Steigerung des Anteils auf etwa 16% (entsprechend 4600 GW) bis zum Jahr 

2050 vor, womit bis zu 4·109 t CO2 vermieden werden sollen [8]. Dazu ist ein jährliches 

Wachstum von durchschnittlich 124 GW notwendig (derzeit 50 GW im Jahr 2015). Die silizi-

umbasierte Photovoltaik birgt daher mit einem Anteil von 90% an den derzeit produzierten 

Modulen ein enormes Zukunftspotential [8]. Um die Wettbewerbsfähigkeit dieser Technik zu 

sichern, ist eine andauernde Optimierung des Kosten-Nutzen-Verhältnisses unerlässlich. Dies 

kann durch eine Reduzierung der anfallenden Produktionskosten und des Materialverbrauchs 

erreicht werden. 

Bei der Produktion multikristalliner Silizium-Wafer gehen bis zu 68% des eingesetzten Rohsili-

ziums beim Sägen der Ingots zu Wafern verloren [9, 10]. Da je nach Technologie rund 60% der 

Solarzellenkosten auf den Silizium-Wafer entfallen [11, 12], kann dem durch den Materialver-

lust entstandenen Kostenfaktor durch die Verwendung von Foliensilizium-Materialien begeg-

net werden [13]. 

Foliensilizium-Wafer werden direkt aus der Silizium-Schmelze gezogen und aufwändige Säge-

schritte sowie der damit verbundene Materialverlust entfallen. Im Vergleich zu multikristalli-

nen Silizium-Wafern weisen diese jedoch eine erhöhte Dichte an Kristalldefekten und oft ei-

nen erhöhten Grad an Verunreinigungen mit Fremdstoffen auf. Dies führt zu einer erhöhten 

Rekombination von Ladungsträgern im Halbleiter, welche dann nicht mehr für den Strom-

transport zur Verfügung stehen. 
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Mit in Silizium eingebrachtem Wasserstoff lässt sich eine elektrische Passivierung der Defekte 

herbeiführen, was sich als eine effektive Methode in der Photovoltaik bewährt hat [14, 15]. 

Eine zusätzliche Behandlung der Solarzelle bei erhöhten Temperaturen unter Beleuchtung 

kann zu einer Steigerung der Effizienz führen [16]. Den Nachteilen der Foliensilizium-

Materialien, die sich durch eine erhöhte Defektdichte ergeben, kann damit begegnet werden. 

 

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Materialcharakterisierung und Wasserstoffpassi-

vierung von defektreichen Silizium-Materialien und ist in fünf Kapitel gegliedert. 

Kapitel eins führt in die verschiedenen Verfahren zur Herstellung von Silizium-Wafern für die 

Photovoltaik ein. Der Fokus wird vor allem auf die Foliensilizium-Verfahren Ribbon on Sacrifi-

cial Template (RST) und Direct Cast Silicon (DCS) gelegt. Anschließend werden die für multi-

kristallines Silizium typischen Kristalldefekte beschrieben und Methoden, wie das Gettern und 

die Wasserstoffpassivierung, eingeführt, mit denen eine Verbesserung der Materialqualität 

erreicht werden kann. 

Kapitel zwei befasst sich intensiv mit der Untersuchung der Defekte in multikristallinen Folien-

silizium-Materialien. Dazu werden zunächst die für die Rekombination der Ladungsträger ver-

antwortlichen Mechanismen erläutert und es folgt eine kurze Einführung in die Messmetho-

den zur Bestimmung der Ladungsträgerlebensdauer. Des Weiteren wird die versetzungskorre-

lierte Lumineszenz beschrieben, welche bei mc-, RST- und DCS-Wafern gemessen wird. Der 

Einfluss eines Getterschritts auf die Materialqualität wird mit Hilfe dieser Methode unter-

sucht. Die durch Raman-Spektroskopie gestützte Messung von mechanischen Verspannungen 

in Silizium wird für DCS-Wafer aufgezeigt und diskutiert. 

Kapitel drei führt in die Funktionsweise der Solarzelle und den Labor-Solarzellenprozess ein, 

der für defektreiche multikristalline Wafer an der Universität Konstanz entwickelt wurde. Da-

ran anschließend werden Voruntersuchungen und Solarzellenergebnisse von auf RST- und 

DCS-Wafern gefertigten Solarzellen gezeigt und diskutiert. 

Kapitel vier fokussiert sich auf die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung von Defekten in 

multikristallinem Silizium. Dabei wird zunächst auf die theoretischen Grundlagen des La-

dungszustandes von Wasserstoff in Silizium eingegangen. Anhand von Lebensdauerproben 

wird der Einfluss von thermooptischen Prozessschritten untersucht und die Zeitentwicklung 

der Lebensdauer unter verschiedenen Bedingungen aufgezeigt und diskutiert. Ein Modell wird 

eingeführt, mit dem die beobachteten Effekte beschrieben werden und welches an Erkennt-

nisse aus der Literatur anknüpft. Im letzten Teil des Kapitels wird aufbauend auf den experi-

mentellen Ergebnissen eine fortschrittliche Wasserstoffpassivierung bei realen DCS-

Solarzellen erreicht und eine Steigerung des Wirkungsgrades demonstriert. 

Kapitel fünf bildet die theoretische Grundlage zur Diffusion von Wasserstoff in Silizium. Dabei 

wird die freie und störstellenlimitierte Diffusion behandelt und der Einfluss des Ladungszu-

standes von Wasserstoff herausgearbeitet. Die Eindiffusion von Wasserstoff in Silizium unter 

Beleuchtung wird untersucht und dessen Diffusionskoeffizienten werden mit Hilfe der Boltz-

mann-Matano-Analyse extrahiert und modelliert. 
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1 Kristalline Silizium-Materialien für die Photovoltaik 

Silizium ist mit einem Massenanteil von etwa 28% in der Erdkruste ein auf der Erde häufig 

vorkommendes Element, womit es ein quasi unbegrenzter Rohstoff ist [17]. Viele Anwendun-

gen in der Halbleitertechnik und Mikroelektronik basieren auf dem Elementhalbleiter Si, wo-

bei die weitreichenden Erfahrungen im Umgang mit Silizium der Produktion von Solarzellen 

auf Silizium-Basis entgegenkommen. Dabei ist Silizium weniger durch seine elektrischen Ei-

genschaften, als mehr durch seine chemischen, physikalischen und technisch nutzbaren Ei-

genschaften von Vorteil. Dessen Verbindungen – Siliziumdioxid (SiO2) und Siliziumnitrid 

(SiNx:H) – dienen als oberflächenpassivierendes Dielektrikum und im Falle von SiNx:H auch als 

Wasserstoffquelle und Anti-Reflexionsschicht (anti-reflection coating, ARC), die in der Photo-

voltaik (PV) Produktion unverzichtbar geworden sind. Der hohe Schmelzpunkt von Silizium 

von 1412°C und die Härte des Materials lassen ein breites Spektrum an technischen Prozess- 

und Hochtemperaturschritten zu [18]. 

Rohsilizium kann beispielsweise aus Quarzsand (SiO2) gewonnen werden, welches in einem 

Lichtbogenofen unter Zugabe von Kohlenstoff bei etwa 2000°C in elementares Silizium, soge-

nanntes metallurgisches Silizium, reduziert wird: SiO2 + 2C → Si + 2CO [19]. Die Reinheit des 

metallurgischen Si liegt bei etwa 98% [20], was für die Anwendung in der PV jedoch noch 

nicht ausreichend ist und daher in einem weiteren chemischen Reinigungsschritt auf mindes-

tens 99,9999% gebracht werden muss [21]. Mit dem industriell etablierten Refraktionierungs-

verfahren der Firma Siemens kann die Verunreinigung des Siliziums auf weniger als 10-10 % 

reduziert werden [6, 22]. Das so gewonnene polykristalline Silizium wird unter anderem der 

Produktion von Silizium-Wafern zugeführt, bei denen zwischen monokristallinen und multi-

kristallinen Wafern unterschieden wird. 

Für die Bereitstellung von Silizium-Wafern für die PV haben sich verschiedene Verfahren etab-

liert [23, 24], die in diesem Kapitel kurz angerissen werden sollen. Das Zersägen der Silizium-

Ingots als integraler Schritt zur Waferherstellung ist allen konventionellen Verfahren gemein. 

Dazu wird der Silizium-Ingot mittels des Multi-Drahtsägeprozesses in mehrere hundert einzel-

ne Wafer zersägt [25], wobei ein nicht geringer Teil des Siliziums durch das Sägen verloren 

geht. Durch die notwendige Verwendung von Schmiermitteln ist der durch das Sägen ent-

standene Silizium-Staub kontaminiert und daher nicht mehr für die Ingotproduktion ver-

wendbar. 

Darin unterscheiden sich die Verfahren für Foliensilizium-Materialien, die keinen Drahtsäge-

prozess benötigen. Aus der Reihe der weniger bekannten Verfahren zur Herstellung von Foli-

ensilizium werden vor allem das Ribbon on Sacrificial Template (RST) und das Direct Cast Si-

licon (DCS) genauer vorgestellt. Die Untersuchung und Charakterisierung der damit herge-

stellten Wafer machen einen großen Teil dieser Arbeit aus. Die häufigsten Kristalldefekte, 

welche die Materialqualität limitieren, und deren Beschreibung werden eingeführt. Im letzten 

Teil wird auf Methoden zur Verbesserung der Materialqualität eingegangen. 
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1.1 Monokristalline Silizium Wafer-Materialien 

Monokristallines Silizium besteht aus einem Einkristall, der an einem Impfkristall aus der Sili-

zium-Schmelze anwächst. Abhängig von Reinheit und Herstellung wird zwischen zwei Verfah-

ren unterschieden. 

Bei dem sehr aufwendigen Float Zone (FZ)-Verfahren wird eine polykristalline Säule, die wäh-

rend des Siemens-Refraktionierungsverfahrens entsteht, in einer Induktionsspule erhitzt und 

schmilzt lokal auf [26]. Ein Einkristall, der als Impfkristall dient, wird von unten an die Schmel-

ze herangebracht und gibt dem daran kristallisierenden Silizium die Kristallorientierung vor. 

Die Schmelzzone wird dann langsam zum anderen Ende der polykristallinen Säule gebracht, 

wodurch ein defektarmer Einkristall entsteht. Da sich die Löslichkeit von Fremdatomen in 

festem und flüssigem Silizium unterscheiden, sammeln sich die meisten Verunreinigungen in 

der Schmelzzone an [27] und werden dadurch ans Säulenende transportiert, welches an-

schließend entfernt wird. FZ-Si Wafer sind etwa 100 mal reiner als die Wafer aus dem 

Czochralski (Cz)-Verfahren [24] und dienen in der PV hauptsächlich als Kontrolle für einzelne 

Herstellungsschritte einer Solarzelle. 

Das Cz-Verfahren ist deutlich kosteneffizienter als das FZ-Verfahren, was allerdings zu Lasten 

der Kristallqualität geht [28]. Ein einkristalliner Impfkristall wird von oben in eine Silizium-

Schmelze getaucht und gibt damit die Kristallorientierung des sich daran kristallisierenden 

Siliziums vor. Unter langsamer Rotation wird der so entstehende Kristall aus der Schmelze 

gezogen. Die Variation von Temperatur und Ziehgeschwindigkeit beeinflusst den Kristall-

durchmesser [29]. Um die Defektdichte zu minimieren und einen konstanten Durchmesser zu 

bewahren, ist man dabei allerdings auf eine Ziehgeschwindigkeit von etwa 0,2 cm min-1 be-

schränkt [30]. Verunreinigungen, die meist von Tiegel und Anlagenteilen stammen, werden 

durch die Segregation in der Schmelze kumuliert [27], was sich vorteilhaft auf die Kristallquali-

tät auswirkt. Sauerstoff ist durch die geringe Segregation dennoch in Konzentrationen von 

etwa 1018 cm-3 im Ingot vorhanden [31]. 

1.2 Multikristalline Silizium Wafer-Materialien 

Multikristalline (mc) Wafer sind durch den Verbund vieler kleiner Monokristallite gekenn-

zeichnet. Diese Kristallite werden auch als Körner bezeichnet, besitzen unterschiedliche Grö-

ßen von wenigen mm2 bis zu mehreren cm2 und sind in zufälliger Kristallorientierung im 

Wafer angeordnet [32]. Die Grenzfläche zweier angrenzender Körner ist die Korngrenze (KG), 

die, abhängig von ihrer Beschaffenheit, einen erheblichen Einfluss auf die Waferqualität besit-

zen kann (siehe Abschnitt 1.4.3). Der verminderten Qualität von mc-Si Wafern im Vergleich zu 

monokristallinen Wafern steht der Kostenvorteil aufgrund günstigerer Herstellungsmethoden 

gegenüber. Auf die direkten Ziehverfahren wird im nächsten Abschnitt genauer eingegangen. 

Dieses Kapitel bezieht sich auf die gerichtete Erstarrung des in einem Tiegel befindlichen, flüs-

sigen Siliziums. 



1  Kristalline Silizium-Materialien für die Photovoltaik 

5 

Ausgangsmaterial dafür ist unter anderem das eingangs erwähnte polykristalline Silizium aus 

dem Siemens-Refraktionierungsverfahren [24]. Die Kristallisation der Schmelze kann über das 

vertikale Bridgman-Verfahren oder über die Wärmeaustausch-Methode (heat exchange me-

thod) stattfinden [24, 33]. Beide Verfahren vereint die kontrollierte Kristallisation des flüssi-

gen Siliziums in möglichst kolumnar (säulenartig) gewachsene Kristalle, die sich an sogenann-

ten Nukleationspunkten am Tiegelboden bilden und während der Abkühlung zu wachsen be-

ginnen. Temperatur und Temperaturgradienten werden während des Prozesses angepasst, 

um das Wachstum zu stabilisieren. Die Abkühlung durch Wärmeabgabe vollzieht sich bei der 

vertikalen Bridgman-Methode durch das Herausführen des Tiegels aus der Heizzone nach 

unten. Dadurch entsteht eine nahezu tiegelbodenparallele Kristallisationsfront zwischen Kris-

tall und Schmelze. Bei der HEM verbleibt der Tiegel mit dem flüssigen Silizium in der Heizzone 

und die Wärme wird am Tiegelboden über eine Wärmesenke abgeführt. Hierbei entsteht 

ebenfalls eine Kristallisationsfront, die der Schmelzenoberfläche zustrebt und eine konkave 

Form aufweist. 

Über Anlagenteile und Tiegelmaterial, sowie dessen Beschichtung, können Verunreinigungen 

in die Schmelze und den Kristall gelangen [34]. Deren Konzentration variiert im fertigen Ingot 

aufgrund von Segregationseffekten und abhängig vom Ort innerhalb des Kristalls. Da die Lös-

lichkeit der meisten Verunreinigungen in der Silizium-Schmelze gegenüber dem Silizium-

Kristall erhöht ist, werden die Fremdstoffe im oberen Teil des Ingots agglomeriert. Dieser Seg-

regationseffekt wird theoretisch durch das Gesetz von Scheil beschrieben. Tatsächlich weisen 

tiegelrandnahe Bereiche ebenfalls hohe Verunreinigungsdichten auf, die vom Kontakt mit der 

Tiegelbeschichtung, üblicherweise Siliziumnitrid, und der Diffusion von Fremdstoffen aus dem 

Tiegelmaterial herrühren [34]. 

Das Kristallwachstum ist bei tiegelrandnahen Bereichen gestört, woraus sich Senken für Ver-

unreinigungen bilden, die die Materialqualität weiter beeinträchtigen. Eine Abweichung vom 

Gesetz von Scheil, insbesondere im bodennahen Bereich, lässt sich also durch die Segregation 

nicht nur in die Schmelze, sondern auch in die Bereiche hoher Dichten ausgedehnter Defekte 

erklären. 

Der Ingot wird in kleine Blöcke zersägt, deren Stirnseite üblicherweise die Bemaßung der dar-

aus gewonnenen Wafer von 156156 mm2 aufweist. Die Randbereiche des Ingots, sowie das 

Boden- und Kopfende, werden aufgrund der starken Kontamination durch Verunreinigungen 

nicht verwendet. Die Blöcke werden dann dem Drahtsägeverfahren zugeführt, mit dem meh-

rere hundert einzelne Wafer generiert werden [25]. 

1.3 Foliensilizium-Materialien 

Foliensilizium-Materialien sind ebenfalls multikristallin, unterscheiden sich jedoch in der Her-

stellung von den bereits beschriebenen mc-Si Wafern. Der Vorteil zeigt sich in dem geringen 

Materialverlust während der Herstellung. Da die Wafer direkt aus der Schmelze gezogen wer-

den, wird der Materialverlust durch den Multi-Drahtsägeprozesses vermieden. Im Gegenzug 
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muss eine erhöhte Defektdichte in Kauf genommen werden, die in der schnellen Kristallisati-

onsgeschwindigkeit, den hohen Temperaturgradienten und dem Kontakt zu Substrat oder 

Formteilen begründet. 

Der Materialverlust bei mc-Si Wafern summiert sich auf etwa 64%, wobei das Verwerfen der 

kontaminierten und defektreichen Randbereiche etwa 30% und die Sägeverluste etwa 34% 

ausmachen [9]. Beide Teile können aufgrund der starken Verunreinigungen sowohl durch 

Fremdstoffe, als auch durch Sägeschmiermittel und Abrasiva nicht wieder der Produktion 

zugeführt werden. Bei Foliensilizium beschränkt sich der Materialverlust hauptsächlich auf die 

Sägeverluste bei der finalen Formgebung des Wafers. Kalejs et al. konnten bei Edge-defined 

Film-fed Growth (EFG) Foliensilizium zeigen, dass der Materialverlust bei etwa 10% liegt und 

auf gesamt 1% reduziert werden kann, wenn Silizium-Reste in die Produktion zurückgeführt 

werden [13]. Der Anteil des Wafers an den Gesamtkosten eines Solarmoduls könnte somit 

durch Foliensilizium deutlich gesenkt werden [10, 12]. Im Gesamten kann ein Vorteil gegen-

über Standard-mc-Si Wafern jedoch nur dann erzielt werden, wenn ein nahezu vergleichbarer 

Wirkungsgrad mit den Solarzellen aus Foliensilizium erreicht wird. Die notwendige Vorausset-

zung, um dieses Ziel zu erreichen, ist die Untersuchung der für das jeweilige Foliensilizi-

um-Material typischen Defekte und deren Neutralisierung in Hinblick auf die Ladungsträger-

lebensdauer durch einen geeigneten Solarzellprozess. 

In der Literatur werden die Foliensilizium-Materialien, abhängig von der Methode des Kris-

tallwachstums, in zwei Gruppen unterteilt [35]. Beim Typ I Foliensilizium ist die Grenzfläche 

zwischen Schmelze und Kristall sehr klein und die Zugrichtung ist nahezu antiparallel zur Kris-

tallwachstumsrichtung orientiert. Darunter fallen z.B. EFG und das String Ribbon (SR) Verfah-

ren. Beim Typ II Foliensilizium wird die Kristallwachstumsrichtung weitgehend von der Zug-

richtung entkoppelt, wodurch die Grenzfläche zwischen Schmelze und Kristall stark vergrö-

ßert ist. Prominentester Vertreter diesen Typs ist das Ribbon Growth on Substrate (RGS) Ver-

fahren. Bei Typ I Foliensilizium ist die Kristallisationsgeschwindigkeit auf wenige cm min-1 limi-

tiert [36], die Kristallqualität ist jedoch gegenüber Typ II Foliensilizium üblicherweise höher. 

Der minderen Kristallqualität des Typ II kann durch die hohe Kristallisationsgeschwindigkeit 

von mehreren 100 cm min-1 begegnet werden [33]. 

In dieser Arbeit wird näher auf das RST-Verfahren sowie das DCS-Verfahren und die daraus 

gewonnenen Wafer eingegangen. Einen Überblick über andere schon genannte Herstellungs-

verfahren bieten unter anderen Hahn et al. [35, 37], Bell et al. [38], Kalejs et al. [39] und 

Hanoka [40]. 

Zu den etablierten Verfahren, die bisher Einzug in die industrielle Fertigung hielten, zählen 

EFG und SR. Aufgrund des starken Preisrückganges von Silizium in den vergangenen Jahren 

sind die direkten Verfahren in den Hintergrund gedrängt worden und können sich kaum mehr 

gegen die konventionellen Verfahren behaupten. Diese Tatsache muss jedoch keinen Bestand 

haben, falls eine erneute Verknappung von Rohsilizium aufgrund erhöhter Nachfrage zu einer 

Preissteigerung des Siliziums führt und die direkten Verfahren wieder rentabel werden. 



1  Kristalline Silizium-Materialien für die Photovoltaik 

7 

1.3.1 Ribbon on Sacrificial Template Verfahren 

Das RST-Verfahren lehnt an das Ribbon against Drop Verfahren an, welches von Beluet et al. 

1962 entwickelt wurde [41, 42], und reiht sich in die Familie der vertikal gezogenen Typ I Foli-

ensilizium-Materialien ein, besitzt jedoch auch Eigenschaften des Typ II Materials. Das Prinzip 

basiert auf der direkten Kristallisation von Silizium auf einem flexiblen, kohlenstoffbasierten 

Trägerband. Auf dem Trägerband befindet sich eine dünne Pyrokohlenstoffschicht hoher 

Dichte, die in einer chemischen Gasphasenabscheidung aufgebracht wird. Dadurch wird die 

Benetzungsfähigkeit des Bandes durch Silizium verbessert und die Widerstandsfähigkeit ge-

genüber Erosion durch geschmolzenes Silizium erhöht [43]. Die Firma Solarforce in Frankreich 

hat das RST-Verfahren in einer Pilotanlage erfolgreich angewendet [44], allerdings noch nicht 

die Marktreife erreicht. In Abbildung 1.1 ist schematisch die Prozessfolge des RST-Verfahrens 

gezeigt. Durch eine Längsöffnung am Boden eines Tiegels aus Graphit wird das Trägerband 

geführt und in gleichmäßiger Geschwindigkeit in vertikaler Richtung nach oben gezogen. Ein 

Prozess umfasst eine Bandlänge von mehreren Metern. 

 

(a) (b) (c) 

 

Abbildung 1.1: (a) Schematische Darstellung des Ribbon on Sacrificial Template (RST) Verfahrens zur Herstellung 

sägeverlustfreier Silizium-Wafer. Ein beschichtetes, flexibles Karbonband wird durch einen Schlitz im Tiegel von 

unten durch die Silizium-Schmelze gezogen. (b) Das Silizium kristallisiert auf dem Trägerband und das so ent-

standene dreilagige Si/C/Si Band wird mit einem Laser konfektioniert. (c) Das Karbonband wird in einem Hoch-

temperaturofen verbrannt; es verbleiben zwei RST Wafer. 
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Das geschmolzene Silizium, welches aufgrund der Oberflächenspannung nicht aus der Öff-

nung am Boden entweicht, kristallisiert in einer dünnen Schicht auf beiden Seiten des Bandes 

(Abbildung 1.1 (a)). Das so entstehende, dreilagige Si/C/Si Schichtsystem wird mittels eines IR-

Lasers in die gewünschte Form geschnitten (Abbildung 1.1 (b)). In einem Hochtempera-

tur-Ausbrennprozess wird das Karbonband in dem Si/C/Si Stapel in sauerstoffhaltiger Atmo-

sphäre bei über 1000°C verbrannt und zwei Silizium-Wafer bleiben zurück [45], die nach einer 

Reinigung der Zellproduktion zugeführt werden können. Der entstehende Wafer wird durch 

das Trägerband mechanisch stabilisiert, sodass bei RST im Gegensatz zu EFG oder SR die Kris-

tallisation nicht den begrenzenden Faktor für die Zuggeschwindigkeit darstellt. Die Flächen-

normale der Kristallisationsfront bei RST steht nicht antiparallel zur Zugrichtung, sondern 

weist vom Trägerband weg (siehe Abbildung 1.1). Dadurch erfährt die Kristallisationsfront 

eine Aufweitung und die Wachstumsrichtung wird von der Zugrichtung des Trägerbandes 

teilweise entkoppelt. Hierin zeigt sich der Typ II Charakter von RST, sodass Ziehgeschwindig-

keiten von 5-10 cm min-1 möglich sind [42, 46]. Das ist in etwa 2 - 4 mal schneller als die Zieh-

geschwindigkeit des vergleichbaren EFG-Verfahrens, bei dem Zugrichtung und Kristallwachs-

tum anti-parallel stehen [23, 35, 37]. Das Trägerband begünstigt nicht nur eine ausgedehnte 

Wachstumsgrenzfläche, sondern verhindert auch Einbeulungen des Silizium-Wafers [42]. 

Durch Anpassung der Ziehgeschwindigkeit, der Schmelzentemperatur und anderer Parameter 

kann die Silizium-Schichtdicke im Bereich von 50 µm bis 300 µm variiert werden. Jedoch be-

dingen nicht alle Parameterpaare ein stabiles Wachstum, wie Experimente und Computersi-

mulationen zeigen [47]. Typischerweise werden RST-Wafer mit einer Geschwindigkeit von 

5 cm min-1 und einer Dicke zwischen 60-140 µm produziert. Die Eigenschaften und Defekte in 

RST-Wafern ähneln denen der verwandten Ribbon against Drop Wafer, welche von Ger-

vais et al. auf Basis von Solarzellen untersucht wurden [43]. Die Silizium-Oberfläche weist vor-

nehmlich (011) Orientierung auf [43] mit langgezogenen Körnern, die in Zugrichtung ausge-

richtet sind. Die Körner sind mehrere Zentimeter lang und durch verschiedene Breiten von 

wenigen µm bis mm charakterisiert. Die Körner besitzen eine hohe Dichte an Zwillingskorn-

grenzen (siehe Kapitel 1.4.3), die sich durch eine geeignete Wasserstoffbehandlung passivie-

ren lassen [48, 49]. 

Da für die PV auch n-Typ Wafer interessant sind, wurden ebenfalls Anstrengungen unter-

nommen, entsprechende RST-Wafer zu produzieren. Untersuchungen zu n-Typ RST-

Solarzellen wurden von Derbouz et al. vorgenommen [50]. Die Untersuchung des RST-

Materials in dieser Arbeit beschränkt sich auf die mit Bor dotierten p-Typ Wafer. 

1.3.2 Direct Cast Silicon Verfahren 

Das DCS-Verfahren ist eines der jüngsten und lässt sich zu der Gruppe des Typ II Foliensilizi-

ums einordnen. In der Literatur finden sich nur wenige Beschreibungen zu dem Material [51], 

weshalb hier ausführlich auf DCS eingegangen wird. Bei dem neuartigen Verfahren wird ge-

schmolzenes Silizium direkt auf ein wiederverwendbares Quarzglas-Substrat kristallisiert. Das 
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Verfahren wurde durch die Firma Dow Corning Corporation, ein Joint Venture der Firmen 

Dow Chemical Company und der auf Quarzglas spezialisieren Corning Incorporated, in den 

USA entwickelt und erstmalig in dieser Arbeit untersucht. Da sich die Wafer auf der Außensei-

te des Formteils bilden (siehe Abbildung 1.2), handelt es sich dabei um einen sogenannten 

„Exo Casting“ Prozess. Zum besseren Verständnis der Kristallstruktur und der materialspezifi-

schen Besonderheiten wird das Herstellungsverfahren im Einzelnen genauer erläutert, da die 

Untersuchung derartiger Wafer einen zentralen Bestandteil dieser Arbeit darstellt. Die Pro-

zessfolge des DCS-Verfahrens ist schematisch in Abbildung 1.2 gezeigt. Die Silizium-Schmelze 

befindet sich in einem Tiegel aus hochreinem Quarzglas, dessen Temperatur über externe 

Heizer geregelt wird (Abbildung 1.2 (a)). Das Trägersubstrat – auch als Schwert bezeichnet – 

besteht ebenfalls aus hochreinem Quarzglas (high purity fused silica) und ist an eine automa-

tisch höhenverstellbare Vorrichtung montiert. Das Schwert wird mit kontrollierter Geschwin-

digkeit in die Schmelze getaucht (Abbildung 1.2 (b)) und verbleibt dort für einige Sekunden. 

Da die Temperatur TT des Trägermaterials kleiner als die Schmelztemperatur TS,Si = 1412°C 

von Silizium ist [18], kristallisiert das Silizium rasch auf der Substratoberfläche in multikristalli-

ner Weise (Abbildung 1.2 (c)). Danach wird das Schwert mit dem daran haftenden Silizium in 

ebenfalls kontrollierter Geschwindigkeit aus der Schmelze gezogen und kühlt an der Atmo-

sphäre ab. Aufgrund verschiedener thermischer Ausdehnungskoeffizienten der beiden Aus-

gangsmaterialien lösen sich die zwei so entstandenen Silizium-Wafer selbstständig vom Trä-

germaterial (Abbildung 1.2 (d)). Dem Schwert, welches in verschiedenen Größen ausgeführt 

sein kann, fallen dabei mehrere Aufgaben zu. 

 

(a) (b) (c) (d) 

 

Abbildung 1.2: Schematische Darstellung des Direct Cast Silicon (DCS) Prozesses zur Herstellung sägeverlustfreier 

Silizium-Wafer. Silizium-Schmelze im Quarzglastiegel und Formteil (Schwert) aus Quarzglas (a). Das Schwert 

taucht in die Si-Schmelze (b), Silizium kristallisiert am Formteil (c). Das Schwert wird mit dem kristallisierten Sili-

zium aus der Schmelze gezogen, welches sich aufgrund verschiedener thermischer Ausdehnungskoeffizienten 

selbstständig vom Formteil löst, und es werden 2 Wafer gewonnen (d). Das Formteil ist anschließend wieder-

verwendbar und der Prozess beginnt von vorne. 
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Zum einen wird durch die thermische Masse eine Senke für die Wärmeenergie, die bei der 

Kristallisation frei wird, gebildet. Zum anderen wird durch die Größe und Form die Fläche der 

Wafer und dessen Kanten vorgegeben. Zudem kann die Oberfläche des Trägermaterials vorab 

strukturiert werden, womit beispielsweise eine Textur der zum Schwert zugewandten Seite 

des Wafer oktroyiert wird. 

Abhängig von den Prozessparametern während der Kristallisation kann die Qualität und die 

mechanische Beschaffenheit des Ausgangsmaterials eingestellt werden. In Abbildung 1.3 (a) 

ist ein Foto des laufenden DCS-Prozesses zu sehen. Der eingespannte Quarzglasträger mit 

anhaftendem, kristallisiertem Silizium wird direkt aus der heißen Si-Schmelze gezogenen, 

weshalb die Teile noch rotglühend sind. Die Dicke wird über die Dynamik des Wärmeaustau-

sches bestimmt. Abbildung 1.3 (b) zeigt schematisch die Dicke des kristallisierenden Wafers 

aufgetragen über der Zeit in der Si-Schmelze während des Herstellungsprozesses. Die Kristalli-

sation vollzieht sich rasch innerhalb der ersten Sekunden. Beim Maximum der Dicke wird das 

Schwert aus der Schmelze gezogen. Andernfalls würde der große Wärmeübertrag auf das 

Formteil und den damit verbundenen Temperaturangleich an die Si-Schmelze zum Auf-

schmelzen des kristallisierten Siliziums führen. Eine Modifizierung der Kristallisations-

Rückschmelz-Kurve ist durch Anpassung der thermischen Eigenschaften des Trägermaterials, 

der Temperaturdifferenz zwischen Schwert und Schmelze und der Eintauchzeit möglich. 

Dadurch kann das Maximum der Kurve auf die gewünschte Zieldicke eingestellt werden. Im 

gezeigten Beispiel wird zwischen zwei verschiedenen Temperaturen des Trägers unterschie-

den: Bei größerer Temperaturdifferenz T1 zwischen Träger und Schmelze kann mehr Silizium 

kristallisieren, bevor das RückschmeIzen beginnt. Bei kleinerer Temperaturdifferenz T2 kris-

tallisiert entsprechend weniger Silizium. 

 

(a) (b) 

 
 

Abbildung 1.3: (a) DCS-Prozess: Fotografie eines in die Hebevorrichtung eingespannten Quarzglasträgers mit 

anhaftendem, kristallisiertem Silizium. Die direkt aus der heißen Si-Schmelze gezogenen Teile sind noch rotglü-

hend [52]. (b) Dicke des kristallisierenden Wafers aufgetragen über der Zeit in der Si-Schmelze während des 

Herstellungsprozesses. Abhängig von den Parametern des Prozesses kann die Dynamik angepasst werden. 
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Die Güte der so gewonnenen Wafer wird bestimmt durch die Reinheit des Silizium-Volumens, 

die Art und Struktur der Körner, die Varianz in der Dicke, sowie die Verformung des Wafers 

insgesamt. Die durch die schnelle Kristallisation im Material verbleibenden mechanischen 

Spannungen äußern sich in einem leichten Verzug und einer Wölbung der Wafer, was in Ab-

bildung 1.4 (a) schematisch gezeigt ist. Der Verzug ist definiert als der größte absolute Ab-

stand zwischen der Mittelebene und der Waferrückseite, die Wölbung ist der Abstand zwi-

schen der Mittelebene und der Waferrückseite in der Mitte des Wafers. Da keine Formge-

bung der vom Schwert abgewandten Seite des Wafers gegeben ist, führt die Kristallbildung zu 

einer inhomogenen und rauen Oberfläche. Damit ist eine Varianz der Dicke verbunden, die 

durch die Differenz der minimalen Dicke Wmin eines Wafers und dessen maximalen Dicke 

𝑊max charakterisiert ist. 

In Abbildung 1.4 (b) ist das Lichtmikroskopbild eines 13 mm langen DCS-Wafer-Querschliffes 

nach einer 10-sekündigen Defektätze (Secco-Ätze [53]) gezeigt. Auf der gezeigten Länge vari-

iert die Waferdicke zwischen 𝑊min = 180 µm und 𝑊max = 720 µm. Die dicke Stelle ist in die-

ser Ansicht vergrößert gezeigt. Neben den durch Versetzungen hervorgerufenen Ätzgruben 

ist die kolumnare Struktur der Körner erkennbar, die sich nahezu senkrecht zur Waferoberflä-

che ausbilden. Dicke Stellen scheinen bei diesem Wafermaterial jedoch ungünstig zu sein, da 

sich oberflächenparallele Defektstrukturen ausbilden. Da der Stromfluss durch eine Solarzelle 

nahezu senkrecht zur Oberfläche stattfindet, sind diese Strukturen wegen der hohen La-

dungsträger-Rekombination unerwünscht (mehr in Kapitel 2). 

Durch einen anschließenden mechanischen Planarisierungsprozess kann 𝑊max auf die ge-

wünschte Dicke 𝑊 reduziert werden. Bereiche des Wafers mit einer geringeren als der ge-

wünschten Dicke erscheinen dann als Dellen oder Furchen. 

 

(a) (b) 

 
 

Abbildung 1.4: (a) Schematische Querschnittdarstellung eines DCS-Wafers: Der Verzug ist der größte Abstand 

zwischen der Mittelebene zur Waferrückseite, die Wölbung ist der Abstand zwischen der Mittelebene und der 

Waferrückseite in der Mitte des Wafers (b) Lichtmikroskopische Aufnahme des Querschliffs eines DCS-

Waferstücks, welches 10 s in einer Secco-Ätzlösung behandelt wurde. Die Dicke variiert in diesem Abschnitt 

zwischen 180 µm und 720 µm. 

WölbungVerzug

WmaxWmin

500 µm
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Der DCS-Kristallisierungsprozess kann durch Anpassung der Herstellungsparameter derart 

beeinflusst werden, dass das Kristallwachstum von kleinkristallinen Körnern mit Größen von 

300 - 600 µm oder durch die Bildung von nadelförmigen Dendriten geprägt ist. Um die DCS-

Wafertypen zu unterscheiden, wird von Standard-Wachstum im ersten und dendritischem 

Wachstum im zweiten Fall gesprochen. Die Unterschiede in Hinblick auf die Eignung für Solar-

zellen werden in Abschnitt 3.4 herausgearbeitet. Sowohl für das Standard-Wachstum, als 

auch für das dendritische Wachstum bilden sich die Kristallkörner kolumnar aus. Das heißt, 

die Korngrenzen stehen nahezu senkrecht zur Waferebene. Die Gewinnung von Silizium-

Wafern auf diese Weise stellt einen eleganten, materialverlustarmen Weg dar, um den Kos-

tenanteil des Wafers an der Solarzelle zu senken. Sie verbindet die Vorteile der EFG- und der 

RGS-Methode, indem eine gute Kristallqualität bei gleichzeitig hoher Wachstumsgeschwindig-

keit von etwa 350 cm min-1 erzielt wird. Typische Eigenschaften einiger Foliensilizi-

um-Materialien sind in Tabelle 1.1 zusammengefasst. Dabei zeigt sich für die Ziehgeschwin-

digkeit und die Kristallqualität, die den Wirkungsgrad beeinflusst, eine gegenläufige Bezie-

hung. Dies soll auch in Abbildung 1.5 verdeutlicht werden, in der die Versetzungsdichte in 

Abhängigkeit der Kristallisationsgeschwindigkeit verschiedener Wafer Materialien gezeigt ist 

(Daten wurden teilweise von Schwirtlich et al. übernommen [54]). Die lineare Anpassung ist 

sicherlich eine zu einfache Annahme, soll jedoch den gegenläufigen Trend verdeutlichen und 

damit die Schwierigkeit, hohe Wirkungsgrade auf schnell kristallisierten Materialien zu errei-

chen. Unter der Versetzungsdichte wird der Quotient aus der Summe der Weglängen aller in 

einem definierten Volumen liegenden Versetzungen und dem definierten Volumen verstan-

den. 

 

Tabelle 1.1: Vergleich einiger charakteristischer Daten der verschiedenen Foliensilizium-Materialien. 

 EFG  

[35, 39] 

RST 

[23, 37, 42,45] 

DCS 

[51] 

RGS 

[37, 39] 

Ziehgeschwindigkeit (cm
 
min

-1
) 1,7-2 2-5(10) 350 600 

Waferdicke (µm) 250-350 60-140 100-300 (150) 300-400 

Korngröße ~cm
2
 mm

2
-cm

2
 ~mm

2
 µm

2
-mm

2
 

Lebensdauer (µs) 10-50 10-30 1-10 1-10 

Versetzungsdichte (cm
-2

) 10
4
-10

5
 10

5
-10

6
 10

5
-10

6
 (10

7
) 10

5
-10

7
 

Verunreinigungen (cm
-3

) [Cs] > 10
18

 

[Oi] < 5·10
16

 

[Cs] >10
18

 

[Oi] < 5·10
16

 

[Oi] > 10
18

 [Cs] > 10
18 

[Oi] > 5·10
17

 

Solarzelleneffizienz (%) 18,2 [55] 16,1 [56] 16,0 [51] 14,4 [57] 

16,1 [58]
1
 

 

                                                      
1
 Bei dem maximalen Wirkungsgrad von 16,1% handelt es sich um ein neuartiges quasi-mono RGS Material, bei 

dem die Kristallorientierung des Wafers durch das monokristalline Substrat vorgegeben wird. 
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Abbildung 1.5: Graphische Darstellung der Daten von 

Schwirtlich et al. [54] und der Daten aus Tabelle 1.1. 

Die Versetzungsdichte nimmt mit der Kristallisations-

geschwindigkeit zu, was eine Reduktion des Wir-

kungsgrades zur Folge hat. Die lineare Anpassung der 

Daten (cast-mono und FZ/Cz ausgenommen) ist eine 

vereinfachte Annahme. 

1.4 Kristalldefekte 

Reale Kristalle weichen in ihrer Struktur von einem perfekten, unendlich ausgedehnten Kristall 

ab, wobei die Abweichung als Defekt bezeichnet wird. Neben den Oberflächen des Kristalls 

sind Defekte im Kristallvolumen struktureller Natur oder durch Fremdatome verursacht und 

hängen in ihrer Art und Anzahl von der Kristallisationsmethode und deren Bedingungen ab. 

Diese Defekte haben die Störung der Periodizität des Kristallgitters gemein und führen zu ei-

ner Beeinträchtigung der mechanischen, elektrischen und chemischen Eigenschaften des Kris-

talls. Die Ursache liegt in der Veränderung und Neuordnung kovalenter chemischer Bindun-

gen zwischen den Silizium-Atomen. Die Bindungen können sogar komplett unterbrochen, sehr 

instabil oder zu einem Fremdatom statt eines Silizium-Atoms etabliert sein. 

Folgen der gestörten Bindungen sind eine reduzierte Bruchfestigkeit, eine erhöhte Sprödigkeit 

oder interne mechanische Spannungen [59]. Dies kann zu der Bildung von Mikrobrüchen füh-

ren, die einen negativen Einfluss auf den Wirkungsgrad der Solarzelle haben. Die mechani-

schen Spannungen lassen sich mit Hilfe der Raman-Spektroskopie näher untersuchen [60] 

(siehe Kapitel 2.3). Der Einfluss von Defekten macht sich auf elektrischer Ebene durch erhöhte 

Rekombination von Ladungsträgern über die in die Bandlücke eingeführten Defektniveaus 

bemerkbar [61, 62]. Defekte können überdies eigene Bänder innerhalb der Silizium-Bandlücke 

ausbilden, die zu Intrabandübergängen von Ladungsträgern führen und die Leistung der So-

larzelle negativ beeinflussen. Darauf wird grundlegender in Kapitel 2.1.1 eingegangen, wobei 

der messtechnische Zugang zu diesem Effekt und dessen Ergebnis in Kapitel 2.2 behandelt 

wird. 

Da die Bindungen aus ihrer optimalen Lage herausbewegt werden, können sie chemisch in 

geeigneten Lösungen, wie beispielsweise der sogenannten Secco- oder Sopori-Ätzlösung [53, 

63], aufgebrochen werden. Die Ätzrate bei Defekten ist gegenüber dem ungestörten Kristall 

erhöht, da die Bindungen ohnehin geschwächt sind. Diese Tatsache wird in der Analyse von 

Defekten genutzt, indem die Ätzstrukturen unter dem optischen Lichtmikroskop sichtbar ge-

macht werden können, was Aufschluss über die zugrunde liegende Defekte geben kann. 
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In Abbildung 1.6 sind materialtypische Defektstrukturen von DCS- und RST-Wafern gezeigt, 

die sich in der lichtmikroskopischen Auflichtaufnahme nach einer Defektätze deutlich abhe-

ben. Je nach Art und Größe wird zwischen verschiedenen Defekten unterschieden. 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 1.6: (a) Lichtmikroskopische Auflichtaufnahme eines mit einer Defekt-Ätzlösung (Secco-Ätze [53]) 

geätzten DCS-Wafers. Die typische Defektstruktur der Körner, Versetztungen und Versetzungscluster wird hier 

sehr deutlich. (b) Lichtmikroskopische Auflichtaufnahme eines mit einer Defekt-Ätzlösung (Sopori-Ätze [63]) 

geätzten RST-Wafers. Auffällig ist die Struktur paralleler Korngrenzen, in der Bildmitte oben ist ein von Verset-

zungen umgebenes SiC-Präzipitat erkennbar, welches das parallele Korngrenzwachstum stört. 

1.4.1 0D Defekte – Leerstellen, Zwischengitteratome und Fremdatome 

Null-dimensionale oder Punktdefekte beschränken sich auf die Größenordnung eines einzel-

nen Atoms. Abgesehen von Fremdatomen, die an sich einen Punktdefekt repräsentieren, fal-

len darunter einerseits Leerstellen, die entstehen, wenn ein Silizium-Atom an einem regulären 

Gitterplatz fehlt, und andererseits interstitielle Atome, die einen Platz im Zwischengitter statt 

eines regulären Gitterplatzes besetzen. Abbildung 1.7 (a) skizziert schematisch die verschie-

denen Arten der genannten Defekte. Leerstellen und Zwischengitteratome sind oberhalb des 

absoluten Nullpunkts der Temperatur in jedem realen Kristall zu finden. Mit steigender Tem-

peratur nimmt deren Anzahl zu, da diese die Entropie und die innere Energie des Kristalls er-

höhen [64]. Fremdatome können sich substitutionell an der Stelle eines Silizium-Atoms oder 

interstitiell im Kristallgitter aufhalten. In beiden Fällen können dadurch Energie-Niveaus in die 

Bandlücke eingeführt werden und die Rekombination von Ladungsträgern wird erhöht, was 

durch die Shockley-Read-Hall Theorie beschrieben wird (siehe 2.1.1) [65, 66]. 

Fremdatome, die ein Energielevel nahe der Bandlückenmitte haben, können bereits ab sehr 

geringen Konzentrationen von etwa 1011 cm-3 zu starken Einbußen im Wirkungsgrad 

führen [67]. Dazu zählen beispielsweise Kupfer oder Eisen, das in der interstitiellen Form (Fei) 

besonders hohe Rekombinationsraten der Ladungsträgerpaare aufweist [68]. Beide Elemente 

sind häufige Vertreter von Verunreinigungen in Silizium-Wafern. 

 

200 µm 200 µm
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(a)     0D - Defekte (b)     1D - Defekte 

 

 

(c)     2D - Defekte (d)     3D - Defekte 

 
 

Abbildung 1.7: Schema verschiedener Defekttypen in Silizium. Silizium-Atom (∘),  Fremdatom (∙), Kovalente 

Bindung (—) und nicht abgesättigte Bindung (•) (adaptiert aus [69]). 

1.4.2 1D Defekte – Versetzungen 

Kristallbaufehler entlang einer Linie werden Versetzungen genannt und sind vor allem in mc-

Si und Foliensiliziumwafern zu finden. Endet eine Ebene im Kristall, wie in Abbildung 1.7 (b) 

dargestellt, so nennt man die Begrenzungslinie der Ebene eine Stufenversetzung. Eine Stu-

fenversetzung kann sich bilden, wenn Kristallebenen gegeneinander verschoben werden und 

offenen Bindungen der Silizium-Atome zurück bleiben. Eine weitere Möglichkeit stellt die 

Schraubenversetzung dar. Sie entsteht, wenn Ebenen nicht senkrecht, sondern parallel zur 

Versetzungslinie gegeneinander verschoben werden. Bei einem gedachten Umlauf um diese 

Versetzungslinie entlang der Atombindungen gelangt man, ähnlich wie bei einer Schraube, 

auf die darüber bzw. darunter liegende Ebene [70]. Versetzungen bilden sich häufig bei der 

Kristallherstellung durch plastische Verformung aufgrund des Einwirkens äußerer mechani-

Leerstelle

interstitielles
Fremdatom

substitutionelles
Fremdatom

interstitielles
Silizium
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scher Spannungen, die durch thermische Gradienten oder mechanische Belastung entstehen. 

Durch diese plastische Verformung kann die zugrundeliegende mechanische Spannung abge-

baut werden. Bei höherer Temperatur können sich Versetzungen durch den Kristall bewegen, 

wobei sich vorzeichenfremde Versetzungen gegenseitig annihilieren können, wenn sie aufei-

nander treffen. Gelangt eine Versetzung zur Kristalloberfläche, so verschwindet sie eben-

falls [71]. Durch die Störung des Kristalls können Versetzungen Senken für im Kristall befindli-

che Verunreinigungen sein, die sich während der Herstellung oder bei Hochtemperaturschrit-

ten im Solarzellenprozess dort sammeln [72]. Mit Verunreinigungen dekorierte Versetzungen 

sind rekombinationsaktiv, da sie schädliche Störstellen in der Silizium-Bandlücke induzieren. 

Dagegen weisen undekorierte Versetzungen abhängig von deren Anzahl nur eine geringe Re-

kombinationsaktivität bei Raumtemperatur auf [72]. 

Versetzungslinien, die die Kristalloberfläche durchstoßen, können mit einer Defektätze sicht-

bar gemacht werden und äußern sich dort als grubenförmige Struktur. Unter dem Lichtmikro-

skop fallen diese Strukturen als dunkle Punkte auf, was Abbildung 1.6 (a) anschaulich zeigt. 

Die Form der Grube gibt Aufschluss darüber in welchem Winkel die Linie die Oberfläche 

durchsticht. Hohe Versetzungsdichten mindern die Kristallqualität in Bezug auf die Lebens-

dauer der Ladungsträger. So finden sich bei schnell kristallisiertem Foliensilizium wie DCS oder 

RGS Versetzungsdichten von bis zu 107 cm-2 und mehr. Die Versetzungsdichte ist definiert als 

die Versetzungslinienlänge pro Volumeneinheit. Messtechnischen Zugang erhält man über 

Mikroskopbilder und das Auszählen der Ätzgruben pro Flächeneinheit. Die Abbildung 1.8 illus-

triert durch eine Rasterelektronenmikroskop (REM)-Aufnahme die Ätzgruben von Versetzun-

gen eines polierten DCS-Wafers nach einer Defektätze. Die unterschiedliche Orientierung und 

Form der Gruben ist deutlich zu erkennen. 

Dies ist ein Hinweis, dass die Versetzungen keinem regelmäßigen Muster folgen und eine 

komplexe Defektstruktur vorliegt. In einer Grube können ebenso zwei oder mehr Verset-

zungslinien münden, was auf eine Überschneidung oder Zusammenführung der Linien hin-

weist. 

 

 
 

Abbildung 1.8: REM-Aufnahme von Versetzungsgru-

ben eines DCS-Wafers. Diese entstehen durch eine 

Defekt-Ätze an Stellen, wo Versetzungslinien die 

Oberfläche durchstoßen. Die Ausrichtung der trichter-

förmigen Gruben ist abhängig von den Winkeln, mit 

denen die Versetzungslinien die Oberfläche durchsto-

ßen. 

10 µm
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1.4.3 2D Defekte – Korngrenzen und Oberflächen 

Ein mc-Si Wafer besteht naturgemäß aus Körnern verschiedener Orientierung, da die einzel-

nen Kristalle aus verschiedenen Nukleationspunkten erwachsen, die während der Kristallzucht 

eine zufällige Orientierung vorgeben. Dies soll in Abbildung 1.7 (c) schematisch verdeutlicht 

werden. Eine Korngrenze stellt die Grenzfläche zweier benachbarter Körner unterschiedlicher 

Kristallorientierung, aber gleicher Gitterstruktur, dar und hat den Charakter einer Oberfläche. 

An der Grenzfläche müssen sich die Atombindungen neu ordnen und sind gegenüber den 

ungestörten Bindungen abgeschwächt oder nicht abgesättigt. Das wiederum hat Einfluss auf 

die mechanische, elektrische und chemische Eigenschaft der Korngrenze. Diese Struktur ist 

typisch für multikristallines Silizium und dennoch der am wenigsten verstandene Gitterfehler. 

Diese Tatsache zeigt sich bereits an der aufwändigen mathematischen Beschreibung der mak-

roskopischen Struktur. So muss unter anderem die Orientierung der Körner zueinander, deren 

räumliche Lage und die Orientierung des Grenzflächenverlaufs erfasst werden [70]. 

Bei kleinen Orientierungsunterschieden zwischen zwei Körnern spricht man von einer Klein-

winkelkorngrenze, die aus einer Reihe von Versetzungen aufgebaut sein kann [70]. Bei größe-

ren Fehlorientierungen, wie sie bei Großwinkelkorngrenzen auftreten, ist die Restrukturierung 

der Atombindungen deutlich komplexer. Im Kristall sind theoretisch alle Orientierungen mög-

lich. Allerdings werden bestimmte Winkel zwischen zwei Körnern, bei denen einige Gitterplät-

ze bei gedachter Überlappung der Körner koinzident sind, energetisch favorisiert. Läge also 

die Kristallstruktur eines Korns in der des benachbarten, so würden sich an manchen Stellen 

die Si-Atome der beiden Körner einen Gitterplatz teilen. Das dabei entstehende Übergitter ist 

das sogenannte Koinzidenzgitter (coincidence site lattice, CSL) mit dem die Eigenschaft der 

Korngrenze charakterisiert werden kann. Als Maß dient der CSL Index , der definiert ist als 

 𝛴 =
𝑉CSL
𝑎3

 (1.1) 

mit dem Volumen VCSL der Elementarzelle des Übergitters und dem Volumen der Elementar-

zelle des Silizium-Gitters, das der Kubikzahl des mittleren Atomabstandes a entspricht. 

In Abbildung 1.9 soll das Konzept des CSL anhand einer 5 Korngrenze verdeutlicht werden. 

Der CSL Index allein genügt nicht für die vollständige Beschreibung einer Korngrenze, da da-

mit deren Lage und Richtung innerhalb des Kristalls nicht erfasst ist [73]. Dennoch kann über 

den -Wert auf die Qualität und den Charakter der Korngrenze geschlossen werden. Ein klei-

ner -Wert repräsentiert eine große Übereinstimmung der benachbarten Körner, sodass die 

Atombindungen nur leicht restrukturiert sind. Mit steigendem  nimmt die Missorientierung 

und die Störung des Gitters zu. Daher bieten Korngrenzen ausreichend Platz für die Agglome-

ration von Verunreinigungen, wobei deren Konzentration mit  zu skalieren scheint [74]. Dies 

zeigt sich in der Rekombinationsaktivität einer Korngrenze, welche sich ebenfalls mit  korre-

lieren lässt [75]. 
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Abbildung 1.9: Zweidimensionale schematische Dar-

stellung einer 5 Korngrenze. Bei den zwei sich über-

lappenden Gittern schneiden sich manche Gitterpunk-

te und bilden das koinzidente Übergitter (in Rot darge-

stellt) mit einer Gitterkonstanten von a√5. Zum besse-

ren Verständnis werden die Gitter in dem jeweils an-

deren ausgegraut fortgesetzt (nach [70]). 

 

Aus Elektronenrückstreuversuchen (nicht gezeigt) ergibt sich der dominante Koinzidenzgit-

terindex für DCS und RST zu  = 3. 

1.4.4 3D Defekte – Präzipitate und Hohlräume 

Dreidimensionale Defekte, wie Präzipitate und Leerräume, erstrecken sich lokal über mehrere 

Atomabstände. Präzipitate sind Agglomerationen von Fremdatomen oder Siliciden wie in Ab-

bildung 1.7 (d) schematisch zu sehen ist und können sich an den bereits erwähnten struktu-

rellen Defekten bilden [72, 74]. In mc-Si bilden sich Präzipitate von Übergangsmetallen [76] 

oder anderen Elementen wie Kohlenstoff und Sauerstoff z. B. an Versetzungen und Korngren-

zen. Deren Anzahl und Größe hängt zum einen vom Grad der Verunreinigung des Kristalls mit 

Fremdstoffen bei der Herstellung und zum anderen von dessen Temperaturhistorie ab. Die 

Löslichkeit der meisten Verunreinigungen in Sillizium verringert sich mit abnehmender Tem-

peratur [77]. Unterschreitet die Löslichkeit der Verunreinigungen deren Konzentration wäh-

rend des Abkühlvorgangs bei der Kristallisation, so befindet sich der Kristall in einem übersät-

tigten Zustand. Die Verunreinigungen beginnen dann zu präzipitieren. Bei langsamem Abküh-

len bilden sich bevorzugt große Präzipitate, da genügend Zeit für die Diffusion der Fremdato-

me zu den Nukleationspunkten zur Verfügung steht. Bei steiler Abkühlrampe bilden sich klei-

ne, fein verteilte Präzipitate, die weitaus schädlicher für die Ladungsträgerlebensdauer sind 

als große [78]. Präzipitate im Volumen können sich nach einem Hochtemperaturschritt auch 

wieder auflösen und hinterlassen entsprechende Hohlräume zurück [79], die ebenfalls le-

bensdauermindernd wirken. Hohlräume können auch durch die Agglomeration von Leerstel-

len entstehen. Das Präzipitat einer Verunreinigung kann die Präzipitation eines anderen Ele-

mentes energetisch begünstigen. Als Beispiel dafür lassen sich in mc- und insbesondere Foli-

ensilizium die Co-Präzipitate von Sauerstoff zusammen mit Kohlenstoff finden [80, 81]. 

Korngrenze

a
a

a 5
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1.5 Methoden zur Verbesserung der Materialqualität 

Die im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen Defekte (meistens metallische Verunreini-

gungen) in mc-Si können tiefe Störstellen in die Bandlücke einführen [82–85] und dadurch die 

Lebensdauer der Ladungsträger reduzieren. Durch geeignete Methoden als Teil eines Solar-

zellenprozesses können die Defekte elektrisch deaktiviert oder deren Anzahl reduziert wer-

den. Im Folgenden werden zwei Methoden als Mittel zur Beeinflussung von Defekten vorge-

stellt, die für diese Arbeit relevant sind (siehe auch Abschnitt 3.2). Darunter sind das Gettern 

von Verunreinigungen und die elektrische Deaktivierung von Defekten mit Wasserstoff. 

1.5.1 Gettern von Verunreinigungen 

Für die Funktion einer Solarzelle ist ein p-n-Übergang notwendig, der bei p-Typ Silizium mit 

einen n-Typ Emitter realisiert wird. Der Emitter wird durch die Eindiffusion von Phosphor-

Atomen gebildet, deren Konzentration die Bor-Konzentration überschreitet und damit die 

Basisdotierung überkompensiert. Die dadurch entstehende n-Typ Emitterschicht ist nur weni-

ge 100 nm tief. Eine gängige Methode für die Emitterbildung ist die Phosphoroxychlorid 

(POCl3) Diffusion in einem Hochtemperatur-Quarzrohrofen bei etwa 800°C bis 900°C. Die Ein-

bringung des bei Raumtemperatur flüssigen POCl3 über ein Trägergas (üblicherweise Stick-

stoff) zusammen mit Sauerstoff in den Ofen führt über die Reaktion mit der Gleichung 

4 POCl3 + 3 O2 → 2 P2O5 + 6 Cl2 zur Bildung von Phosphorpentoxid (P2O5). An der Silizium-

Oberfläche bildet sich ein stark phosphorhaltiges Silikatglas (PSG) 2 P2O5 + 5 Si → 5 SiO2 + 4 P, 

aus dem die Phosphor-Atome in den Wafer diffundieren. Ein erwünschter Effekt, der die 

Emitterbildung begleitet, ist die gleichzeitige Reinigung des Basismaterials von Fremdatomen 

durch sogenanntes Gettern, basierend auf verschiedenen Mechanismen [86]. Während des 

Hochtemperaturschrittes können die Fremdatome bis an die Waferoberfläche 

diffundieren [87] und sich in der PSG-Schicht anreichern. Daneben dient die defektreiche 

Grenzschicht an der Waferoberfläche, welche bei der PSG Bildung entsteht, als Senke für 

Fremdatome. Die Diffusion der Fremdatome im Volumen wird durch den sogenannten „Kick-

out“ Mechanismus katalysiert, indem interstitielle Si-Atome die substitutionellen Fremdato-

me im Volumen verdrängen [88]. Die interstitiellen Si-Atome entstehen bei der Phosphor-

Diffusion an der Oberfläche. Da die PSG-Schicht, und damit die dort angereicherten Verunrei-

nigungen, in einer HF-Lösung entfernt wird, spricht man von externem Gettern. 

Beim sogenannten internen Gettern sammeln sich Verunreinigungen an Gettersenken im 

Volumen. Als Gettersenke dienen in mc-Si beispielsweise strukturelle Defekte wie Korngren-

zen und Versetzungen (siehe Abschnitt 1.4). Das interne Gettern findet bei Temperaturen 

statt, die eine Diffusion der Fremdatome durch das Volumen ermöglicht. Somit ist es eine 

Begleiterscheinung der POCl3-Diffusion. Nach Karzel et al. verbessert sich die Lebensdauer 

von Körnern in mc-Si als Folge des internen Getterns überproportional zu den dazugehörigen 

Korngrenzen, die durch die Verunreinigungen dekoriert werden können [75]. 
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1.5.2 Wasserstoffpassivierung von Verunreinigungen und Defekten 

Um die Auswirkung der elektrisch aktiven Rekombinationszentren auf die Lebensdauer zu 

mildern, hat sich die Passivierung mittels Wasserstoff (H-Passivierung) bewährt. Darunter 

wird die Komplexbildung eines Defektes mit Wasserstoff verstanden. Dessen Fähigkeit, die 

verschiedenen Arten von Defekten zu passivieren, wurde vielfach durch einen signifikanten 

Anstieg der Volumenlebensdauer nach H-Passivierung der Defekte gezeigt [15, 49, 89–93]. 

Wasserstoff kann offene Bindungen (dangling bonds, DB) absättigen und durch die Komplex-

bildung mit Defekten deren Störstellenniveau aus der Bandlücke in Richtung Bandkante ver-

schieben [94–97]. 

Für die Einbringung von Wasserstoff in Silizium bietet sich ein breites Spektrum an Möglich-

keiten, über die ein umfassender Überblick von Pankove und Johnson gegeben wird [97]. Bei 

den für diese Arbeit relevanten Methoden handelt es sich um kontrollierte Prozesse, bei de-

nen atomarer Wasserstoff sowohl aus der Gasphase, als auch aus einer wasserstoffhaltigen 

dielektrischen Schicht in das Silizium-Volumen diffundiert. Die Diffusion aus der Gasphase in 

das Si-Material findet in einem Quarzrohrofen mit wasserstoffhaltiger Atmosphäre statt. Die-

ses Verfahren mit einem indirektem mikrowellen-induzierten Wasserstoffplasma (microwave 

induced remote hydrogen plasma, MIRHP) wird in Kapitel 5 genauer behandelt. 

Das Aufbringen einer amorphen wasserstoffhaltigen Siliziumnitridschicht (a-SiNx:Hy, kurz 

SiNx:H oder SiNx) auf den Si-Wafer als Wasserstoffquelle ist eine gängige Methode, welche 

mehrheitlich bei modernen Zellkonzepten angewendet wird [98]. 

Dabei ist SiNx:H für die Photovoltaik aus mehreren Gründen von Interesse. Erstens dient die 

Schicht als Quelle für Wasserstoff, der durch einen Hochtemperaturschritt („Feuern“) in den 

Silizium-Wafer eingetrieben werden kann, um dort Defekte zu passivieren. Zweitens kann die 

SiNx:H-Schicht selbst Defekte an der Oberfläche passivieren und offene Bindungen absättigen. 

Dadurch wird die Grenzflächenzustandsdichte 𝐷it(𝐸) reduziert und Rekombination an der 

Oberfläche erniedrigt (siehe Abschnitt 2.1.1). Diese chemische Passivierung wird durch eine 

Feldeffektpassivierung ergänzt, die durch feste Ladungen in der Schicht erzeugt wird und die 

oberflächennahe Ladungsträger in das Volumen zurückdrängt [99]. Drittens dient SiNx:H, des-

sen Brechungsindex nSiN durch Variation der stöchiometrischen Zusammensetzung in einem 

großen Bereich von etwa 1,8 – 3,3 (bei 633 nm) [100] variiert werden kann, als sehr effektive 

Antireflexschicht, wodurch die Reflexionsverluste der Solarzelle reduziert werden können. 

Viertens hat die Schicht eine Schutzfunktion, indem sie die Eindiffusion anderer Fremdstoffe 

oder Verunreinigungen verhindert. 

Um SiNx:H bei diesen Temperaturen amorph und wasserstoffreich herzustellen, hat sich die 

plasmaunterstütze Abscheidung aus der Gasphase (plasma enhanced chemical vapor deposi-

tion, PECVD) eines Gemisches der wasserstoffreichen Gase Silan (SiH4) und Ammoniak (NH3) 

bewährt. Der Wasserstoffgehalt der SiNx:H-Schicht und deren stöchiometrisches Verhältnis 

hängt stark von den Prozessparametern wie Temperatur, Gasfluss, Mischungsverhältnis usw. 

ab [99, 100]. Abweichend vom idealen amorphen Si3N4 lassen sich mittels PECVD N/Si Ver-
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hältnisse von 0 (a-Si) bis 2,5 (N-reichste SiNx:H–Verbindung) herstellen. An der Waferoberflä-

che läuft im Plasma folgende Reaktionsgleichung ab: a SiH4 + b NH3 = c SiNxHy + d H2, wobei a, 

b, c und d die stöchiometrischen Koeffizienten der Reaktionsgleichung sind. Mit x und y wird 

das Verhältnis von N und H zu Si in der SiNx:H-Schicht wiedergeben. Der Gehalt des an Si oder 

N gebundenen Wasserstoffs, welcher von den Reaktionsgasen stammt, kann in der SiNx:H-

Schicht bis zu 40 at.% erreichen [98]. Für diese Arbeit wird üblicherweise ein Gasverhältnis 

von SiH4:NH3 = 1:11 bis 1:10 verwendet und eine Schichtdicke von 75 nm abgeschieden. Der 

Wasserstoff wird anschließend durch einen Hochtemperaturschritt (Feuern) in das Silizium-

Volumen getrieben [101–104]. Während des Feuerns finden ein Assoziierungsprozess zwi-

schen Defekten und dem aus der SiNx:H-Schicht gelösten Wasserstoff, sowie ein Dissoziie-

rungsprozess der bereits mit H passivierten Defekte statt. Das Reaktionsgleichgewicht liegt, 

abhängig von der Menge des zur Verfügung stehenden Wasserstoffs und der Temperatur, auf 

Seiten des Wasserstoff-Defekt Komplexes oder dessen temperaturinduzierter Auflösung. Eine 

höhere Wasserstoffkonzentration sollte daher der Defektpassivierung zuträglich sein und der 

Komplexauflösung entgegenwirken. Die Wasserstofffreisetzung aus der SiNx:H-Schicht bei 

erhöhter Temperatur ist keineswegs konstant und nimmt mit der Dauer der Temperaturbe-

handlung ab [105, 106]. Daher sollte die Dauer des Hochtemperaturschrittes nur kurz sein 

und die Temperatur angepasst werden. 

Bei zu niedriger Temperatur wird zu wenig H aus der Schicht freigesetzt und die H-Diffusion 

durch das Volumen ist zu langsam. Bei zu hohen Temperaturen überwiegt die H-Defekt Kom-

plexauflösung und die Effusion des Wasserstoffs aus dem Wafer [107]. Experimentell wurde 

die Wasserstofffreisetzung in Abhängigkeit der Temperatur durch Wilking et al. auf mit dieser 

Arbeit vergleichbaren Schichten untersucht [108]. 
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2 Untersuchung von Defekten in Foliensilizium-Materialien 

Wie alle multikristallinen Wafer weisen auch Foliensilizium-Materialien, bedingt durch die Art 

der Herstellung, eine Vielfalt an diversen Kristalldefekten auf. Neben den Korngrenzen sind 

Verunreinigungen durch Fremdstoffe und die Art und Anzahl an strukturellen Kristalldefekten 

in Foliensilizium gegenüber multikristallinen Wafern deutlich erhöht. Die Untersuchung dieser 

Defekte und deren Einfluss auf die Materialqualität ist ein wichtiger Aspekt bei der Charakte-

risierung der Wafer und deren Eignungsprüfung für die Herstellung von Solarzellen. In diesem 

Kapitel werden die Generation von Ladungsträgern und deren hauptsächlich durch Defekte 

bedingte Rekombination erläutert. Im zweiten Teil wird die Messmethode der Versetzungs-

korrelierten Lumineszenz beschrieben, welche bei RST- und DCS-Wafern angewendet wird. 

Die durch Raman-Spektroskopie gestützte Messung von mechanischen Verspannungen in 

Silizium wird für DCS-Wafer aufgezeigt und diskutiert. 

2.1 Generation und Rekombination von Ladungsträgern 

Eine notwendige Voraussetzung für den Betrieb einer Solarzelle ist die Generation von La-

dungsträgern. Unter Generation wird die Erzeugung eines Elektron-Loch-Paares verstanden, 

wobei die Rekombination der entgegengesetzte Prozess ist. Im ungestörten Halbleiter befin-

den sich die Raten der thermischen Generation 𝐺 und der Rekombination 𝑅 der Ladungsträ-

ger in einem Gleichgewicht. Wird der Halbleiter durch eine externe Lichtquelle bestrahlt, 

führt die Absorption der Photonen mit einer Energie 𝐸ph größer der Bandlückenenergie 𝐸g zu 

einer Generation von Überschussladungsträgern, über das thermische Gleichgewicht der La-

dungsträgerkonzentration hinaus. Dabei können Elektronen vom Valenz- ins Leitungsband 

angeregt werden (siehe Abbildung 2.1 (a)). Die überschüssige Energie dissipiert gewöhnlich 

phononisch durch Stöße mit dem Gitter. Für eine gleichförmige Beleuchtung und nach dem 

Gesetz von Lambert-Beer stellt sich die tiefen- und wellenlängenabhängige Generationsrate 

𝐺(𝑧, ) pro Volumeneinheit dar durch: 

 𝐺(𝑧, 𝜆) =
𝛼(𝜆)

𝐸ph
· 𝜙(1 − 𝑟) · exp(−𝛼(𝜆)𝑧). (2.1) 

wobei  den Absorptionskoeffizient von Si und 𝜙 die Leistungsdichte der einstrahlenden Pho-

tonen darstellt. Die nicht in den Halbleiter eingekoppelten Photonen werden unter Vernach-

lässigung der Absorption im SiNx:H durch die Reflexion 𝑟 erfasst und die Quanteneffizienz des 

internen Photoeffekts soll hier gleich 1 sein. 

Bei konstanter Beleuchtung stellt sich ebenfalls ein Gleichgewicht von Generation und Re-

kombination ein. Dabei steigt die Rekombination mit der bereits vorhandenen Überschussla-

dungsträgerdichte 𝑛 der Elektronen (für Löcher: 𝑝), die dadurch maßgeblich beschränkt 

wird. Die zeitliche Änderung von 𝑛 wird durch folgende Gleichung beschrieben [109]: 
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𝜕𝑛(𝑡)

𝜕𝑡
= 𝐺 − 𝑅. (2.2) 

Die Rekombination ist ebenso von 𝑛0 und 𝑝0 abhängig, die die Ladungsträgerdichten der 

Elektronen und Löcher im thermischen Gleichgewicht beschreiben [109]. Die sich unter kon-

stanter Beleuchtung einstellende Überschussladungsträgerdichte wird auch als Injektionsni-

veau bezeichnet. 

Die sogenannte Minoritätsladungsträgerlebensdauer 𝜏 (oder kurz: Lebensdauer) ist die Zeit-

konstante, in der der Halbleiter wieder in den ursprünglichen Zustand zurückkehrt, nachdem 

die externe Beleuchtung deaktiviert wird. Sie entspricht der Zeitspanne, in der ein Elektron-

Loch Paar rekombiniert und ist ein wichtiger Parameter zur Bestimmung der Materialqualität 

des Halbleiters. In erster Näherung ist die Rekombinationsrate direkt proportional zu 𝑛, wo-

bei 𝜏 definiert wird als: 

  𝜏(𝛥𝑛) =
𝑛

𝑅(𝑛)
 (2.3) 

Die Ladungsträger können über verschiedene Mechanismen rekombinieren, welche jedoch 

nicht gleich wahrscheinlich sind. Die Rekombinationsraten 𝑅𝑖 = 𝜏𝑖
−1 der einzelnen Mecha-

nismen sind mit den zugehörigen inversen Lebensdauern verknüpft, deren Summe die inverse 

Lebensdauer ergibt: 

 
1

𝜏
=∑

1

𝜏𝑖
𝑖

. (2.4) 

Da eine verringerte Materialqualität mit einer erhöhten Rekombination in Beziehung steht, 

führt dies gemäß Gleichung (2.3) zu einer niedrigeren Lebensdauer. Die bei Silizium auftre-

tenden Rekombinationsmechanismen werden im Folgenden angeführt. 

2.1.1 Rekombinationsmechanismen 

Die für eine Silizium-Solarzelle oder einen Wafer relevanten Verluste durch Rekombination 

von Ladungsträgern im Volumen lassen sich im Wesentlichen in strahlende und strahlungslo-

se Arten unterteilen. Daneben treten Verluste durch Ladungsträger-Rekombination an der 

Oberfläche des Volumens auf, die die effektive Lebensdauer der Minoritätsladungsträger be-

einflussen. In Abbildung 2.1 sind vereinfacht schematisch verschiedene Rekombinationsme-

chanismen aufgezeigt, wobei die im vorherigen Abschnitt diskutierte Generation in der Abbil-

dung repetierend aufgenommen ist. 

Das Bild bezieht sich auf die Elektronen als Ladungsträger, wobei die Mechanismen in kon-

gruenter Weise auch für Löcher gelten. 
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Die Übergänge der angeregten Elektronen vom Leitungs- ins Valenzband können strahlend, 

wie bei der Band-zu-Band Rekombination oder der versetzungskorrelierten Lumineszenz, 

stattfinden. Übergänge über Störstellen oder Defektzuständen an der Oberfläche sind vor-

wiegend strahlungslos, wie auch die Auger-Rekombination. Die verschiedenen Mechanismen 

werden im Folgenden detaillierter behandelt. 

 

Band-zu-Band Rekombination 

 

Befindet sich ein Elektron im energetisch höher liegenden Leitungsband und fällt wegen der 

Energieminimierung des Gesamtsystems auf das energetisch tiefere Valenzband zurück, wird 

die überschüssige Energie in Form eines Photons freigegeben. Obwohl andere Übergänge 

ebenfalls strahlend sein können, wird der Begriff „strahlende Rekombination“ für diese Art 

der Rekombination verwendet. Sie ist eine dem Halbleiter innewohnende Eigenschaft, die 

nicht vermieden werden kann. Bei Silizium als indirektem Halbleiter ist für die Reaktion zudem 

ein Phonon notwendig, um die Impulserhaltung zu garantieren. Die Beteiligung eines dritten 

Teilchens macht den Prozess nicht nur unwahrscheinlicher, sondern reduziert die durch das 

Photon abgestrahlte Energie 𝐸ph geringfügig, welche dann nicht mehr exakt der Bandlücken-

energie 𝐸g entspricht. Die von der Konzentration der Elektronen 𝑛 und Löchern 𝑝 abhängige 

Rekombinationsrate 

 𝑅rad = 𝐵(𝑛𝑝 − 𝑛0𝑝0) (2.5) 

wird durch den temperaturabhängigen Koeffizienten 𝐵 skaliert, der bei 𝑇 = 300 K lediglich 

9,5·10-15 cm3 s-1 beträgt [110, 111]. Für den Betrieb der Solarzelle stellt die strahlende Re-

 

Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der wichtigsten Ladungsträgerübergänge von Elektronen in Silizium: (a) 

Generation (b) strahlende Band-zu-Band Rekombination (c) strahlende defektbezogene Rekombination und 

Band-Störstellen-Übergänge (free-to-bound, FB) (d) Übergänge mit Phononenreplik (e) strahlungslose Störstel-

len-Rekombination (f) Auger-Rekombination (g) Rekombination über Oberflächendefektzustände 
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kombination daher keine relevante Limitierung dar, ist jedoch für die Charakterisierung, ins-

besondere bei der ortsaufgelösten Photolumineszenz (PL) Messung (siehe 2.1.2), wichtig. 

Wird mit 𝑛 = 𝑝 Ladungsneutralität vorausgesetzt und ist 𝑛 = 𝑛0 + 𝑛 und 𝑝 = 𝑝0 + 𝑛, 

dann erhält man die Minoritätsladungsträgerlebensdauer τrad für die strahlende Rekombina-

tion zusammen mit (2.3) als 

 𝜏rad =
1

𝐵(𝑛0 + 𝑝0 + 𝑛)
. (2.6) 

Je geringer der Einfluss anderer Rekombinationskanäle in Erscheinung tritt, desto höher ist 

bei konstanter Generation die Überschussladungsträgerdichte 𝑛, was nach (2.5) zu einer 

erhöhten Rekobinationsrate und damit einer erhöhten Emission von Photonen führt. Da nach 

Gleichung (2.3) die Lebensdauer der Ladungsträger direkt proportional zu 𝑛 ist, bedeutet 

eine erhöhte Emission eine erhöhte Materialqualität. Diese Tatsache wird bei der PL-Mess-

methode ausgenutzt, bei der durch eine Kamera-Aufnahme die Intensität der Emission orts-

aufgelöst als Bild darstellt wird (siehe Abschnitt 2.1.2). 

 

Intrabandübergänge und Phononenrepliken 

 

Versetzungen im Silizium-Kristall stellen eindimensionale Defekte dar, die die Translations-

symmetrie des Gitters entlang der Versetzungslinie bewahren. Da sich offene Silizium-

Bindungen, die sich entlang einer Versetzungslinie bilden, restrukturieren und kovalente Bin-

dungen zu Nachbaratomen ausbilden, entsteht eine quasi-periodische Struktur. Dadurch kön-

nen flache eindimensionale Energiebanden innerhalb der Silizium-Bandlücke eingeführt wer-

den, wie in Abbildung 2.2 schematisch gezeigt ist. Nicht neu geordnete Bindungen, die offen 

bleiben, bilden tiefe Störstellen. 

 

Abbildung 2.2: Energiediagramm einer 60° Gleitver-

setzung in Silizium. Die geordneten Strukturen der 

Versetzung erzeugen ein eindimensionales Band, 

während ungeordnete Strukturen tiefe Störstellen 

verursachen (nach [112]). 
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Die Übergänge zwischen den 1D Banden können strahlend unter Abgabe eines Photons statt-

finden, wie in Abbildung 2.1 (c) gezeigt, wobei für den direkten Übergang im Gegensatz zur 

Band-zu-Band Rekombination kein Phonon (zero phonon) benötigt wird. Die Rekombination 

eines freien Ladungsträgers mit einem an eine Störstelle gebundenen bezeichnet man als 

Band-Störstellen-Übergang (free-to-bound, FB) und kann ebenfalls unter Strahlungsabgabe 

stattfinden. Ist bei der Rekombination ein Phonon beteiligt, spricht man von einer Phononen-

replik des direkten Übergangs, wobei die Energie des abgestrahlten Photons um den Betrag 

der Energie des beteiligten Phonons reduziert ist (Abbildung 2.1 (d)). Die versetzungskorre-

lierte Lumineszenz tritt bei Versetzungsdichten von etwa 1·106 cm-2 auf und bildet ein für Sili-

zium charakteristisches Spektrum [113], welches mit spektrografischen und bildgebenden 

Verfahren untersucht werden kann (siehe Kapitel 2.2). 

 

Störstellenrekombination 

 

Die Beschreibung der Rekombination von Ladungsträgern über Störstellen geht auf Shockley, 

Read und Hall zurück [65, 66] und wird daher auch SRH-Rekombination bezeichnet. Die Stör-

stellen sind vom periodischen Silizium-Gitter abweichende Strukturen oder Fremdatome, die 

Energieniveaus in die Silizium-Bandlücke einführen und von Elektronen oder Löchern gleich-

ermaßen besetzt werden können, wie Abbildung 2.1 (c) zeigt. 

Bei den Störstellen kann es sich um interstitielle und substitutionelle Fremdatome wie Bor, 

Sauerstoff, Eisen usw. oder um Strukturen wie Präzipitate, Versetzungen, Stapelfehler oder 

andere Kristallbaufehler handeln [114]. In Abbildung 4.1 sind einige Energieniveaus der ent-

sprechenden Ladungszustände von metallischen Verunreinigungen gezeigt. Dabei kann zwi-

schen bandkantennahen und in der Bandmitte angesiedelten Energieniveaus unterschieden 

werden. Erstere können durch Ladungsträger besetzt werden, die ihre Energie beim Über-

gang auf ein Defektniveau mit Stößen an Phononen dissipieren. Bei letzteren ist die Wahr-

scheinlichkeit des gleichzeitigen Aufenthalts eines Elektrons und eines Loches am größten und 

daher eine Rekombination am wahrscheinlichsten. Diese Störstellen wirken daher besonders 

mindernd auf die Lebensdauer. Bei bandkantennahen Störstellen können Ladungsträger wie-

der ins Leitungsband angeregt werden, weshalb die auch als Traps bezeichneten Störstellen 

gleichermaßen als Speicher für Ladungsträger dienen. Dieser Aspekt macht sich bei der Mes-

sung der injektionsabhängigen Lebensdauer unter dem Begriff „Trapping“ bemerkbar. Durch 

die Verwendung eines Biaslichtes während der Messung kann der Trapping-Effekt zu einem 

großen Teil eliminiert werden. 

 

An dieser Stelle sollen die für diese Arbeit wichtigen Aspekte der in zahlreichen Lehrbüchern 

ausführlich behandelten SRH-Theorie herausgearbeitet werden [6, 109]. Im Mittelpunkt steht 

die Rekombinationsrate für einen Defekt mit dem Energieniveau 𝐸t und die daraus abgeleite-

te SRH-Lebensdauer. 
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 𝑅SRH =
𝑛𝑝 − 𝑛𝑖

2

𝜏p0(𝑛 + 𝑛1) + 𝜏n0(𝑝 + 𝑝1)
 (2.7) 

Gleichung (2.7) beschreibt die Rekombinationsrate des SRH-Prozesses, wobei das Energieni-

veau 𝐸t der Störstelle in den Zeitkonstanten 𝜏n0 und 𝜏p0 enthalten ist. Zusammen mit den 

Einfangquerschnitten für Elektronen n und Löchern p, sowie der Dichte der Störstellen 𝑁t 

sind die Zeitkonstanten für den Einfang eines jeweiligen Ladungsträgers gegeben durch: 

 𝜏n0 =
1

nth𝑁t
, 𝜏p0 =

1

pth𝑁t
. (2.8) 

th~ 107 cm s-1 ist die thermische Geschwindigkeit der Ladungsträger. 

Die statistischen Größen, die sogenannten SRH-Dichten 𝑛1 und 𝑝1, ergeben sich aus der 

intrinsischen Ladungsträgerkonzentration 𝑛i und dem Abstand des Defektniveaus zur intrinsi-

schen Fermi-Energie 𝐸i: 

 𝑛1 = 𝑛iexp (
𝐸t − 𝐸i
𝑘B𝑇

) , 𝑝1 = 𝑛iexp (
𝐸i − 𝐸t
𝑘B𝑇

). (2.9) 

Bei 𝑇 = 300 K ist 𝑛i ≅ 9,65·109 cm-3 und 𝐸i liegt fast genau in der Bandlückenmitte [115–117]. 

Mit der Rekombinationsrate aus (2.7) lässt sich zusammen mit (2.3) die SRH-limitierte Le-

bensdauer angeben. Dabei ist 𝑛 = 𝑛0 + 𝑛 und 𝑝 = 𝑝0 + 𝑛 mit der Ladungsneutralität 

𝑛 = 𝑝: 

 𝜏SRH =
𝜏p0(𝑛0 + 𝑛1 + 𝑛) + 𝜏n0(𝑝0 + 𝑝1 + 𝑛)

𝑛0 + 𝑝0 + 𝑛
. (2.10) 

Aus dieser Beziehung lässt sich direkt die Abhängigkeit der Lebensdauer vom Injektionsniveau 

𝑛 und über die Beziehung (2.8) von der Störstellendichte ableiten. Wie eingangs erwähnt, 

wird der Einfluss des Störstellenniveaus mit der Beziehung (2.9) wiedergegeben. Liegt die 

Störstelle in der Bandmitte, reduziert sich Gleichung (2.10) bei Niedriginjektion zu 𝜏SRH = 𝜏n0 

bei p-Typ Silizium. Als typischer Wert für mc-Si kann die Größenordnung von 𝜏n0 = 100 µs an-

genommen werden [6]. Bei Hochinjektion konvergiert Gleichung (2.10) zu 𝜏SRH = 𝜏p0 + 𝜏n0. 

Die SRH-Rekombination stellt bei normalen Betriebsbedingungen der Solarzelle den dominie-

renden Verlust dar. Dies wird anhand Abbildung 2.3 deutlich, in der die Rekombinationsraten 

und Volumenlebensdauern über der Überschussladungsträgerdichte eines 1,5 Ω cm p-Typ 

Silizium-Wafers gezeigt sind. Die Störstelle liegt hier in der Bandmitte und hat die SRH-

Parameter 𝜏n0 = 100 µs und 𝜏p0 =1 ms.  
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Auger-Rekombination 

 

Die bei der Rekombination eines Elektron-Loch-Paares frei werdende Energie kann im Halblei-

ter auch auf ein zweites Elektron oder Loch transferiert werden, welches dabei angeregt wird. 

Das Elektron oder Loch relaxiert sodann durch Stöße mit dem Kristallgitter. Die sogenannten 

Auger-Rekombination ist ebenfalls ein intrinsischer und damit unvermeidbarer Prozess. Die 

Rekombinationsrate ist gegeben durch 

 𝑅Auger = 𝐶n(𝑛
2𝑝 − 𝑛0

2𝑝0) + 𝐶p(𝑛𝑝
2 − 𝑛0𝑝0

2) (2.11) 

mit den Auger-Koeffizienten 𝐶n = 2,8·10-31 cm6 s-1 und 𝐶p = 9,9·10-32 cm6 s-1 [118]. Wegen 

der Coulomb-Wechselwirkung zwischen den Ladungsträgern ist abhängig von der Dotierung 

und 𝑛 eine Anpassung der Auger-Koeffizienten notwendig, die empirisch anhand experi-

menteller Daten erfolgen kann [119–121]. 

Die Auger-Rekombination ist bei normalen Betriebsbedingungen der Solarzelle nicht relevant. 

Für höhere Beleuchtungsdichten, die in dieser Arbeit verwendet werden, um eine hohe 𝑛 zu 

erreichen, stellt sie jedoch ein nicht zu überwindendes Hindernis dar. 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 2.3: Simulation der Volumen-Rekombinationsraten 𝑅b (a) und der Volumen-Lebensdauer 𝜏b (b) aufge-

tragen über der Überschussladungsträgerdichte eines 1,5 Ω cm p-Typ Silizium-Wafers mit einer Störstelle in der 

Bandmitte mit den Parametern τn0=100 µs und τp0=1 ms (berechnet mit [122]). 

 

Oberflächen-Rekombination 

 

Bisher wurde der Halbleiter ohne die Oberflächen betrachtet. Da jeder Körper eine endliche 

Ausdehnung besitzt, weist auch ein Halbleiter zwangsläufig eine Oberfläche auf, die die Peri-

odizität des Kristallgitters stört. Die vielen ungesättigten kovalenten Silizium-Bindungen an 

der Oberfläche führen eine hohe Grenzflächenzustandsdichte 𝐷it(𝐸) an Energieniveaus in-
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nerhalb der gesamten Bandlücke ein (siehe Abbildung 2.1 (g)), die zu einer hohen Rekombina-

tionsrate an der Oberfläche führt. Auch Korngrenzen stellen eine Art Oberfläche im Volumen 

dar, da sie Bereiche unterschiedlicher Kristallorientierung trennen und damit die Periodizität 

ebenfalls stören. Der Einfluss der gestörten Bindungen zwischen den Silizium-Atomen ist ab-

hängig davon, wie sehr sich die Orientierungen der Kristallgitter zweier benachbarter Körner 

unterscheiden (siehe Abschnitt 1.4.3). Da sich Verunreinigungen und Fremdatome aufgrund 

der durch die Störung reduzierten Bildungsenthalpie während des Herstellungsprozesses des 

Wafers bevorzugt an Korngrenzen und Versetzungen ansiedeln, kann die Rekombinationsak-

tivität zusätzlich erhöht sein. 

Die mathematische Beschreibung für die Rekombinationsrate 𝑅S an der Oberfläche ist analog 

zu Gleichung (2.7) der SRH-Theorie gegeben durch [109, 123]: 

 𝑅S =
th𝑁t(𝑛S𝑝S − 𝑛i

2)

p0
−1(𝑛S + 𝑛1) + n0

−1(𝑝S + 𝑝1)
 (2.12) 

Darin sind die Einfangquerschnitte p0 für Löcher und n0 für Elektronen, sowie deren Dichte 

nS und pS an der Oberfläche enthalten. Mit der flächenbezogenen Defektdichte Nt wird durch 

Integration der Zustandsdichte über die Energie der Bandlücke 𝑑𝑁t = 𝐷it(𝐸)𝑑𝐸 das De-

fektspektrum an der Oberfläche berücksichtigt [124]. 

Der negative Einfluss der Oberflächendefekte auf die Lebensdauer kann in der Praxis durch 

dielektrische Schichten, wie beispielsweise SiNx:H, reduziert werden. 

Zur Quantifizierung der Rekombinationsrate an Oberflächen ist die volumenbezogene Le-

bensdauer ungeeignet, da die Rekombination nur an der Grenzfläche stattfindet und vielmehr 

einer Stromdichte von aus dem Volumen fließenden Ladungsträgern entspricht [125]. Daher 

wird die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit 𝑆 eingeführt, die unter Abwesenheit 

elektrischer Felder definiert wird als: 

 𝑆 =
𝑅S
𝑛S

, (2.13) 

mit der Überschussladungsträgerdichte 𝑛S an der Oberfläche. 

Für die Bestimmung der Qualität von Oberflächenpassivierungen können Photoleitfähigkeits-

messungen herangezogen werden (siehe Abschnitt 2.1.2). 

 

Effektive Lebensdauer und Diffusionslänge 

 

Die Lebensdauern der einzelnen Rekombinationsmechanismen im Volumen können mit Hilfe 

von Gleichung (2.4) in die Volumenlebensdauer τb zusammengefasst werden. Durch Einbe-

ziehung der Lebensdauer τS an der Oberfläche ergibt sich analog zu Gleichung (2.4) die soge-

nannte effektive Lebensdauer der Minoritätsladungsträger: 
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1

𝜏eff
=

1

𝜏b
+
1

𝜏S
. (2.14) 

Die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeiten 𝑆1 und 𝑆2 beider Oberflächen des Wafers 

bestimmen zusammen mit der Diffusionskonstante 𝐷 der Ladungsträger die Oberflächenle-

bensdauer τS. 

Für vergleichbare Oberflächen gilt in guter Näherung für einen Wafer mit der Dicke 𝑊 [126]: 

 𝜏S ≅
𝑊

2𝑆
+
1

𝐷
(
𝑊


)
2

. (2.15) 

Für kleine 𝑆, die mit in dieser Arbeit verwendeten Passivierschichten erreicht werden, kann 

der zweite Summand vernachlässigt werden und die effektive Lebensdauer ergibt sich zu 

 
1

𝜏eff
=

1

𝜏b
+
2𝑆

𝑊
. (2.16) 

Bei Oberflächenpassivierungen mit ortsfesten Ladungen oder bei der Anwesenheit hoch do-

tierter Schichten (z.B. Emitter) lässt sich eine imaginäre Oberfläche an der Grenze von Volu-

men und Raumladungszone mit der effektiven Oberflächen-Rekombinationsgeschwindigkeit 

𝑆eff analog zu (2.13) einführen, um die Wirkung des Feldeffekts zu berücksichtigen [123]. Wird 

𝑆eff mit der Sättigungsstromdichte 𝑗0 und der Basisdotierung 𝑁 ausgedrückt, so kann die ef-

fektive Lebensdauer in Gleichung (2.16) durch Ersetzen von 𝑆 mit 𝑆eff geschrieben werden als 

 
1

𝜏eff
=

1

𝜏b
+
2𝑗0(𝑁 + 𝑛)

𝑞𝑊𝑛i
2 . (2.17) 

In Hochinjektion ist die Volumenlebensdauer durch die Auger-Rekombination limitiert (siehe 

Abbildung 2.3) und lässt sich dadurch mit Gleichung (2.11) berechnen. Damit kann mit der 

Steigungsmethode von Kane und Swanson [127] die Sättigungsstromdichte 𝑗0 durch eine in-

jektionsabhängige Lebensdauermessung berechnet werden. Mit der Kenntnis von 𝑗0 und 

𝜏eff ist dann eine Extrapolation der Volumenlebensdauer τb möglich. 

 

Während der Anregungsdauer 𝜏eff  vollführen die Ladungsträger eine statistische Bewegung 

im Volumen. In dieser Zeit erreichen sie entweder den p-n-Übergang, von dem sie als Majori-

täten zu den elektrischen Kontakten diffundieren, oder sie rekombinieren mit Majoritäten im 

Volumen. Die effektiv zurückgelegte Weglänge der Ladungsträger lässt sich mit der effektiven 

Diffusionslänge 

 𝐿eff = √𝜏eff · 𝐷n, p  , (2.18) 

mit den entsprechenden Diffusionskonstanten 𝐷n der Elektronen oder 𝐷p der Löcher be-

schreiben. Diese sind insbesondere von der Temperatur und der Beweglichkeit abhängig, die 
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wiederum mit der Materialqualität verknüpft ist. 𝐿eff ist insofern eine geeignete Größe zur 

Charakterisierung der Güte einer Solarzelle, da sie sowohl die Ladungsträgerbeweglichkeit, als 

auch die Lebensdauer beinhaltet. 𝐿eff kann durch die Messung der internen Quanteneffizienz 

(IQE) über ein Modell von Basore berechnet werden [128]. 

2.1.2 Messung der Minoritätsladungsträgerlebensdauer 

Die Lebensdauer der Minoritätsladungsträger in einem Halbleiter gilt als wichtiger Indikator 

für dessen Materialqualität. Insbesondere für defektreiche Folienzilizium-Materialien ist eine 

Charakterisierung der integralen und ortsaufgelösten Lebensdauer zur Bestimmung der Ma-

terialqualität und deren Verhalten nach bestimmten solarzellenspezifischen Prozessschritten 

wichtig. Im Folgenden werden für diese Arbeit relevante Methoden eingeführt. 

 

Quasi-Statische Photoleitfähigkeitsmessung 

 

Um die effektive Lebensdauer τeff der Minoritätsladungsträger im Halbleiter zu messen, kann 

man sich der gängigen quasistatischen Photoleitfähigkeitszerfallsmessung (QSSPC) bedienen, 

die von Sinton und Cuevas entwickelt wurde [129]. Die Methode beruht auf der kontaktlosen 

Messung der Leitfähigkeit einer Probe mittels einer Induktionsspule bei Ladungsträgerinjekti-

on durch Beleuchtung. Das für diese Arbeit verwendete Messsetup, ein WTC-120 Lebens-

dauertester der Firma Sinton Consulting, ist in Abbildung 2.4 schematisch dargestellt. Eine 

Probe befindet sich auf einem bei 30°C temperierten Tisch über der Spule mit einer Sensor-

fläche von etwa 17 mm Durchmesser unter einer Blitzlampe. Mit dieser kann Licht zeitlich 

abfallender Intensität mit Anfangswerten in der Größenordnung von 1019 Photonen cm-3 s-1 

erzeugt werden. Da kurzwelliges Licht bereits oberflächennah in der Probe absorbiert wird, 

wird das Lichtspektrum mittels eines IR-Pass Filters angepasst. Durch das verbleibende lang-

wellige Licht wird eine nahezu homogene Generation im Probenvolumen gewährleistet. Bei 

bekannter Dicke 𝑊 der Probe und deren Absorptionseigenschaften kann die über eine Refe-

renzzelle gemessene Lichtintensität in eine Generationsrate umgerechnet werden. 

 

 

Abbildung 2.4: (a) Schematische Darstellung des 

QSSPC-Setups. Das mit einem IR-Pass Filter von kurz-

welligen Photonen befreite Licht der Blitzlampe er-

zeugt einen Ladungsträgerüberschuss in der Probe. 

Die Leitfähigkeit der auf 30°C temperierten Probe 

wird kontaktlos über eine Induktionsspule ermittelt 

und daraus zusammen mit der Intensität die Lebens-

dauer berechnet. 

IR-Filter

Biaslicht Probe

Blitzlampe

Sensorspule

Referenz
Solarzelle
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Die gemittelte Überschussladungstägerdichte 𝑛av(𝑡) = 𝑝av(𝑡) in der Probe wird zu einem 

bestimmten Zeitpunkt über die Überschuss-Leitfähigkeit (𝑡) bestimmt: 

 𝑛av(𝑡) =
(𝑡)

𝑒 (
n
+ 

p
)𝑊

 , (2.19) 

wobei 𝑒 die Elementarladung,  die die Mobilitäten der jeweiligen Ladungsträger und 𝑊 die 

Dicke der Probe ist [109]. Die Mobilitäten sind ihrerseits von 𝑛 abhängig und sind zusätzlich 

in defektreichem Silizium kleiner als in FZ-Si [14, 130, 131]. Für kleinere Mobilitäten wird da-

her 𝑛 gemäß Gleichung (2.19) und damit die Lebensdauer nach Gleichung (2.20) unter-

schätzt. 

Die zeitlich zerfallende Überschussladungsträgerdichte 𝑛 definiert zusammen mit den Glei-

chungen (2.2) und (2.3) die effektive Lebensdauer der Minoritätsladungsträger: 

 𝜏eff(𝑛) =
𝑛(𝑡)

𝐺(𝑡) −
𝜕𝑛
𝜕𝑡

 
(2.20) 

Bei den kleinen Lebensdauern der multikristallinen Wafer im Bereich bis etwa 200 µs wird mit 

langer Blitzlichtdauer und damit im Vergleich zur Lebensdauer zeitlich langsam zerfallender 

Lichtintensität gemessen. Es wird daher von einem quasi-statischen System ausgegangen, 

sodass 𝜕𝑛/𝜕𝑡 =  0 gilt und die Generationsrate der Rekombinationsrate entspricht. Glei-

chung (2.20) entspricht dann der bereits gezeigten Gleichung (2.3). Für höhere Lebensdauern, 

wie sie in monokristallinem Silizium auftauchen, wird der transiente Modus verwendet. Ein 

Blitz generiert in der Probe Überschussladungsträger und im Dunkeln bei 𝐺 ≡ 0 wird die Le-

bensdauer bestimmt. Für die beiden Modi ist die jeweilige Lebensdauer gegeben durch 

 𝜏eff
QSS =

𝑛(𝑡)

𝐺(𝑡)
         𝜏eff

trans = −
𝑛(𝑡)

𝜕𝑛
𝜕𝑡

. (2.21) 

Lumineszenzmessung 

 

Die im vorherigen Abschnitt angesprochene strahlende Band-zu-Band (BB) Rekombination 

kann man sich für die Messung der Materialqualität eines Wafers zu Nutze machen. Das Emis-

sionsspektrum der abgestrahlten Photonen bei Raumtemperatur besitzt ein Maximum bei 

etwa 1,1 eV, was der Bandlückenenergie entspricht [132]. 

Die Emission kann ortsaufgelöst mit einer Kamera erfasst werden und korreliert direkt mit 𝑛, 

wie anhand der Gleichungen (2.5) oder (2.21) zu sehen ist. Diese kamerabasierte Photolumi-

neszenz-Bildgebung erlaubt die örtlich aufgelöste Bestimmung der Materialqualität, da in 

Bereichen guter Materialqualität eine erhöhte BB-Rekombination aufgrund ausbleibender 

strahlungsloser Rekombination zu einer erhöhten Emission führt. 
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Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Aufbaus 

zur ortsaufgelösten Bestimmung der Lebensdauer 

mittels Photolumineszenz. Durch eine Beleuchtung 

(LED oder Laser) wird ein Ladungsträgerüberschuss in 

der Probe generiert. Die Emission der strahlenden 

BB-Rekombination kann mit einer CCD-Kamera er-

fasst werden.  

 

Die schnelle und kontaktfreie Messung wird zur Materialcharakterisierung und zum Überwa-

chen von Prozessschritten verwendet [133] und erlaubt Auflösungen von bis zu 

20 µm px-1 [134]. 

Die Probe befindet sich auf einer lichtdurchlässigen Platte und ist von einer Maske umrahmt, 

die die Streuung des Anregungslichtes reduzieren soll. Die Anregung der Probe erfolgt dabei 

durch einen aufgeweiteten cw-Laserstrahl mit 808 nm und einer Leistungsdichte von 

0,2 W cm-2. Verschiedene Filter vor dem LED-Panel und der Kamera sorgen für eine Optimie-

rung der Signalausbeute des von der Probe emittierten Lichts. Eine CCD-Kamera mit einer 

Auflösung von 1024x1024 px erfasst ortsaufgelöst die Emission, welche als Graustufenbild 

wiedergegeben werden kann. Mit der auf einem Silizium-Chip basierenden CCD-Kamera kann 

lediglich Strahlung mit Energien ≳ 𝐸g detektiert werden. Die Erfassung strahlender In-

trabandübergänge erfordert ein angepasstes Setup, welches in Abschnitt 2.2 behandelt wird. 

In Bereichen hoher Defektdichte wird der Überschuss an Ladungsträgern hauptsächlich durch 

die dominante, nicht-strahlende SRH-Rekombination reduziert. Bei konstanter Generation ist 

die BB-Emission daher in Bereichen schlechter Materialqualität reduziert. 

Für die Quantifizierung der PL-Messung wird die lokale Lebensdauer herangezogen, die zuvor 

mit einer QSSPC-Messung bestimmt wird und einen Kalibrierfaktor B für das PL-Signal ergibt, 

welches dadurch in ein ortsaufgelöstes Bild der Lebensdauer umgerechnet werden kann. Die 

PL-Emission ist direkt proportional zu 𝑛 und kann geschrieben werden als [134] 

 𝜙PL(𝑛) = 𝐵𝑛(𝑁 + 𝑛), (2.22) 

wobei 𝑁 die Basisdotierung darstellt. Da über PL-Messungen ein Zugang zur Volumenlebens-

dauer erhalten werden soll, ist die Oberflächenpassivierung entscheidend, da sie nicht der 

limitierende Faktor für die Bestimmung der effektiven Lebensdauer nach Gleichung (2.14) 

sein sollte. Daher besitzen alle Proben, welche einer PL-Messung unterzogen werden, eine 

geeignete Oberflächenpassivierung mit einer SiNx:H-Schicht oder einer Aluminiumoxid 

(Al2O3)-Schicht, welche hervorragende Passivierqualitäten auf n- und p-Typ Silizium 

zeigt [135]. 

Langpassfilter

Laser

Probe

Optik

Si CCD Kamera

Maske

Diffusor

LED-Panel

Kurzpassfilter
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2.2 Versetzungskorrelierte Lumineszenzmessung 

In den vorangegangenen Kapiteln wurden die verschiedenen Rekombinationsmechanismen 

für Ladungsträger im Silizium-Volumen angesprochen. Aufgrund der vielen Versetzungen, 

deren Verzerrungsfelder und Korngrenzen weisen mc-Si Materialien, insbesondere Foliensili-

zium, eine erhöhte Rekombination auf, die Ladungsträger vernichtet, welche nicht mehr für 

die strahlende BB-Rekombination zur Verfügung stehen. Dies wird mit der üblichen PL-

Methode durch verminderte Intensität erkennbar, die aber keine Aussage über die Art der 

Rekombination zulässt. Für die strahlenden Intrabandübergänge der versetzungskorrelierten 

Lumineszenz (Dislocation-Related Luminescence, DRL) muss auf spezielle Kameras zurückge-

griffen werden, die in der Lage sind, kurzwellige Infrarotstrahlung (SWIR, 1,4-3,0 µm) mit ei-

ner Energie kleiner als der Si-Bandlücke zu detektieren. Die Messung der DRL eignet sich be-

sonders zur grundlegenden Materialanalyse neuartiger Foliensilizium-Materialien, um Defekte 

im Ausgangszustand der Wafer zu ermitteln und deren effizienzlimitierenden Effekte in Solar-

zellen zu verfolgen. 

Verunreinigungen in mc-Si können durch das Rohsilizium, durch das Tiegelmaterial und des-

sen Beschichtung, sowie durch die Prozessumgebung in das kristallisierende Silizium gelan-

gen [69, 136–138]. Die Konzentration von Korngrenzen und Versetzungen, sowie deren Art, 

hängen stark von der Geschwindigkeit der Kristallisation und den dabei auftretenden mecha-

nischen Verspannungen und Temperaturgradienten ab, die plastische Verformung hervorru-

fen können (siehe auch Abbildung 1.5). Versetzungscluster sind dafür bekannt, besonders 

schädlich für die Lebensdauer zu ein. Bei mc-Si Wafern wachsen diese mit zunehmender Hö-

he im Ingot und können auf den Ursprung, typischerweise ein einzelner Kristalldefekt, zurück-

verfolgt werden [139, 140]. Metallische Verunreinigungen wiederrum tendieren zur Agglome-

ration an Korngrenzen und Versetzungsclustern [78]. 

Das für Silizium charakteristische Emissionsspektrum der versetzungskorrelierten Lumines-

zenz wurde erstmals von Drozdov et al. bei einem bei hohen Temperaturen absichtlich de-

formierten Silizium-Wafer gemessen [113]. Dadurch entstanden Versetzungen, die Intraband-

zustände ausbilden können (siehe Abschnitt 2.1.1) und als Ursache der DRL angenommen 

wurden. Die hauptsächlichen Emissionslinien der Intrabandübergänge werden in der Literatur 

unter dem Begriff D-Linien diskutiert, wobei die Linien D1, D2, D3 und D4 mit den zugehöri-

gen Energien von E1=0,81 eV, E2=0,87 eV, E3=0,94 eV und E4=1,0 eV auftreten [113, 141–143] 

und im Allgemeinen Versetzungen oder Verunreinigungen zugeordnet werden [112]. 

An dieser Stelle sollen die wichtigsten Erkenntnisse aus der Literatur zusammengefasst wer-

den. 

 

Ursprung der D1 und D2-Lumineszenz: In der Literatur gibt es kein vorherrschendes Modell für 

die Beschreibung der D1- und D2-Linien. Sie können gemeinsam oder getrennt an Versetzun-

gen auftreten. Der Energieabstand der Linien entspricht dem optischen Phonon am Γ-Punkt, 

weshalb Weronek die D1-Linie als OΓ-Phononenreplik der D2-Rekombination sieht [144]. Da 
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die Intensitätsverhältnisse der beiden Linien in unterschiedlichen Körnern einer mc-Si Probe 

nicht konstant sind, widersprechen Arguirov et al. dieser Annahme [145]. Durch gekrümmte 

Versetzungslinien gekennzeichnete relaxierte Versetzungen sind nach Sauer et al. mit der D1- 

und D2-Linie verbunden [143]. Pizzini et al. sehen den Ursprung der D1- und D2-Linien neben 

Versetzungen auch in Sauerstoffpräzipitaten [146], wobei Sauerstoffpräzipitate als eine weit-

aus intensivere Emissionsquelle agieren. Die D1-Linie ist zudem erst in Bereichen mit Verset-

zungsdichten größer als 107 cm-2 detektierbar. Sekiguchi et al. sehen die Schnittpunkte von 

verschiedenen Gleitebenen als Rekombinationszentrum für die D1- und D2-Lumineszenz (Lo-

mer-Cottrell Versetzung) [147]. Weronek et al. beobachten die Unterdrückung der D1- und 

D2-Linien nach einer absichtlichen Kontamination von nicht versetzungsfreien Silizium-Proben 

mit Kupfer oder Eisen [148]. 

 

Ursprung der D3 und D4-Lumineszenz: Rekombinationen an 60°-Versetzungen sind nach Sau-

er et al. [149] und Kveder et al. [112] Ursprung der D3- und D4 Linie, welche sie an hochlast-

verformten Silizium-Proben gemessen haben. Zudem wird die D3-Linie als TO-Phononenreplik 

der D4-Linie gesehen [149], was auch von Kveder et al. [112], Weronek [144] und 

Arguirov et al. [145] unterstützt wird, da sich das Intensitätsverhältnis der beiden Linien 

räumlich nicht ändert. Nach Sekiguchi et al. sind die geordneten Teile von Gleitversetzungen 

die Ursache [147]. Higgs et al. schreiben Verunreinigungen durch Übergangsmetalle eine 

wichtige Rolle zu [150]. 

 

Ursprung weiterer Emissionsbanden: Eine weitere breite Emissionsbande bei etwa 0,7 eV wird 

nach Flø et al. verschiedenen lokalisierten Defekten zugeschrieben [142]. In benachbarten 

Zwillingswafern wurden Emissionen mit Energien um 0,7 eV an gleicher örtlicher Stelle in Ver-

setzungsclustern gemessen, die Akkumulationsursprung verschiedener Verunreinigungen sein 

können, weshalb die Signale dort örtlich konzentriert sein können. Tajima et al. schreiben 

thermischen Donatoren (Sauerstoff) eine Emission bei dieser Energie zu [141]. Nach Stein-

man et al. begünstigt die Wechselwirkung zwischen interstitiellem Sauerstoff und Versetzun-

gen die Emission von Strahlung mit einer Energie von etwa 0,78 eV und 0,85 eV aus sauer-

stoffreichen Zentren heraus auf Kosten der D2-Emission [151]. 

Für eine ausführliche Diskussion des Ursprungs der DRL sei auf die Arbeit von Allardt verwie-

sen [152]. 

 

In Zusammenarbeit mit Flø et al. von der Norwegischen Universität für Life Science wurden 

DRL-Aufnahmen von typischen RST- und DCS-Wafern, sowie Standard-mc-Si Wafern als Refe-

renz, im „as-grown“ Zustand gemacht. Die Proben wurden zuvor in einer chemischen Politur-

lösung (CP) [153], welche aus den Chemikalien im Verhältnis 15 HNO3 (65%) : 2,4 CH3COOH 

(99%) : 1 HF (50%) besteht, um etwa 10 µm pro Seite zurückgeätzt und anschließend nachei-

nander in einer HCl (10%) und HF (2%) Lösung gereinigt. Eine Oberflächenpassivierung ist im 

Allgemeinen für die Messung des DRL-Spektrums nicht unbedingt notwendig [154]. Zwar 
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können Ladungsträger in Bereichen guter Lebensdauer an die Oberfläche diffundieren und 

dort an oberflächennahen Defekten gemäß (2.12) rekombinieren, dies hat allerdings nur ei-

nen mindernden Effekt auf die für diese Untersuchung weniger relevante BB-Rekombination. 

In Bereichen erhöhter SRH-Rekombination ist die Lebensdauer durch von Versetzungen indu-

zierte Verzerrungsfelder und Verunreinigungen sowie anderen Defekten vermindert, sodass 

die Diffusion von Ladungsträgern an die Oberfläche vernachlässigbar ist, bei gleichzeitigem 

Auftreten des DRL-Signals. Dennoch wurden die Proben beidseitig mit Al2O3 passiviert, um PL-

Messungen durchzuführen. 

2.2.1 Setup und Datenverarbeitung 

Der Aufbau ähnelt der in Abschnitt 2.1.2 vorgestellten Photolumineszenz-Messung. Der 

Hauptunterschied liegt in der verwendeten hyperspektralen Kamera (SWIR MCT, Specim, 

Finnland), die in der Lage ist, eine Probe Zeile für Zeile im gesamten kurzwelligen Infrarotbe-

reich von 926 - 2527 nm (entspricht 1,34 - 0,49 eV) gleichzeitig zu scannen. Die Anregung der 

Probe erfolgt dabei mit einem Linienlaser mit 808 nm und einer Leistungsdichte von 2 W cm-2. 

Für die Messung muss die Waferprobe in einem Bad aus flüssigem Stickstoff auf etwa 80 K 

gekühlt werden, damit die Emissionsbanden getrennt auftreten. Bei zunehmend höheren 

Temperaturen nimmt die Zahl freier Exzitonen und deren Phononenrepliken zu, sodass die 

Emissionsbanden verschmelzen, was eine differenzierte Analyse erschwert oder sogar un-

möglich macht [132, 152, 155]. 

Das hier verwendete Verfahren der DRL-Messung beruht auf der sogenannten hyperspektral-

en Bildgebung. Dabei wird ortsaufgelöst mit einer Auflösung von 200 µm das Lumineszenz-

spektrum im kurzwelligen Infrarot mit einer spektralen Auflösung von 6 nm aufgenommen. 

Dadurch entsteht ein Hyperkubus aus spektral aufgelösten 2D Bildern. Durch statistische Me-

thoden, namentlich Hauptkomponentenanalyse (Principal Component Analysis) und Multiva-

riate Datenanalyse (Multivariate Curve Resolution, MCR) [156], können aus dem Hyperkubus 

rauscharme Informationen des Signals einer jeden identifizierten Emission berechnet werden. 

Damit können die Signale der BB- und DRL-Rekombinationen auf dem Wafer ortsaufgelöst 

dargestellt werden und mit Defekten korreliert werden. 

Die Vorteile dieser Methode gegenüber anderen DRL-Messverfahren sind: 

 Messung bei tiefen Temperaturen  Auflösung der Emissionslinien möglich 

 Rauscharme Identifizierung der relevanten Signale durch MCR 

 Räumliche Auflösung des Signalursprungs über einen sehr großen Bereich, statt Be-

schränkung auf <1 mm2 wie bei üblichen Methoden [152, 157]. 

2.2.2 Ergebnis 

In Abbildung 2.6 (a) sind die wesentlichen Signale der MCR-Analyse des DRL-Spektrums eines 

55 cm2 großen „as-grown“ mc-Si Wafers (p-Typ, 1,5 Ω cm, B-dotiert) gezeigt. 
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(a) (b) 

 

 

(c)  

 

Abbildung 2.6: (a) Die wichtigsten Signale aus der MCR des DRL-Spektrums eines 55 cm
2
 großen „as-grown“ mc-Si 

Wafers. Die BB Emission ist deutlich bei 1,1 eV erkennbar, die D3 und D4 Linie tauchen als Mischsignal auf, D1 und 

D2 sind getrennt. Die Emission bei 0,7 eV taucht als breiter einzelner Peak auf. (b) Grafische Überlagerung der 

ortsaufgelösten DRL-Signale aus (c). Die Reihenfolge der Bildebenen folgt der Legende. (c) Bildliche Darstellung 

des räumlichen Ursprungs der einzelnen MCR-Signale überlagert mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC-

kalibrierten PL-Messung. BB und D1 - D4 tauchen flächig auf, das Signal bei 0,7 eV scheint punktuell zu sein. 

Neben der BB-Linie bei 1,1 eV sind fünf weitere Emissionslinien deutlich zu erkennen. Die vier 

D-Linien, welche im Allgemeinen Versetzungen zugeordnet werden, und eine Linie bei etwa 

0,7 eV. Der scharfe Peak bei etwa 0,77 eV ist einem defekten Kamerapixel geschuldet und 

wird in dieser und den folgenden Abbildungen nicht weiter betrachtet. Das Spektrum ist ver-

gleichbar mit bereits in der Literatur diskutierten Messungen von mc-Si Wafern [142, 154, 

158–160] und dient hier als Referenz für die in Abbildung 2.7 und Abbildung 2.8 gezeigten 

DRL-Bilder der Foliensilizium-Materialien. Da die D3- und D4-Linie bei dem mc-Si Wafer in der 

MCR als Mischsignal aufgelöst werden, treten deren Ursache nicht unabhängig voneinander 
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auf. Diese Tatsache deckt sich gut mit vorherigen Untersuchungen anderer Autoren, die das 

gemeinsame Auftreten der Linien feststellten und die D3-Linie als Phononenreplik der D4-

Linie sehen [112, 142, 144, 145]. Der Anteil der Emission beträgt etwa 25% des Gesamtsig-

nals. Deren räumlicher Ursprung ist in Blau in Abbildung 2.6 (b) dargestellt und hat einen mit 

der BB-Rekombination vergleichbaren Flächenanteil. Die D1- und D2-Linie werden in der 

MCR-Analyse des mc-Si Wafers als voneinander unabhängig erkannt, was sich mit der Er-

kenntnis von Flø et al. [142] und Arguirov [145] deckt. Obwohl in der Literatur oft eine Korre-

lation der D1- und D2-Linie mit Versetzungsclustern diskutiert wird, konnte von Flø et al. 

kaum eine Änderung des Signals auf mc-Si Wafern aus verschiedenen Höhen eines Ingots ge-

messen werden, obwohl die Lebensdauer der Wafer mit zunehmender Höhe sank und die 

Versetzungsdichte zunahm. Die Emission um 0,7 eV wird lokalen Defekten zugeschrieben. 

Eine genauere Differenzierung des Ursprungs der verschiedenen Emissionen ist durch die 

physikalisch beschränkte Auflösung der Aufnahme von 250 µm px-1 nicht möglich. In der bild-

lichen Darstellung führt dies daher zu räumlicher Überlappung der Signaldaten bei den ver-

schiedenen Pixeln. In Abbildung 2.6 (c) ist der räumliche Ursprung der einzelnen Signale ge-

trennt dargestellt und als zusätzliche Information mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC kali-

brierten PL-Messung korreliert. Emissionen um 0,7 eV stammen von Korngrenzclustern und 

einzelnen Korngrenzen und treten sehr punktuell auf. Die D1- und D2-Linie weisen eine hohe 

räumliche Korrelation auf und finden sich ebenfalls bei KG und Clustern. Aber während der 

Ursprung der D1-Linie einen eher punktuellen Charakter hat, tritt das Signal der D2-Line flä-

chig über den Defekten auf. Die D1-Linie tritt in Verbindung mit der D2-Linie auf. An wenigen 

Stellen, auf die in Abbildung 2.6 (c) mit einem schwarzen Pfeil hingewiesen ist, ist die Intensi-

tät der D1-Linie so hoch, dass die D2-Linie unterdrückt ist. Umgekehrt tritt die D2-Linie auch 

bei Abwesenheit der D1-Linie auf, was der Theorie der Phononenreplik von Weronek wider-

spricht und Arguirovs Annahme bekräftigt. Der Ursprung der gemeinsam auftretenden D3- 

und D4-Linien hat einen hohen Flächenanteil und findet sich hauptsächlich bei Korngrenzclus-

tern und Korngrenzen. In Bereichen erhöhter Lebensdauer sind die D3/D4-Emissionen eben-

falls zu finden und auf dort vorhandenen Versetzungen zurückzuführen. Flø et al. haben durch 

lebensdauerbasierte Eisen-Bor (FeB) Konzentrationsmessungen eine Korrelation zwischen der 

FeB-Konzentration und dem Auftreten der D4-Linie herstellen können. Durch einen geeigne-

ten Getterprozess könnte zwar die Eisenkonzentration zugunsten der BB-Rekombination ge-

senkt, nicht aber die Versetzungsdichte merklich reduziert werden. 

Wie stellt sich nun das DRL-Spektrum der RST- und DCS-Foliensilizium-Materialien dar? 

In Abbildung 2.7 (a) sind die wesentlichen Signale der MCR-Analyse des DRL-Spektrums eines 

130 µm dünnen, 55 cm2 großen „as-grown“ RST-Folienwafers (p-Typ, 2 Ω cm, B-dotiert) ge-

zeigt. Während das BB-Signal im Vergleich zum mc-Si Wafer ähnlich stark ausgeprägt ist, ist 

ein Fehlen der D1- und D2-Linien auffällig. Eine Emissionsbande bei 0,69 eV ist ähnlich zu der 

eines mc-Si Wafers. Weronek et al. berichten über die Unterdrückung der D-Banden bei An-

wesenheit von Verunreinigungen wie Kupfer oder Eisen, indem sie hoch reine, aber nicht ver-

setzungsfreie, Silizium-Proben absichtlich mit diesen Metallen kontaminierten [148]. 
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(a) (b) 

 

 

(c)  

 

Abbildung 2.7: (a) Die wichtigsten Signale aus der MCR des DRL-Spektrums eines „as-grown“ RST-Wafers. Die BB-

Emission ist deutlich bei 1,1 eV erkennbar, die D3 und D4 Linie tauchen wie bei mc-Si als Mischsignal auf. D1 und 

D2 tauchen nicht auf, aber ein breites Spektrum von 0,7 eV bis ~1,2 eV. Eine weitere Emission als breiter, einzel-

ner Peak knapp unterhalb 0,7 eV. (b) Grafische Überlagerung der ortsaufgelösten DRL-Signale aus (c). Die Reihen-

folge der Bildebenen folgt der Legende. (c) Bildliche Darstellung des räumlichen Ursprungs der einzelnen Signale 

des MCR-Spektrums überlagert mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC-kalibrierten PL-Messung. BB und D3, D4 

sind flächig an den Körnern orientiert, das Signal bei 0,69 eV ist punktuell. 

Andere Metalle, wie beispielsweise Nickel, hatten darauf keinen Einfluss. Dabei wurden zu-

nächst die höherenergetischen D4 und D3 Emissionen unterdrückt und mit zunehmender 

Verunreinigungskonzentration dann die D2 und schließlich die D1 Linie. Eine hohe Verunreini-

gung mit z.B. Eisen im ungegetterten Zustand des RST-Wafers kann daher das Fehlen der D1- 

und D2-Linien nicht erklären. Mit der Emission bei etwa 0,61 eV geht ein breites Emissions-

signal von 0,7 eV bis fast 1,17 eV einher, welches in der Abbildung 2.7 (a) in Cyan dargestellt 

ist. Der Signalursprung ist in geringer Intensität flächig auf dem Wafer zu finden und könnte 
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von dekorierten Korngrenzen, SiC-Präzipitaten oder Ähnlichem stammen. Im Lumineszenz-

spektrum kann ein breites Untergrundband im Spektralbereich von 0,75 eV bis 1 eV auftreten, 

wenn die Versetzungsdichten über 109 cm-2 liegen. Sauer et al. konnten nachweisen, dass 

dieses Band gegen Ausheilen bei 850°C instabil ist [143] und dann die vier D-Linien im Spekt-

rum der Lumineszenz sichtbar werden. Herstellungsbedingt werden die RST-Wafer bei Tem-

peraturen über 1000°C gehalten, um das Trägerband zu entfernen [45]. Sind hohe Verset-

zungsdichten Ursache des Untergrundbandes, so sind diese selbst bei Temperaturen über 

1000°C stabil. Für eine genauere Festlegung der Ursache müssten weitere Untersuchungen 

unternommen werden. Das Untergrundrauschen, welches bei Temperaturen größer als 0 K 

(hier 80 K) zunehmend an Bedeutung gewinnt [146], wird durch die MCR-Analyse unterdrückt 

und sollte daher nicht die Ursache sein. 

Der Ursprung der Emission mit 0,61 eV ist ungeklärt, könnte jedoch auf ein Defektniveau in 

der Nähe der Bandmitte hinweisen. In der Literatur werden Emissionsspektren meist erst ab 

Energien größer als 0,7 eV diskutiert, weshalb weitere Untersuchungen dazu notwendig wä-

ren. Der räumliche Ursprung der erkannten Signale ist in Abbildung 2.7 (b) bildlich dargestellt. 

Mit dem gleichen Argument, welches bereits bei der Untersuchung des mc-Si Wafers ange-

führt wurde, überlagern sich auch hier die Signaldaten. Der Ursprung der BB-Strahlung und 

der D3- und D4-Emission liegt in einigen Teilen des Wafers räumlich sehr nahe beieinander. In 

der Mitte des Bildes ist ein starkes BB-Signal zu erkennen, das jedoch an anderer Stelle von 

dem D3/D4-Signal überdeckt wird. Die Emission bei 0,69 eV ist auch hier nur punktweise in 

hoher Intensität an wenigen Stellen des Wafers zu finden. Die weiß umrahmte Stelle wird im 

folgenden Abschnitt genauer diskutiert. 

Im Vergleich zum Lebensdauerbild der PL-Messung, die in Abbildung 2.7 (c) gezeigt ist und 

mit den DRL-Signalen überlagert ist, ist das BB-Signal erwartungsgemäß in den lebensdauer-

starken Bereichen zu finden. Der Ursprung der Emissionen ist wie bei der mc-Si Referenz flä-

chig über den Wafer verteilt. Die D3- und D4-Emission liegen hauptsächlich in Bereichen ho-

her Korngrenzdichte. Bei der Emission um 0,69 eV ist eine hohe Intensität auf einige räumlich 

konzentrierte Punkte beschränkt. Weiterhin stammen 0,69 eV Signale niedriger Intensität aus 

Bereichen hoher Korngrenzdichte. Nach den Erkenntnissen von Pizzini et al. [146] und 

Kveder et al. [112] deutet das Fehlen der D1- und D2- Linie auf eine Versetzungsdichte unter-

halb von 107 cm-2 hin. 

Gleichzeitig bedeutet die breite Untergrundemission nach Sauer et al. eine Versetzungsdichte 

oberhalb von 109 cm-2, sofern Versetzungen und nicht andere Defekte Ursprung dieser Emis-

sion sind [143]. Da beide Signale nicht gemischt auftreten, ist davon auszugehen, dass die 

Versetzungsdichte in Teilen unterhalb von 107 cm-2 liegt und große Versetzungsdichten nicht 

dominieren. Dies lässt sich auch an der Versetzungsdichte eines RST-Wafers bestätigen, die 

im Bereich von 105 cm-2 liegt [45]. Die optische Analyse erlaubt aus technischen Gründen kei-

ne Auflösung von Versetzungsdichten über 106 cm-2. 
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Ein gänzlich anderes Bild ergibt sich beim Betrachten der Abbildung 2.8 (a), die die wesentli-

chen Signale der MCR-Analyse des DRL-Spektrums eines dendritisch gewachsenen 250 µm 

dicken, 55 cm2 großen „as-grown“ DCS-Folienwafers (p-Typ, 2,5 Ω cm, B-dotiert) zeigt. Das 

BB-Signal ist zwar deutlich aufgelöst, allerdings im Vergleich zu mc- oder RST-Wafer um etwa 

die Hälfte reduziert. Das ist ein Hinweis auf eine deutlich schlechtere Materialqualität im as-

grown Zustand. Außerdem ist die BB-Rekombination mit einer Emission bei 0,85 eV und der 

Emission bei etwa 0,69 eV überlagert, wobei erstere nach Steinman et al. sauerstoffbezoge-

(a) (b) 

 

 

(c)  

 

Abbildung 2.8: (a) Die wichtigsten Signale aus der MCR des DRL-Spektrums eines „as-grown“ DCS-Wafers. Die BB-

Emission ist deutlich bei 1,1 eV erkennbar, allerdings stark reduziert im Vergleich zu mc-Si und taucht zusammen 

mit einer Emission bei 0,85 eV und 0,7 eV auf. Die D4-Linie ist schwach und mit einem Signal bei 0,84 eV gemischt. 

D1 und D2 erscheinen zusammen. (b) Grafische Überlagerung der ortsaufgelösten DRL-Signale aus (c). Die Reihen-

folge der Bildebenen folgt der Legende. (c) Bildliche Darstellung des räumlichen Ursprungs der einzelnen Signale 

des MCR-Spektrums überlagert mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC-kalibrierten PL Messung. BB tritt flächig, 

aber schwach auf. D1, D2 sowie das Signal 0,84 eV tauchen bei größeren Körnern auf. 
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nen Zentren zugeschrieben werden könnte [151]. DCS-Wafer haben aufgrund des Fertigungs-

verfahrens mit über 1018 cm-3 einen hohen Anteil an interstitiellem Sauerstoff als Verunreini-

gung im Volumen. Die Beobachtung von Steinman et al. [151], dass die Wechselwirkung von 

Sauerstoff mit durch plastische Verformung erzeugten Versetzungen die D2-Linie unterdrückt 

wird, deckt sich mit dieser Messung: Der Peak der D2-Linie taucht als Mischsignal mit der D1-

Linie auf, ist jedoch deutlich gedämpft. Der Anteil von Sauerstoff als Verunreinigung kann al-

lerdings durch einen Getterprozess nicht merklich reduziert werden. Von Steinman et al. 

konnte eine Reduktion der Emission bei 0,85 eV durch Hydrogenierung bei 220°C für 90 min 

gezeigt werden, was dafür spricht, dass die Emission erzeugenden Zentren durch Wasserstoff 

passiviert werden können [151]. Kveder et al. zeigen eine deutliche Unterdrückung der D4- 

und D3-Linie mit zunehmender Versetzungsdichte, bei gleichzeitiger Zunahme der D2-und D1-

Emission [112]. Bei etwa 3·108 cm-2 sind die D3/D4-Linien noch leicht ausgeprägt und ver-

schwinden bei etwa 109 cm-2 mit einer Verbreiterung der D1/D2-Linien. Da die D4 Linie noch 

erkennbar ist, wird in diesen Bereichen des DCS-Wafers eine Versetzungsdichte in der Grö-

ßenordnung von 108-109 cm-2 erwartet. Die Kurve in Cyan betrifft einen <1 mm2 großen, stark 

leuchtenden Bereich auf der Probe und ist sonst nicht auf dem Wafer zu finden. 

Kittler et al. zeigen in ihrer Veröffentlichung über siliziumbasierte IR-Lichtemitter ein Spekt-

rum einer Probe mit einem periodischen Versetzungsnetzwerk, das eine breite Emissionsban-

de von 0,76 eV bis 1,1 eV und einem Maximum bei 0,84 eV aufweist [161]. Das ähnelt dem in 

Grün dargestellten Spektrum in Abbildung 2.8 (a) und könnte auf vergleichbare Strukturen in 

DCS-Wafern hindeuten. Durch die Kristallisation von flüssigem Silizium auf dem Quarzglasträ-

ger könnten ähnliche periodische Strukturen entstehen, die zu einer solch gearteten Emission 

führen. In Abbildung 2.8 (b) ist die räumliche Darstellung der Signalursprünge gezeigt. Die BB-

Emission ist schwach ausgeprägt und über den gesamten Wafer zu finden. Die D1/D2-

Emission fällt in vielen Teilen mit der 0,84 eV Emission zusammen und überlagert die BB-

Emission. Die 0,84 eV Emission dominiert jedoch und tritt auch ohne die D1/D2-Linie auf. Im 

Vergleich zum Lebensdauerbild der PL-Messung die in Abbildung 2.8 (c) gezeigt ist und mit 

den DRL-Signalen überlagert wird, ist das BB-Signal erwartungsgemäß in den lebensdauer-

starken Bereichen zu finden. Der DCS-Wafer weist eine feinkörnige Struktur auf, wobei der 

obere und linke Bereich von vergleichsweise großkörnigen Dendriten dominiert ist. In dem 

feinkörnigen Bereich bilden sich weniger Versetzungen aus, die Lebensdauer ist jedoch durch 

die vielen Korngrenzen reduziert. Hingegen zeigen Dendriten zwar auch ein hohes BB-Signal, 

sind jedoch von Versetzungsclustern mit sehr hohen Versetzungsdichten durchzogen (siehe 

beispielhaft Abbildung 1.6) Die DRL-Signale finden sich hauptsächlich in den dendritischen 

Bereichen, was für die Annahme spricht, dass die D1/D2-Linien bei hohen Versetzungen und 

der Unterdrückung der D3/D4-Linien auftauchen. Da die Emission bei 0,69 eV als Mischsignal 

mit dem BB-Signal und der Emission bei 0,85 eV auftritt, kann sie nicht gesondert in der räum-

lichen Darstellung gezeigt werden. Für deren Ursprung werden jedoch ähnliche Ursachen wie 

bei mc-Si und RST-Wafern vermutet. 
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2.2.3 Einfluss des Getterns auf das DRL-Signal 

Bei neuartigen Foliensilizium-Materialien stellt sich im Hinblick auf deren Eignung für den So-

larzellenprozess die Frage nach der Minimierung effizienzlimitierender Defekte. Der mit der 

Emitterbildung einhergehende Prozess des Getterns vermag metallische Verunreinigungen zu 

reduzieren. Die Konzentration nichtmetallischer Verunreinigungen, wie Sauerstoff oder man-

che Übergangsmetalle wie Titan bleiben von dem Getterprozess weitgehend unberührt [162]. 

Um den Einfluss des Getterns auf die Materialqualität zu untersuchen, wird eine erneute DRL-

Messung an gegetterten Proben durchgeführt. Dazu werden die bereits in Abschnitt 2.2.2 

gezeigten Proben einer POCl3-Diffusion bei etwa 830°C unterzogen, um mögliche Verunreini-

gungen zu reduzieren. Der sich dadurch bildende Emitter wird mit einer chemischen Politur-

lösung durch Rückätzen von etwa 10 µm pro Seite entfernt, und die Proben werden der glei-

chen Prozedur, wie im vorherigen Abschnitt 2.2.2 beschrieben unterzogen. 

In Abbildung 2.9 sind die weiß umrandeten Bereiche der in Abschnitt 2.2.2 gezeigten Proben 

vergrößert dargestellt. Durch ein angepasstes Setup konnte die Auflösung der DRL-

Kameraaufnahme von 250 µm px-1 auf 180 µm px-1 erhöht werden, was sich in einer schärfe-

ren Bildgebung äußert. Der Effekt der Signalüberlagerung durch die geringere Auflösung ist 

daher von der Änderung des Signals durch die Auswirkung eines Getterschritts zu trennen. 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 2.9: Ortsaufgelöste Darstellung der DRL-Signale aus der MCR eines (a) RST- und (b) DCS-Wafers vor 

und nach einem Getterprozess. Die Darstellung zeigt die in Abbildung 2.7 und Abbildung 2.8 in Weiß umrande-

ten Bereiche. 
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In Abbildung 2.9 (a) sind die relevanten Signale der RST-Probe vor und nach dem Gettern ge-

zeigt. Für das 0,69 eV Signal zeigt sich keine merkliche Änderung, was für einen nicht entfern-

baren Defekt spricht, der inhomogen über den Wafer verteilt auftritt. Durch die erhöhte Auf-

lösung sind in der rechten Bildhälfte mehr Details zu erkennen, die Emissionsquellen treten 

lokalisiert hervor. Die hellsten dieser Quellen, welche in der Abbildung mit weißen Pfeilen 

markiert sind, sind in beiden Probenzuständen deutlich zu erkennen. Da RST-Wafer einen 

hohen Kohlenstoffanteil enthalten, kann die Ursache dieser Emission von SiC-Präzipitaten 

stammen, die sich nicht durch einen Getterschritt entfernen lassen. Dafür spricht auch das 

punktartige Auftreten der Emissionsquellen. Für das D3/D4-Signal zeigt sich eine deutliche 

Reduzierung nach dem Gettern. Dies äußert sich auch in dem mittels QSSPC kalibrierten PL-

Lebensdauerbild im unteren Bildbereich, das eine Verbesserung der Lebensdauer an einigen 

Stellen um ein Vielfaches wiedergibt. Die nach Flø et al. vermutete Korrelation von FeB mit 

der D4-Linie [142] könnte sich durch die Reduktion des Signals nach dem Gettern und damit 

der Reduktion der Eisenkonzentration auch hier zeigen. 

Bei dem DCS-Wafer in Abbildung 2.9 (b) ist die 0,84 eV Emission nach dem Gettern durch die 

MCR nicht mehr aufzulösen, weshalb der rechte Bildbereich hier leer bleibt. Ein periodisches 

Versetzungsnetzwerk, welches von Kittler et al. die vermutete Ursache einer derartigen Emis-

sion ist [161], könnte sich nach dem Gettern reorganisiert haben, weshalb das 0,84 eV Signal 

nicht mehr auftaucht. Da die Kristallisation der DCS-Wafern sehr schnell stattfindet, könnte 

ein Nicht-Gleichgewichtszustand eingefroren sein, der bei dem Getterschritt relaxiert. Dafür 

spricht, dass die bei „as-grown“ Wafern typischen Versetzungen und Versetzungscluster in 

einer Defektätzeanalyse bei DCS-Solarzellen nicht in gleichem Maße zu finden sind. Der spröd-

duktil Übergang von Silizium liegt bei etwa 530-660°C [163], sodass Versetzungen innerhalb 

gewisser Gleitebenen auch schon während des Getterns bei Temperaturen über 800°C wan-

dern könnten. Möglicherweise könnte die emissionverursachende Defektstruktur auch nur 

oberflächennah lokalisiert sein und durch das Rückätzen des Emitters ebenfalls entfernt oder 

zumindest maßgeblich reduziert worden sein. 

Die D1-Emission scheint nach dem Gettern etwas reduziert zu sein, was anhand der mit dem 

weißen Pfeil markierten Stelle in Abbildung 2.9 (b) verdeutlicht ist. Da die D1-Lumineszenz 

erst ab Versetzungsdichten von größer 107 cm-2 auftritt, ist dies ein weiteres Argument für die 

Reorganisation und damit Reduktion von Versetzungen. Anhand des mittels QSSPC kalibrier-

ten PL-Lebensdauerbildes, lässt sich eine deutliche Steigerung der Volumenlebensdauer nach 

dem Gettern in bestimmten Bereichen feststellen. Der weiß umrandete Bereich, welcher im 

„as-grown“ Zustand eine besonders hohe Intensität der 0,84 eV Emission aufweist, zeigt nach 

dem Gettern im PL-Bild keine merkliche Verbesserung der Lebensdauer. Bereiche starker 

0,84 eV Emission lassen somit keine besondere Verbesserung der Lebensdauer erwarten. 

Wenn die 0,84 eV Emission verursachenden Defekte Nukleationspunkte für nicht getterbare 

Präzipitate darstellen, bleiben die Lebensdauer-limitierenden Defekte weiterhin bestehen, 

obwohl die 0,84 eV Emission nach dem Gettern nicht mehr auftaucht. Da DCS-Wafer einen 
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hohen Sauerstoffanteil von [Oi]>1018 cm-3 aufweisen, könnten Sauerstoffpräzipitate die Ursa-

che dafür sein. 

Die D3/D4-Linien können bei DCS auch nach dem Gettern durch die MCR nicht erkannt wer-

den, was nach Kveder et al. für eine weiterhin hohe Defektdichte und damit für die Unterdrü-

ckung der D3/D4-Linien spricht [112]. Die Versetzungsdichte ist nicht homogen über den DCS-

Wafer verteilt (siehe beispielhaft Abbildung 1.6). Entweder treten Versetzungscluster hoher 

Versetzungsdichte oder versetzungsarme Körner auf. Da die D3/D4-Lumineszenz an 60°-Ver-

setzungen oder den geordneten Teilen von Gleitversetzungen auftreten, spricht das für ein 

stark ungeordnetes Versetzungsnetzwerk, das kein Intraband ausbildet. Metallische Verun-

reinigungen können die D-Band Emission unterdrücken. Da die D3/D4-Lumineszenz nach dem 

Getterschritt nicht auftaucht, spricht das für die These von ungeordneten Versetzungen. Die 

Lebensdauer verbessert sich nach dem Gettern deutlich, vor allem in Bereichen geringer D1-

Lumineszenz, was für eine Reduktion von lebensdauerlimitierenden Defekten, die keine Lu-

mineszenz aufweisen, spricht. 

Der positive Einfluss von Wasserstoff auf die D-Linien verursachenden Defekte durch H-

Passivierung konnte von Weronek et al. [164] gezeigt werden. Es ist daher zu vermuten, dass 

die Materialqualität nach dem Gettern noch einmal deutlich durch eine H-Passivierung zu 

verbessern ist. Der Einfluss einer H-Passivierung auf das PL-Emissionsspektrum konnte aus 

organisatorischen Gründen nicht weiter verfolgt werden. 

2.3 Verspannungsmessung mittels Raman-Spektroskopie 

In diesem Kapitel wird DCS-Foliensilizium auf mechanische Eigenspannung an Korngrenzen 

untersucht und diese mit einer detaillierten Darstellung der Kornstruktur korreliert. 

In Foliensilizium-Materialien können sich durch die großen Temperaturgradienten, die bei der 

Herstellung auftreten, mechanische Spannungen bilden. Die interne mechanische Spannung 

ist eine Überlagerung von thermisch induzierter Restspannung, die sich während des Abkühl-

vorgangs bei der Kristallisation ergibt, und den defektbezogenen Spannungen. Diese können 

sich in Silizium über plastische Verformung und die Bildung von Versetzungen zu einem ge-

wissen Grad abbauen. Insbesondere bei großen Temperaturgradienten und schneller Abküh-

lung können mechanische Verspannungen im Material verbleiben, da diese nicht über die 

größer werdende Fließgrenze des sich rasch abkühlenden Siliziums hinausreichen. 

Bei RST-Foliensilizium treten Temperaturgradienten von etwa 500 - 1000°C cm-1 auf [35, 40]. 

Die mechanische Spannung, die sich aufgrund der nicht-linearen Abkühlung und verschiede-

ner thermischer Ausdehnungskoeffizienten des Siliziums und des Trägerbandes ergeben, 

führt nicht nur zur Bildung von Versetzungen und anderen strukturellen Defekten, sondern 

kann im Material eingefroren werden. Herstellungsbedingt wird RST-Silizium nach der Kristal-

lisation bei über 1000°C gehalten, um das Trägerband durch Oxidation zu entfernen, wodurch 

die verbleibende Spannung relaxieren kann [165]. Gleichsam entfällt durch die Auflösung des 

Komposits die globale mechanische Spannung. 
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Bei DCS-Wafern entstehen ebenfalls thermisch bedingte Spannungen. Der in die Si-Schmelze 

eintauchende Quarzglasträger besitzt eine deutlich geringere Oberflächentemperatur als die 

Schmelztemperatur des Siliziums. Durch das rasche Eintauchen entstehen große Temperatur-

gradienten an der Kontaktfläche mit dem kristallisierenden Silizium und durch die verschiede-

nen thermischen Ausdehnungskoeffizienten werden Versetzungen an den Keimpunkten indu-

ziert. Bei der Abkühlung können auch hier interne Verspannungen im Volumen eingefroren 

sein. 

Makroskopisch betrachtet stellen diese im Material verbleibenden mechanischen Verspan-

nungen eine Schwachstelle dar. Das zusätzliche Einwirken einer äußeren Kraft, wie sie bei-

spielsweise beim Siebdruck oder der Waferhandhabung auftritt, kann dadurch rasch zur Riss-

bildung oder zum Bruch führen. 

 

Im Silizium-Wafer verbleibende mechanische Verspannungen können mit einer auf dem Ra-

man-Effekt basierenden Spektroskopie erfasst werden. Die Photonen des Anregungslichtes 

interagieren mit den Phononen des zu untersuchenden Materials und werden inelastisch ge-

streut. Bei der Stokes-Raman-Streuung wird durch die Erzeugung eines Phonons Energie des 

anregenden Photons an das streuende Kristallgitter weitergegeben. Die Frequenz des ge-

streuten Lichtes ist dann entsprechend geringer als die des anregenden Lichtes. Umgekehrt 

beschreibt die Anti-Stokes Raman-Streuung die Absorption eines Phonons. Das gestreute 

Licht kann spektroskopisch untersucht werden und somit die Energie der Phononen und de-

ren zugehörige Frequenz bestimmt werden. Die Energie der Phononen ist wiederum vom 

Material und dessen Zustand abhängig. Mechanische Spannungen im Kristallgitter haben Ein-

fluss auf den mittleren Abstand der Silizium-Atome und damit direkt auf die Energie der Pho-

nonen. In einem unter Druckspannung stehenden Gitter verringern sich die mittleren Atom-

abstände, sodass die Wellenzahl und damit die Frequenz der optischen Phononen ωLO zu-

nehmen. Entsprechend nimmt ωLO bei Vorliegen einer Zugspannung ab. In nicht verspanntem 

monokristallinem Silizium liegt der Stokes-Peak des longitudinal optischen Phonons bei 

ω0 =  521 cm-1 [166]. Für einen monokristallinen (100) orientierten Silizium-Wafer ergibt sich 

die mechanische biaxiale Spannung 𝜎 in der x-y-Ebene über die Verschiebung 𝜔 = 𝜔S − 𝜔0 

des Stokes-Peaks mit folgender Gleichung: 

 𝜎[MPa] = −250[MPa·cm] · 𝜔[cm-1], (2.23) 

wobei ωS der Peak-Position des Stokes-Peaks im verspannten Zustand entspricht [167, 168]. 

Die Beziehung (2.23) wird hier auch für die Bestimmung der internen Spannung in multikris-

tallinem Foliensilizium verwendet und gibt lediglich eine untere Grenze an. Der Skalierungs-

faktor für uniaxiale Spannung würde mit -500[MPa·cm] doppelt so hoch ausfallen. 

Neben der mechanischen Verspannung kann die Position des Stokes-Peaks und dessen Form 

auch durch die Dotierung beeinflusst werden. Durch die Wechselwirkung der Photonen mit 

den bei hoher Dotierung vorhandenen Ladungsträgern entstehen Fano-Resonanzen, die die 

Halbwertsbreite und Form des Raman-Stokes-Peaks ändern. Durch eine mathematische An-
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passung der Peakform kann auf die Dotierkonzentration rückgeschlossen werden [169–171]. 

Die Wechselwirkung macht sich bei hohen Dotierungen im Bereich von >1018 cm-3, wie sie im 

Emitter auftreten, bemerkbar, spielt allerdings bei den hier gezeigten Basisdotierungen von 

etwa 1016 cm-3 keine Rolle. 

 

Für die Messung von mechanischen Verspannungen in multikristallinen Wafern ist die Raman-

Spektroskopie eine bewährte Methode. Ausführliche Messungen von blockgegossenen mc-Si 

Wafern sowie von dem RST verwandten EFG, finden sich in Arbeiten von Sarau et al. und Be-

cker et al. [166, 167, 172–174]. 

Mechanische Spannungsmessungen mittels Raman-Spektroskopie an RST-Wafern vor und 

nach einem Hochtemperatur-Ausheilschritt finden sich in der Veröffentlichung von Teje-

ro et al. [165]. Von Heilbronn et al. wurden Verspannungsmessungen entlang der Waferober-

fläche und senktrecht zur Zugrichtung des Bandes ausgeführt. Dabei ergaben sich Verschie-

bungen von etwa 520,75 cm-1 in der Bandmitte und 520,55 cm-1 am Außenrand des Bandes, 

die auf die verschiedenen thermischen Ausdehnungskoeffizienten innerhalb des Komposits 

zurückzuführen sind. 

Für diese Arbeit wurden erstmalig Verspannungsmessungen an DCS-Wafern ausgeführt. Die 

Fragestellung nach der mechanischen Restspannung und der aus der Spannung resultieren-

den plastischen Verformung, die eine Ursache für hohe Defektdichten sein kann, ist für diese 

Art von Material besonders interessant. Somit können weitere Verknüpfungen mit der in Ab-

schnitt 2.2 behandelten versetzungskorrelierten Lumineszenz hergestellt werden, die sich an 

Untersuchungen von Gundel et al. anreihen [175, 176]. Gundel konnte das gleichzeitige Auf-

treten von versetzungskorrelierter Lumineszenz und mechanischer Spannung in mc-Si nach-

weisen. 

2.3.1 Setup und Datenverarbeitung 

Das für diese Arbeit verwendete Setup zur Messung des Stokes-Peaks ist das kommerziell 

erhältliche µ-Raman Spektrometer Alpha300R der Firma WITec, das konfokales Mikroskop 

und ein Raman-Spektrometer vereint. In der Abbildung 2.10 ist der Aufbau schematisch ge-

zeigt. Die Kopplung der einzelnen Komponenten erfolgt über Glasfasern mit einem Faser-

kerndurchmesser von 25 µm. Die Anregung erfolgt mit einem Laser der Wellenlänge 532 nm, 

was einer Eindringtiefe in Silizium von etwa 1,2 µm entspricht. Das gemessene Signal ist somit 

oberflächennah lokalisiert. Über das Objektiv mit 100 Vergrößerungsfaktor wird das gestreu-

te Signal durch einen Kantenfilter in eine Glasfaser gekoppelt. 
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Der Kantenfilter reduziert den Rayleigh-Peak des Anregungslichtes, sodass das Signalverhält-

nis zwischen Stokes-Peak und Rayleigh-Peak maximiert wird. Der geringe Durchmesser der 

Glasfaser erhöht die Tiefenschärfe des Scans. Im Spektrometer wird das Signal mit einem Git-

ter mit 1800 Linien mm-1 spektral aufgeweitet, sodass die Wellenlänge anhand der Position 

des Pixels der CCD-Zeilenkamera, auf den das Licht fällt, gemessen werden kann. Die Intensi-

tät wird über die Zählrate des entsprechenden Pixels bestimmt. 

Die spektrale Auflösung ist abhängig von der fokalen Länge des Spektrometers (hier: 

300 mm), dem Gitter (hier: 1800 Linien/mm), der Pixelgröße der CCD Kamera und dem Faser-

durchmesser (hier: 25 µm). Mit dem für diese Arbeit verwendeten Setup ist eine spektrale 

Auflösung von etwa 0,5 cm-1 px-1 möglich. Die Auflösung kann jedoch mit einem mathemati-

schen Fit mehrerer am Peak beteiligter Punkte auf etwa 0,1  cm-1 px-1 erhöht werden. Auf-

grund der Wechselwirkung der Photonen mit Materie ist für die genauere physikalische Be-

schreibung des Stokes-Peaks eine Voigt-Funktion 𝑉(𝑥) notwendig, die eine Faltung aus Gauß-

Kurve 𝐺(𝑥) und Lorentz-Kurve 𝐿(𝑥) darstellt: 𝑉(𝑥) = (𝐺 ∗ 𝐿)(𝑥) = ∫𝐺(𝜉)𝐿(𝑥 − 𝜉)𝑑𝜉. Da 

die Berechnung jedoch anspruchsvoller ist und die Genauigkeit damit nicht wesentlich erhöht 

wird, wird an dieser Stelle der Lorentz-Fit verwendet. Die laterale Auflösung liegt mit dem 

verwendeten Objektiv und dessen nummerischer Apertur von 0,9 beugungsbegrenzt bei etwa 

300 nm px-1. Für die xy-Flächenscans wird eine laterale Auflösung von 0,5 µm px-1 verwendet. 

Für jeden Pixel wird ein Raman-Spektrum über eine festgelegte Integrationszeit (hier etwa 

30 ms) aufgenommen. Der Stokes-Peak wird gefittet, sodass dessen mathematische Parame-

ter zugänglich werden. Die Fläche unterhalb des Peaks ist ein Maß für die Signalstärke des 

gestreuten Lichtes und die Verschiebung des Peak-Zentrums ist ein Zeichen für mechanische 

Spannung im Probenvolumen. 

2.3.2 Experiment 

Das Experiment umfasst mehrere Schritte, die nacheinander für DCS-Probenstücke ausge-

führt werden. Zunächst wird ein 55 cm2 großer DCS-Wafer per Laserschnitt in mehrere 

 

Abbildung 2.10: Schematische Darstellung des konfo-

kalen Mikro-Raman Spektrometers WITec Alpha300R. 

Das Anregungslicht eines Lasers wird per Glasfaser in 

den optischen Strahlengang gekoppelt. Das Rama-

signal der Probe auf dem x/y-Scannertisch wird eben-

falls über eine Glasfaser dem Spektrometer zugeführt. 

(Die Abbildung wurde adaptiert aus dem Produktkata-

log von WITec). 
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11 cm2 große Probenstücke zerkleinert. Die Probenstücke durchlaufen dann folgende Se-

quenz: 

 

 Probe polieren: Die Probenstücke werden über ein mehrstufiges Schleif- und Politurver-

fahren planarisiert, um die Oberflächenrauigkeit auf etwa ±25 nm (auf einer Fläche von 

3030 µm2) zu reduzieren. Damit wird der Einfluss der Oberflächenstruktur auf das Ra-

man-Signal minimiert und die Fokusebene für den Raman-Flächenscan kann mit lediglich 

drei Stützpunkten angepasst werden. Flächenkorrekturen höherer Ordnung oder die zeit-

aufwändige Autofokus Prozedur entfallen somit. Eine genaue Anpassung des Fokus über 

dem gesamten Scanfeld ist für die Messung obligatorisch, da der Signalursprung innerhalb 

des ersten Mikrometers unter der Oberfläche liegt. Details zu dem für diese Arbeit entwi-

ckelten Politurverfahren sind in der Arbeit von Paape zu finden [177]. 

 Raman-Flächenscan: Über einen Bereich von 0,50,5 mm2 wird mit einer Auflösung von 

etwa 3 µm px-1 ein Übersichtsbild zur Orientierung erzeugt, indem die Fläche unterhalb 

des Stokes-Peaks an jeder Stelle bestimmt wird. Auffällige Bereiche werden dann in einer 

feinen Auflösung von 0,5-1 µm px-1 gescannt. 

 Defektätze: Nach der zerstörungsfreien Messung des Raman-Spektrums wird die Probe in 

einer Secco-Ätzlösung für 120 s behandelt. Korngrenzen, Versetzungen und andere Kris-

talldefekte, die die Ordnung des Kristallgitters bis hin zur Oberfläche stören, werden 

dadurch sichtbar. 

 Lichtmikroskop Aufnahme: Mit einem optischen Auflichtmikroskop werden Übersichtsbil-

der der geätzten Proben erstellt. Dazu wird mit einem 10 Objektiv über die Oberfläche 

gerastert und es werden Aufnahmen erzeugt. Die Bilder werden zu einem Gesamtbild zu-

sammengesetzt, welches zusammen mit der Defektstruktur eine Orientierung auf der 

Probe ermöglicht. Der per µ-Raman gescannte Bereich wird dann mit einem 50 Objektiv 

detailliert erfasst. 

 Auswertung: Die Datensätze der µ-Raman-Spektroskopie umfassen Raman-Spektren jeder 

Stelle, die in dem Flächenscan abgerastert wurde. Die Auswertung erfolgt wie in Ab-

schnitt 2.3.1 beschrieben über die mathematische Anpassung des Stokes-Peaks mit einer 

Lorentz-Funktion. Daraus ergeben sich ortsaufgelöste Intensitätsbilder, die die Kornstruk-

tur anzeigen. Aus der Verschiebung des Zentrums des Stokes-Peaks, kurz Peak-

Verschiebung, ergibt sich die mechanische Spannung. 

2.3.3 Ergebnisse und Diskussion 

Im Folgenden werden zwei charakteristische Flächenscans von Bereichen gezeigt, die typisch 

für DCS-Silizium sind. Dabei werden die Messergebnisse der Defektstruktur und der internen 

Verspannung miteinander korreliert. Die Aufnahme des Lichtmikroskops zeigt die Korn- und 

Defektstruktur sowie die versetzungsbedingten Ätzgruben. Diese kann mit dem Intensitätsbild 

des Stokes-Peaks korreliert werden, welches die Kornstruktur widerspiegelt. Da das Intensi-
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tätsbild und das Verspannungsbild auf dem gleichen Datensatz beruhen, stehen diese in kon-

gruenter Beziehung und dadurch kann das lichtmikroskopische Abbild der Korn- und Defekt-

struktur auf die Messung der mechanischen Eigenspannung bezogen werden. Für eine Detail-

betrachtung wird ein auffälliger Bereich, der deutliche Verspannungsfelder zeigt, durch eine 

weiße Umrandung markiert und vergrößert dargestellt. 

 

Der linke Bereich der in Abbildung 2.11 (a) gezeigten Defektstruktur wird durch eine lange 

Korngrenze abgegrenzt, die ihre Trajektorie in der Bildebene an mehreren Stellen ändert. Die-

se sind durch Kreuzungspunkte mit anderen Korngrenzen gekennzeichnet (in der Abbildung 

durch die nummerierten Pfeile 1-3 markiert), welche Ursache der Richtungsänderung zu sein 

scheinen. Des Weiteren sind Korngrenztripelpunkte zu erkennen (Pfeil 1, 3 und 4), Zwillings-

korngrenzen (Pfeil 2) und punktförmige Ätzgruben. Die durch Versetzungen hervorgerufenen 

Ätzgruben haben im Bereich der Markierung 5 eine Dichte in der Größenordnung von 

>106 cm-2. Die Defektstruktur mit typisch kleinen Korngrößen, spitz zulaufenden Korngrenzen 

und Korngrenztripelpunkten, Reihen von Zwillingskorngrenzen und Bereichen hoher Verset-

zungsdichte ist repräsentativ für DCS. Diese Strukturen zeigen in Untersuchungen von Be-

cker et al. [166] und Sarau et al. [173, 174] ebenfalls Auffälligkeiten in Bezug auf interne Ei-

genspannung. Das in Abbildung 2.11 (b) gezeigte Intensitätsbild des Stokes-Peaks ist mit der 

Kornstruktur der Probe korreliert. Aufgrund der verschiedenen Kristallorientierungen der 

Körner wird das Streulicht des Stokes-Peaks mehr- oder weniger stark reflektiert. Dies erlaubt 

eine Orientierung auf der Probe, die allein mit der Verspannungsmessung in dem 

100100 µm2 kleinen Bereich nicht möglich wäre. Die spitz zulaufenden Korngrenzen bei Pfeil 

4 sind erst in dieser Darstellung deutlich erkennbar, da die angeätzten Korngrenzen im licht-

mikroskopischen Bild überlappen. In Abbildung 2.11 (c) wird die interne mechanische Span-

nung in Form der Peak-Verschiebung angezeigt, die insgesamt eine inhomogene Verteilung 

mit Konzentrationen an bestimmten Stellen aufweist. Die Position des Stokes-Peaks von Silizi-

um im spannungsfreien Zustand liegt bei dieser Messung im Rahmen der Messgenauigkeit bei 

521±0,1 cm-1, kongruent zu Messungen aus anderer Quelle [166]. Die Verschiebung des Peaks 

zu kleineren Wellenzahlen (hier: Blau) deutet auf Zugspannungen hin, wohingegen eine Ver-

schiebung in Richtung größerer Wellenzahlen (hier: Rot) eine Druckspannung aufzeigt. Deutli-

che Signale für Zug- und Druckspannungen sind durch Korngrenztripelpunkte, Zwillingskorn-

grenzen und Versetzungen gekennzeichnet. Der markierte Bereich 3 deutet einen Korngrenz-

tripelpunkt an und ist in Abbildung 2.11 (d) vergrößert dargestellt. Zur Quantifizierung der 

gemessenen internen Spannungen wird die Verschiebung anhand Gleichung (2.23) umge-

rechnet. 

Die Maximalwerte der Druckspannung liegen bei 58±25 MPa und die Werte der Zugspannung 

bei 78±25 MPa. Die mechanischen Spannungen zwischen den Extrema sind in Tabelle 2.1 zu-

sammengefasst. Der spitze Ausläufer (Pfeil 4), der sich deutlich im Intensitätsbild zu erkennen 

gibt, ist von Versetzungen in einer hohen Dichte entlang einer Linie begleitet (Stelle 5). 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  

Abbildung 2.11: (a) Lichtmikroskop-Aufnahme der Defektstruktur (b) Intensität des Stokes-Peaks, die die Korn-

struktur widerspiegelt (c) Verschiebung des Stokes-Peak Zentrums, welche die interne Verspannung zeigt, korre-

liert mit der Defektstruktur (d) Vergrößerte Darstellung des weiß umrandeten Bereichs ohne die Defektstruktur. 

Dies lässt die Vermutung aufkommen, dass diese Korngrenzkonfiguration als Versetzungsge-

nerator hervortritt. Entlang der Linie der Versetzungen treten ebenfalls mechanische Span-

nungen auf (Pfeil 4), die in der bereits gezeigten Größenordnung liegen. Eine Relaxation der 

Spannung durch Versetzungsbildung ist an dieser Stelle nicht gegeben. 

 

Tabelle 2.1: Zusammenfassung der gemessenen internen, mechanischen Spannungen 

 𝜎1 𝜎2 𝜎3 𝜎4 

Peak-Position Zugspannung ωT (cm
-1

) 520,69±0,1 520,69±0,1 520,78±0,1 521,0±0,1 

Peak-Position Druckspannung ωC (cm
-1

) 521,23±0,1 521,18±0,1 521,18±0,1 520,75±0,1 

Peak-Verschiebung ω (cm
-1

) 0,54±0,1 0,49±0,1 0,4±0,1 0,25±0,1 

Maximale Spannung σ (MPa) 135±25 123±25 100±25 63±25 
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Die in Tabelle 2.1 angegebenen Werte sind Richtwerte und geben eine untere Grenze der 

gemessenen Spannung an. Die genaue Quantifizierung der Komponenten des Spannungsten-

sors erfordert eine komplexe Umrechnung unter Einbeziehung der zusätzlichen Information 

der Kristallorientierung. Bei gleichzeitiger Bestimmung der Polarisierung des anregenden und 

gestreuten Lichtes kann die Kristallorientierung aus den Daten bestimmt werden und daraus 

die Tensorkomponenten für die dreidimensionale Spannung berechnet werden [166]. 

Da die Polarisation über die hier gezeigte Raman-Messung jedoch nicht erfasst wird, wird eine 

Abschätzung gemäß Gleichung (2.23) vorgenommen. Die aus der Messung gewonnen Er-

kenntnisse werden dadurch jedoch nicht beeinträchtigt. 

 

In Abbildung 2.12 (a) ist ein anderer Bereich auf demselben DCS-Wafer gezeigt. Die Defekt-

struktur ist von Körnern verschiedener Größe und Zwillingskorngrenzen dominiert. An 

Schnittpunkten mit Zwillingskorngrenzen ändern betroffene Korngrenzen, ähnlich wie bereits 

gezeigt, ihre Trajektorie. Die Versetzungsdichte bewegt sich im Bereich von (0,5-1)·106 cm-2. 

Neben den augenscheinlichen Strukturen tauchen ebenfalls Korngrenztripelpunkte auf (Pfeil 

1, 2 und 4). Das Intensitätsbild des Stokes-Peaks, welches in Abbildung 2.12 (b) gezeigt ist, 

zeigt die Kornstruktur der µ-Raman-Messung. Die Zwillingskorngrenzen zeichnen sich nur 

schwach ab (Pfeil 4). Die in Abbildung 2.12 (c) gezeigte Verschiebung des Stokes-Peaks zeigt 

im Rahmen der Messgenauigkeit eine globale Inhomogenität, die an markanten Stellen be-

sonders deutlich wird. Der obere Bereich des Bildausschnittes scheint sich mit der erwarteten 

Wellenzahl für unverspanntes Silizium vom Rest des Bildes abzugrenzen, bei dem die Wellen-

zahl in weiten Teilen zu kleineren Werten verschoben ist. Besonders deutlich wird dies an der 

Verbindungsstelle des Tripelpunktes mit Zwillingskorngrenzen – in der Abbildung mit dem 

Pfeil 1 gekennzeichnet. Eine ähnliche Situation liegt an der mit Pfeil 3 markierten Stelle vor, 

bei dem Druckspannungen bei einer Gruppe von Zwillingskorngrenzen am Schnittpunkt mit 

einer weiteren Korngrenze auftreten. Der mit Pfeil 2 angedeutete Tripelpunkt weist 

Druckspannung auf. 

Der in Weiß umrandete Bereich wird in Abbildung 2.12 (d) vergrößert und ohne die lichtmik-

roskopische Defektstruktur dargestellt. Dabei ist deutlich eine Zugspannung in der Gruppe der 

Zwillingskorngrenzen zu erkennen. Zur Quantifizierung der gemessenen internen Spannungen 

an dieser Stelle wird der Mittelwert der Peak-Verschiebung innerhalb der in Schwarz markier-

ten Bereiche gebildet und mit Gleichung (2.23) umgerechnet. Das Ergebnis ist in Tabelle 2.1 

zusammengefasst. 

In mc-Si wird die thermisch induzierte Verspannung mit weniger als 5 MPa angegeben [178]. 

Die gemessenen mechanischen Spannungen werden also auf intern verbleibende Spannun-

gen zurückgeführt. Besonders deutlich konzentrieren sich Spannungen an charakteristischen 

Defektstrukturen, deren Merkmal Korngrenztripelpunkte, Versetzungen, Zwilingskorngrenzen 

und Trajektorienänderung von Korngrenzen darstellen. 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  

Abbildung 2.12: (a) Lichtmikroskop-Aufnahme der Defektstruktur (b) Intensität des Stokes-Peaks, die die Korn-

struktur widerspiegelt (c) Verschiebung des Stokes-Peak Zentrums, welche die interne Verspannung zeigt, korre-

liert mit der Defektstruktur (d) Vergrößerte Darstellung des weiß umrandeten Bereichs ohne die Defektstruktur. 

Spannungsbehaftete Trajektorienänderung von Korngrenzen konnte von Sarau et al. in block-

gegossenem mc-Si nachgewiesen werden [173]. Im Speziellen handelte es sich um eine Korn-

grenze des Typs Σ27a, die ihren Charakter an Schnittpunkten mit Σ3 Korngrenzen in eine 

Großwinkel-Korngrenze und ihre Trajektorie änderte. 

Kleinwinkelkorngrenzen und Versetzungen sind das Resultat von plastischer Verformung, wel-

che stattfindet, um thermisch induzierte Spannungen zu relaxieren. Dieser Vorgang findet 

oberhalb der spröd-duktil Übergangstemperatur von Silizium statt, bei der plastische Verfor-

mung möglich ist und die thermisch induzierte Verspannung über dem Fließwert von Silizium 

liegt [178]. Die mechanischen Spannungen treten infolge von Temperaturgradienten in Ver-

bindung mit unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten auf. Die Temperatur-

gradienten wiederum entstehen aufgrund nicht-linearer Abkühlprozesse und sind inhärent 

mit dem Kristallwachstum verbunden [35, 179]. Im Falle von DCS gibt es Temperaturgradien-

ten in den zwei Dimensionen der Waferebene beim Kristallisieren und Abkühlen. Zwischen 

Formteil und Wafer bilden sich ebenfalls Temperaturgradienten senkrecht zur Waferebene 
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aus. Die Bildung von Vielfach-Zwillingskorngrenzen und Kleinwinkelkorngrenzen kann auf die 

Anwesenheit von Verspannung zurückgeführt werden, die dadurch in gewissem Maße re-

laxiert. Von Chen et al. sind mechanische Spannungen in mc-Si gefunden worden, die mit 

Zwillingskorngrenzen und Kleinwinkelkorngrenzen zusammenhängen [180]. Subkörner2 und 

Kleinwinkelkorngrenzen weisen sowohl eine hohe elektrische Aktivität, als auch mechanische 

Spannung auf. Nach Chen et al. findet die Spannungsrelaxation über Defektbildung während 

der schnellen Kristallisation nicht ausreichend statt, sodass eine interne Restspannung ver-

bleibt. 

Mechanischer Druck ändert die indirekte Bandlücke von Silizium [181]; die hier gemessenen 

Spannungen sind jedoch zu gering, um die elektrische Eigenschaft des Siliziums maßgeblich zu 

beeinflussen [173]. Indirekt kann mechanische Spannung jedoch über die Kumulation von 

Verunreinigungen im Spannungsfeld von Defekten die elektrische Eigenschaft des Halbleiters 

beeinträchtigen. Sarau et al. konnten anhand der Korrelation von Elektronenrückstreubeu-

gung und mechanischen Spannungsmessungen zeigen, dass es rekombinationsaktive und 

-inaktive Σ3 Korngrenzen gibt. Dabei fallen aktive Korngrenzen mit Versetzungen zusammen, 

welche dicht bei oder auf der Korngrenze liegen und Verunreinigungen Platz bieten. Nicht alle 

der rekombinationsaktiven Versetzungen sind jedoch durch mechanische Spannung begleitet, 

was sie mit der Tatsache erklärten, dass Versetzungen miteinander interagieren können und 

sich lokal neu anordnen, um die mechanische Spannung zu minimieren [174].  

 

Mit der hier gezeigten Methode der µ-Raman Messungen können Erklärungen für die Defekt-

struktur in Si-Wafern gefunden werden. Der Vorteil der Methode liegt in der hohen lateralen 

Auflösung von <1 µm mit einer moderaten Auflösung der mechanischen Spannung von etwa 

25 MPa. Daher ist diese Messung besonders für mikrostrukturelle Untersuchungen geeignet. 

Um Wafer großskaliger auf mechanische Spannung zu untersuchen, bietet sich die Infrarot-

Spannungsdoppelbrechungsmessung an [178]. Diese Methode hat eine hohe Auflösung der 

mechanischen Spannung von etwa 1,5 MPa mit einer moderaten lateralen Auflösung von et-

wa 5 µm. Die Infrarot-Spannungsdoppelbrechungsmessung ergänzt die in Abschnitt 2.3 ge-

zeigte Messung der versetzungskorrelierten Lumineszenz und könnte zur Optimierung der 

Waferherstellung in Bezug auf die Defektdichte herangezogen werden. 

  

                                                      
2
 Bereiche, die sich durch leichte Fehlorientierung (5-10°) auszeichnen und durch ebene Grenzflächen voneinan-

der getrennt sind. 
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3 Solarzellenprozess und Solarzellen 

In diesem Kapitel werden die Funktionsweise einer p-Typ Silizium-Solarzelle und die wichtigen 

Solarzellenparameter in knapper Form erläutert. Anschließend wird der auf Photolithographie 

basierende Solarzellenprozess angesprochen, der für die Herstellung von hocheffizienten La-

bor-Solarzellen angewendet wird und als Mittel zur Untersuchung der defektreichen Silizium-

Materialien dient. Im dritten Teil des Kapitels werden die Untersuchungsergebnisse der RST- 

und DCS-Solarzellen diskutiert und die Ergebnisse der bildgebenden Verfahren wie örtlich 

aufgelöste Laserstrahl-induzierter Strom-Messung (laser beam induced current, LBIC) und 

Thermographie zur Defektanalyse gezeigt. Im Zuge dieser Arbeit wurden mehrere Solarzellen 

aus verschiedenen Generationen von Wafern gefertigt, was zur Optimierung des Wafer-

Herstellungsprozesses und zur Verbesserung der Materialqualität beitragen konnte. Es wer-

den hier nur die Ergebnisse der letzten Generation von Wafern vorgestellt. Im letzten Teil 

werden die für DCS typischen strukturellen Defekte kristallographisch analysiert und deren 

Einfluss auf die elektronischen und materialspezifischen Eigenschaften untersucht. 

3.1 Funktionsweise und IV-Kennlinie einer Solarzelle 

Die Funktionsweise einer Solarzelle basiert im Wesentlichen auf der als Generation bezeich-

neten Erzeugung von Elektron-Loch-Paaren (siehe Abschnitt 2.1) durch die Absorption einge-

strahlter Photonen geeigneter Energie. Die räumliche Trennung der Ladungsträger im Wafer 

erfolgt durch ein elektrisches Feld in der Raumladungszone (RLZ), die durch die Bildung eines 

p-n-Übergangs entsteht. Für p-Typ Wafer werden Fremdatome der fünften Hauptgruppe des 

Periodensystems (meist Phosphor) in einer dünnen Schicht in Silizium eingebracht, um einen 

Elektronenüberschuss und dadurch eine n-Typ Dotierung zu erhalten. Die unterschiedlichen 

Ladungsträgerkonzentrationen gleichen sich am Übergang zwischen dem n- und p-dotierten 

Bereich durch Diffusion aus. Die verbleibenden ortsfesten ionisierten Dotieratome bilden eine 

RLZ aus, wodurch ein elektrisches Feld entsteht, welches der Ladungsträgerdiffusion entge-

genwirkt. Stehen die Diffusion und die durch das elektrische Feld erzeugte Drift der Ladungs-

träger im Gleichgewicht, liegt eine Verbiegung der Bandkanten vor, sodass das Fermi-Niveau 

definitionsgemäß über den Wafer konstant ist. In Abbildung 3.1 (a) ist das Banddiagramm 

einer p-Typ Solarzelle unter Beleuchtung dargestellt. Unter Beleuchtung spaltet das Fermi-

Niveau in die Quasi-Fermi-Niveaus 𝐸Fp der Löcher und 𝐸Fn der Elektronen auf (siehe Abschnitt 

4.2.1). Elektronen, die durch Diffusion den p-n-Übergang erreichen, werden in den Emitter 

getrieben und stellen dort Majoritätsladungsträger dar. Der dadurch entstehende Ladungs-

überschuss führt zu einer elektrischen Spannung, die durch die Front- und Rückseitenkontak-

tierung zu einem Stromfluss über elektrische Verbraucher führt. Das sogenannte Back Surface 

Field (BSF) auf der Rückseite entsteht durch die p+-Dotierung des Aluminium-Kontaktes und 

hält Minoritätsladungsträger von der rekombinationsaktiven Rückseite ab. 
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(a) (b) 

 

 

Abbildung 3.1: (a) Bandschema einer p-Typ Solarzelle unter emitterseitiger Beleuchtung. Gezeigt ist die Bandver-

biegung und die Aufspaltung der Quasi-Fermi-Niveaus 𝐸Fp und 𝐸Fn. (b) Hell- und Dunkelkennlinie einer p-Typ 

Silizium-Solarzelle und deren Leistungskurve. 

Für die Charakterisierung von Solarzellen wird die Strom-Spannungs-Kennlinie (IV-Kennlinie) 

herangezogen. Diese kann im beleuchteten (Hellkennlinie) und unbeleuchteten Fall (Dunkel-

kennlinie) gemessen werden und ist beispielhaft in Abbildung 3.1 (b) dargestellt. Theoretisch 

lässt sich die Dunkelkennlinie einer idealen Solarzelle aus den Diffusionsströmen eines belas-

teten p-n-Übergangs herleiten [6]. Die flächenunabhängige Stromdichte j ergibt sich aus der 

elektrischen Spannung der Solarzelle als 

 𝑗 = 𝑗0 (exp (
e𝑉

𝑘B𝑇
) − 1) − 𝑗ph  (3.1) 

mit der Boltzmann-Konstante kB, der Elementarladung e und der Temperatur T. Dies ent-

spricht der Kennlinie einer idealen Diode. Der Skalierungsfaktor  ist die Sättigungsstrom-

dichte, die der aus der durch Rekombination von Ladungen in Sperr-Richtung fließenden 

Stromdichte gleicht. Die durch Licht erzeugte Stromdichte jph in Gleichung (3.1) entfällt bei 

der Dunkelkennlinie. Die Hellkennlinie im beleuchteten Fall ergibt sich aus der um  nach 

unten verschobenen Dunkelkennlinie. Bei V = 0 gleicht jph der Kurzschlussstromdichte jsc. 

Die offene Klemmspannung Voc ist die Spannung am Punkt j = 0 und kann durch Umformen 

von Gleichung (3.1) geschrieben werden als: 

 𝑉oc =
𝑘B𝑇

e
ln (

𝑗sc
𝑗0
+ 1). (3.2) 

Ein Anstieg von j0 durch erhöhte Rekombination aufgrund schlechter Materialqualität der 

Basis führt zwangsläufig zu einer Reduktion von Voc.

Der Füllfaktor 𝐹𝐹 einer Solarzelle ist definiert als der Quotient aus der maximalen Leistungs-

dichte 𝑝mpp am Punkt maximaler Leistung (maximum power point, mpp) und dem Produkt 
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von 𝑉oc und 𝑗sc (siehe Abbildung 3.1 (b)). Der Wirkungsgrad 𝜂 = 𝑝mpp/𝑝ph ist dann der Quoti-

ent aus 𝑝mpp und der durch Licht eingestrahlten Leistungsdichte 𝑝ph.

Für eine reale Solarzelle ist die Beschreibung mit dem 1-Dioden Modell ungenügend. Da sie 

keinen idealen p-n-Übergang besitzt und durch die Kontaktierung widerstandsbehaftete 

Komponenten enthält, ist eine genauere Beschreibung der IV-Kennlinie durch das sogenannte 

2-Dioden-Modell möglich [6]. In dem Ersatzschaltbild des 2-Dioden-Modells werden sowohl 

Serien- und Parallelwiderstände berücksichtigt, als auch die Abweichung von einer idealen 

Kennlinie durch die Einführung einer zweiten parallel geschalteten Diode. Durch Bestimmung 

der Sättigungsstromdichte 𝑗01 der ersten Diode lassen sich Aussagen über die Rekombinati-

onsverluste in den feldfreien Bereichen der Solarzelle machen. Die Sättigungsstromdichte 𝑗02 

der zweiten Diode bezieht sich hauptsächlich auf die Rekombinationsverluste in der RLZ.

3.2 Solarzellenprozess 

Die Bestimmung der Lebensdauer von Silizium-Wafern kann zwar Hinweise auf den zu erwar-

tenden Wirkungsgrad der Solarzelle geben, jedoch kann sich die Lebensdauer durch Anwen-

dung von in Solarzellenprozessen enthaltenen Schritten, wie Gettern oder H-Passivierung, 

deutlich ändern [69]. Wichtige Parameter wie Voc, jsc, FF und η, sowie Sättigungsströme und 

Parallelwiderstände lassen sich nur durch die Herstellung von Solarzellen bestimmen. Erst 

dann können Aussagen über die Eignung eines neuartigen Foliensilizium-Materials für die 

Photovoltaik getroffen werden. Für die Qualifizierung von RST- und DCS-Wafern als Basisma-

terial für Solarzellen und für die Abschätzung des maximalen Wirkungsgrades wird ein Photo-

lithographie-basierter Labor-Solarzellenprozess angewendet, der für defektreiche multikristal-

line Silizium-Materialien von Junge, basierend auf Arbeiten von Hahn [182], entwickelt wur-

de [183]. Die Prozesssequenz, welche in Abbildung 3.2 (a) dargestellt ist, beinhaltet eine die-

lektrische Rückseitenpassivierung und eine lokale Kontaktbildung durch Laser-Feuern (laser 

fired contacts, LFC) [184]. 

Die durch Photolithographie gestützte Kontaktbildung auf der Vorderseite erlaubt eine selek-

tive Öffnung der SiNx:H-Schicht und eine Aufbringung von Metallen durch Aufdampfen (physi-

cal vapour deposition, PVD) in einem Elektronenstrahlverdampfer. Damit entfällt eine Opti-

mierung des Co-Feuerns, welches im Fall schlechter Kontaktbildung einen negativen Einfluss 

auf den Wirkungsgrad hat. Der Solarzellenprozess ist für 55 cm2 große Wafer ausgelegt, auf 

denen vier Solarzellen der Größe 22 cm2 prozessiert werden, welche anschließend mit einer 

Säge herausgetrennt werden. 

Um die Qualität des Prozesses zu überprüfen und mögliche Fehler zu erkennen, werden mc-Si 

Referenzen mitgeführt, die im Vergleich zu Foliensilizium eine geringere Schwankung der Ma-

terialqualität aufweisen. Abbildung 3.2 (b) zeigt die Schnittansicht der mit dem Prozess herge-

stellten Solarzelle. 
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3.2.1 Prozessschritte 

Ausführliche Details der Prozessschritte können aus der Arbeit von Junge entnommen wer-

den [183]; an dieser Stelle soll nur ein Abriss der wichtigsten Schritte folgen: 

 

Textur und Emitterbildung: Die Wafer werden in einer CP-Lösung um etwa 10 µm pro Seite 

zurückgeätzt. Dadurch werden Oberflächenschäden entfernt, die durch die mechanische Vor-

behandlung (Schleifen oder Sägen) entstanden sind. Nach einer Reinigung in je einer 

HCl(10%)- und HF(2%)-Lösung wird die Wafer-Oberfläche mit einer Textur versehen, um die 

Lichteinkopplung in die Solarzelle zu verbessern. Dies wird durch ein reaktives, fluorhaltiges 

Plasma erreicht, welches unabhängig von der Kristallorientierung ätzt und daher für alle Arten 

von Wafern geeignet ist. Es bildet sich eine schwammartige Oberflächenstruktur aus, die die 

Reflektivität der Wafer-Oberfläche herabsetzt. Nach weiteren Reinigungsschritten wird ein 

Emitter mit einem Schichtwiderstand von 80-100 Ω/□ durch die in Abschnitt 1.5.1 beschrie-

bene POCl3 Diffusion definiert. Das sich bildende PSG wird in einer HF(10%)-Lösung entfernt. 

 

Oberflächenpassivierung: Die SiNx:H-Schicht auf der Vorderseite wird durch eine direkte Ab-

scheidung in einer industriellen Centrotherm PECVD-Anlage mit niederfrequenter Plasmaan-

regung (40 kHz) und einem Gasverhältnis von SiH4:NH3 = 1:11 bis 1:10 auf den Wafer aufge-

bracht. Die Schichtdicke ist abhängig von der Abscheidezeit und beträgt etwa 73 nm. Bei An-

wendung einer Doppellagen Anti-Reflex Schicht (double layer anti-reflection coating, DARC) 

sollte die Schichtdicke bei etwa 63 nm liegen [183]. Zur Verbesserung der Passiviereigenschaf-

(a) (b) 

 

 

Abbildung 3.2: (a) Prozesssequenz des Labor-Solarzellprozesses. Die Rückseite wird via Al2O3 passiviert und über 

LFCs kontaktiert. Die Aufbringung von MgF2 als DARC ist optional für die besten Solarzellen. (b) Nicht maßstäbli-

ches Schema der Schnittansicht einer Solarzelle mit dielektrischer Rückseitenpassivierung und lokal Laser-

gefeuerten Kontakten. Die Frontseitenkontakte werden durch den Schichtstapel Titan/Palladium/Silber gebildet.  
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ten an der Oberfläche und für das Eintreiben des Wasserstoffs in das Si-Volumen wird der 

bereits in Abschnitt 1.5.2 beschriebene Feuerschritt bei etwa 800°C benötigt. Dazu wird ein 

industrieller Centrotherm Gürtelofen verwendet, in dem über optische Heizelemente in ver-

schiedenen Heizzonen ein Temperaturprofil eingestellt werden kann. Die Variation der Para-

meter, wie Gürtelgeschwindigkeit und Peak-Temperatur oder Abkühlrampen, haben dabei 

Einfluss auf die spätere Minoritätsladungsträgerlebensdauer und deren Stabilität. Die Para-

meter des Feuerprozesses für diese Arbeit lehnen sich an bereits untersuchten Prozessen 

an [55, 107, 108] und wurden für die jeweiligen Wafertypen optimiert. 

Nach dem Entfernen des Emitters in einer CP-Lösung auf der Rückseite wird diese mit einer 

7,5 nm dünnen Aluminiumoxidschicht (Al2O3) passiviert. Diese wird durch Atomlagenabschei-

dung (atomic layer deopsition, ALD) in einer Anlage der Firma Oxford aufgebracht. Hierbei 

werden die hervorragenden Passiviereigenschaften von Al2O3 genutzt, welches 𝑆eff
 im Bereich 

10 cm s-1 auf p-Typ Si aufweist [135]. Die Al2O3-Schicht wird dann durch eine 30 nm dünne 

SiNx:H-Schutzschicht belegt. 

 

Photolithographie und Kontaktbildung: Photolithographie erlaubt die lokale Öffnung der front-

seitigen SiNx:H-Schicht an den Stellen, wo ein Metallkontakt gebildet werden soll. Dazu wird 

ein Photolack auf die Vorderseite aufgebracht und belichtet. Durch eine Schattenmaske wer-

den die Öffnungen für die Vorderseitenkontakte definiert, die sich beim Entwickeln des Pho-

tolacks herausbilden. In einer Elektronenstrahlverdampferanlage wird ein Schichtstapel aus 

Titan, Palladium und Silber mittels PVD aufgebracht. Nach dem Entfernen des Photolacks 

bleiben die Metallkontakte an den geöffneten Stellen zurück. Auf n-Typ Silizium bildet Titan 

wegen der niedrigen Schottky-Barriere einen guten Kontakt mit niedrigen Kontaktwiderstän-

den (<0,3 mΩ cm2). Palladium dient als mechanischer Haftvermittler zu Silber, welches eine 

gute elektrische Leitfähigkeit aufweist. Der rückseitige Kontakt entsteht durch das lokale 

punktweise Laser-Feuern des vollflächig aufgebrachten Aluminiums [184], wodurch an den 

Kontaktstellen ein BSF entsteht. Die Breite der Frontkontakte wird in einem lichtinduzierten 

Galvanikprozess von etwa 5 µm auf 30 µm vergrößert, um die Leitfähigkeit zu erhöhen. An-

schließend werden diese in einem MIRHP Prozesses bei etwa 400°C gesintert. Die vier 

22 cm2 großen Solarzellen werden mittels einer Säge aus dem Wafer herausgetrennt und 

können anschließend charakterisiert werden. Die Aufbringung von PVD MgF2 als DARC in ei-

ner thermischen Verdampferanlage ist optional für die besten Solarzellen vorgesehen. 

3.3 Voruntersuchung und Solarzellenergebnisse von RST-Wafern 

Die Abschätzung des Wirkungsgradpotentials von RST-Wafern und deren elektrische Charak-

terisierung dienen der fortwährenden Entwicklung der Wafer. Vorherige Studien zu p-Typ 

RST-Silizium zeigten Wirkungsgrade von 11,5% mit einem Siebdruck basierten 

Zellprozess [185] und 11,7% mit aufgedampften Kontakten [186]. Die Weiterentwicklung des 

Materials und der hier verwendete Zellprozess mit einer dielektrischen Rückseitenpassivie-
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rung lassen Wirkungsgradsteigerungen im Vergleich zu diesen Ergebnissen erwarten. Der un-

abhängig bestätigte maximale Wirkungsgrad von 16,0%, welcher in dieser Arbeit mit dem 

Photolithographie-basierten Zellprozess erzielt wurde, zählt zu den besten Wirkungsgraden, 

die auf RST-Solarzellen bisher gezeigt werden konnten [56, 187]. In diesem Abschnitt sollen 

die wichtigsten Solarzellenergebnisse vorgestellt werden. Zunächst wird der Einfluss der Ba-

sisdotierung auf die Lebensdauer des Wafers und die elektrischen Eigenschaften der Solarzel-

le untersucht. Danach werden IV-Ergebnisse der RST-Solarzellen vorgestellt, sowie die Limitie-

rungen und die Verlustmechanismen diskutiert. 

3.3.1 Lebensdauer von RST und Einfluss der Basisdotierung 

Der Einfluss der Basisdotierung wird zunächst durch die Untersuchung der effektiven Lebens-

dauer 𝜏eff von RST-Proben untersucht. Dazu wurden verschiedene RST-Wafer mit einer pro-

jektierten Basisdotierung von 1,5 - 5,0 Ω cm und Ausgangsdicken 𝑊 von 90 - 95 µm von der 

Firma Solarforce in Frankreich produziert (siehe Abschnitt 1.3.1). Andere Prozessparameter 

wie die Ausbrennzeit, die Bandzuggeschwindigkeit und die Dicke der Wafer wurden in einem 

vergleichbaren Bereich gehalten. Tabelle 3.1 gibt einen Überblick über die wichtigsten Pro-

zessparameter der jeweiligen Charge. 𝑇burn ist die Ausbrenntemperatur des Ofens, in dem die 

Wafer von dem Trägerband gelöst werden. Der Hersteller gibt mit der Bandposition in Metern 

die Stelle an, bei der die Wafer aus dem langen Band herausgetrennt werden. Die Herstellung 

beginnt bei der Position 0 m und geht bis zu mehreren 10 Meter. 

Insgesamt werden 36 55 cm2 RST-Wafer zu Lebensdauerproben verarbeitet. Dazu werden 

die Wafer in einer CP-Lösung zurückgeätzt und anschließend in einer Standard 55 Ω/□ POCl3 

Emitter-Diffusion gegettert, um metallische Verunreinigungen zu reduzieren. Um die Oberflä-

chenrekombination zu minimieren, werden nach der Entfernung des Emitters in einer CP-

Lösung eine 30 nm dicke ALD Al2O3-Schicht aufgebracht. Die effektive Lebensdauer τeff wird 

per QSSPC-Messung bestimmt und bei einer Überschussladungsträgerdichte von 1·1015 cm-3 

ausgewertet. Abbildung 3.3 (a) zeigt τeff der RST-Proben gegen den Basiswiderstand 𝜌B, wel-

cher ebenfalls durch die QSSPC-Messung bestimmt wird. 

 

Tabelle 3.1: Parameter des RST-Herstellungsprozesses für verschiedene Batches von Wafern 

Charge 𝑇burn  

 

𝜌approx 

Ω cm 

Bandposition 

m 

𝑊 

µm 

RST1 hoch 1,5 9 90 

RST2 hoch 3 21 90 

RST3 niedrig 3 22 90 

RST4 niedrig 3,5 10 80 

RST5 niedrig 5 5 95 

RST6 niedrig 5 12 80 
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(a) (b) 

  

Abbildung 3.3: (a) Effektive Lebensdauer von P-gegetterten RST-Wafern gegen (a) den Basiswiderstand und (b) die 

Bandposition. 

Auffällig sind die im Vergleich relativ hohen Lebensdauerwerte im Bereich von 9,0 - 14,5 µs 

der Proben mit 𝜌B < 1 Ω cm (Abbildung 3.3 (a), RST1), während alle anderen Proben mit hö-

herer Basisdotierung die Lebensdauer von 13 µs nicht übertreffen. Das könnte an der speziell 

für diese Charge optimierten CVD-Pyrokohlenstoffschicht liegen, welche eine Erosionen des 

Bandes durch geschmolzenes Silizium verhindern soll [188]. Eine optimierte Schutzschicht 

führt zu einer geringeren SiC-Partikeldichte und damit zu besseren Lebensdauern. Das Ergeb-

nis von RST1 ausgenommen, lässt sich ein Trend zwischen 𝜏eff gegen 𝜌B vermuten. Die Proben 

aus Charge RST2 zeigen einen mittleren spezifischen Widerstand von 𝜌2 =  (1,4±0,06) Ω cm 

und die niedrigste mittlere Lebensdauer von 𝜏2 =  (5,2±0,5) µs. Charge RST4 hat eine ver-

gleichbaren mittleren Widerstand von 𝜌4 =  (1,5±0,05) Ω cm, aber eine annähernd doppelte 

Lebensdauer von 𝜏4 =  (10,1±0,8) µs. Ursache könnte die niedrigere Ausbrenntemperatur 

von RST4 im Vergleich zu RST2 sein, da sich möglicherweise gebildete Präzipitate dann weni-

ger schnell auflösen können. Ein weiterer wichtiger Punkt ist die Position der Wafer im Band. 

In Abbildung 3.3 (b) ist 𝜏eff gegen die Bandposition aufgetragen. Mehrere Wafer aus einem 

bestimmten Meter des Bandes werden in eine Klasse zusammengefasst. In dem Boxplot sind 

der Mittelwert, der Median sowie der maximale und minimale Lebensdauerwert der jeweili-

gen Charge angegeben. Der klare Trend zu niedrigeren Lebensdauern mit steigender Bandpo-

sition könnte mit der steigenden Konzentration an in die Silizium-Schmelze eingebrachten 

Verunreinigungen zusammenhängen (casting order effect). Die Verunreinigungskonzentration 

der Silizium-Schmelze während der Herstellung der RST-Wafer nimmt mit zunehmender Län-

ge des Trägerbandes zu. Da die Wafer aus RST4 von einer früheren Bandposition stammen 

(Pos. 10 m) als die Wafer von RST2 (Pos. 21 m), lässt sich damit der Unterschied der Lebens-

dauer bei vergleichbarem Widerstand erklären. RST3 mit 𝜏3 =  (6,8±0,8) µs bei 

𝜌3 =  (1,7±0,1) Ω cm und RST6 mit 𝜏6 =  (8,1±1,6) µs bei 𝜌6 =  (1,9±0,06) Ω cm sind in guter 

Übereinstimmung mit dem vermuteten Trend. Die höchsten Lebensdauern wurden beim 
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Batch RST5 mit 𝜏5 =  (12,1±0,6) µs bei 𝜌5 =  (2,2±0,3) Ω cm beobachtet. In Hinblick auf die 

besten Solarzellenergebnisse sollte die Optimierung des Basiswiderstandes nicht das einzige 

Kriterium sein. 

3.3.2 IV-Ergebnisse 

Die IV-Ergebnisse der besten RST- und mc-Si Solarzellen, welche mit einer Einzellagen-Anti-

Reflexionsschicht (Single Layer Anti-Reflection coating, SARC) auf plasmatexturierten Oberflä-

chen erzielt wurden, sind in Tabelle 3.2 zusammengefasst. Die IV-Messungen wurden unter 

Standard-Messbedingungen (AM1,5g Spektrum und 25°C) und 1000 W m-2 durchgeführt. Die 

Solarzellen werden in Gruppen unterteilt, wobei Solarzellen aus RST-Wafern mit einem Basis-

widerstand von 𝜌b ≈ 1 Ω cm RST1 bezeichnet werden. Entsprechend wird Gruppe RST2 aus 

𝜌b ≈ 2 Ω cm Solarzellen gebildet und mc stellt die Referenzgruppe aus mc-Si Wafern mit 

𝜌b ≈ 1 Ω cm und einer durchschnittlichen Dicke von 180 µm dar. Die durchschnittliche Dicke 

der fertigen RST-Solarzellen liegt im Bereich 70 - 80 µm. 

Mit einem Wirkungsgrad von 15,5% konnte die bisher höchste Effizienz demonstriert werden, 

die mit einer SARC auf dieser Art von Material erzielt werden konnte. 

Die Aufbringung von MgF2 als zweite Anti-Reflexionsschicht führt zu einer Steigerung der Effi-

zienz von RST-Solarzellen um etwa 0,4 bis 0,6%abs [189]. Daher wird auf die beste RST-

Solarzelle eine MgF2-Schicht aufgebracht und somit ein durch das ISE CalLab unabhängig be-

stätigter maximaler Wirkungsgrad von 16,0% erzielt. Dies zählt mit zu den besten Wirkungs-

graden, die auf RST-Solarzellen bisher gezeigt werden konnte [56, 187]. Die IV-Daten dieser 

Solarzellen sind in Tabelle 3.2 angegeben. 

Da einzelne Solarzellenergebnisse nicht ausreichen, um umfassendere Aussagen über ein 

neuartiges Material zu machen, werden die Ergebnisse aller Solarzellen einer Gruppe zusam-

mengefasst und eine statistische Datenanalyse vorgenommen. Die Darstellung der IV-

Parameter aller Solarzellen mit SARC und 𝜂 > 10% ist in Form eines Boxplots in Abbildung 3.4 

dargestellt. Die Symbole geben den maximalen, den minimalen und den mittleren Wert der 

Solarzellen wieder. Die Box stellt den Median und die Standardabweichung dar. 

 

Tabelle 3.2: IV-Ergebnisse der besten RST-Solarzellen und der mc-Si Referenzen mit einfacher Anti-Reflexschicht. 

Zusätzlich sind die Ergebnisse der besten RST-Solarzelle mit doppellagiger Anti-Reflexschicht angegeben. 

Gruppe ARC Typ  

 

 

% 

𝑉oc  

mV 

𝑗sc 

mA cm
-2

 

𝐹𝐹 

% 

RST1 SARC RST, 1 Ω cm 13,5 602 31,1 72,3 

RST2 SARC RST, 2 Ω cm 15,5 603 33,6 76,2 

RST2 DARC RST, 2 Ω cm 16,0 602 34,8 76,1 

mc SARC mc, ~1 Ω cm 17,4 634 35,5 77,4 

 



3  Solarzellenprozess und Solarzellen 

63 

Durch den Median können Ausreißer bestimmter Datenpunkte abgefangen werden, da Fehler 

in der Prozessierung oder ungewöhnlich starke Schwankungen der Materialqualität weniger 

gewichtet sind. Befindet sich in einer Gruppe eine schlechte oder fehlerhafte Solarzelle, so 

wird der Median dadurch nur wenig beeinflusst. 

Die Standardabweichung bildet die Schwankung des Materials und Prozessschwankungen 

(Passivierqualität, Schichtdicken, Kontaktierung) ab. 

Die Mediane der Effizienzen der beiden Gruppen weichen um mehr als 2%abs voneinander ab. 

Die mc-Si Referenzgruppe liegt nochmals etwa 2%abs über der besten RST-Gruppe, sodass die 

Ursache der Limitierungen eher in der Materialqualität als im applizierten Zellprozess zu su-

chen ist. Die Kurzschlussstromdichte der Gruppe RST1 liegt mit 𝑗sc,RST1 = (30,0±0,7) mA cm-2 

deutlich unter der von Gruppe RST2 mit 𝑗sc,RST2 = (33,2±0,9) mA cm-2 

(𝑗sc,mc = (34,4±0,8) mA cm-2). Dies lässt auf eine deutlich geringere Lebensdauer der Wafer 

aus Gruppe RST1 im Vergleich zu RST2 schließen. Dennoch lassen sich vergleichbare offene 

Klemmspannungen von im Mittel 𝑉oc,RST1 = (598±6) mV und 𝑉oc,RST2 = (598±2) mV messen 

(𝑉oc,mc = (620±9) mV). Die Ursache hierfür wird anhand der IQE-Messungen an den Solarzel-

len im folgenden Abschnitt diskutiert. 

Der Maximalwert der Spannung von 𝑉oc,max = 611 mV stellt einen angemessenen Wert für 

derart defektreiche Silizium-Materialien dar, welche oft auf kleiner 600 mV limitiert sind [182, 

183]. Die Medianwerte des Füllfaktors der Gruppen sind 𝐹𝐹RST1 = (68±3)% und 

𝐹𝐹RST2 = (72±6)% (𝐹𝐹mc = (79±1)%). Da der Dunkelsättigungsstrom 𝑗02 der zweiten Diode 

einen Einfluss auf 𝑉oc hat, diese für beide Gruppen jedoch vergleichbar ist, wird die Ursache 

für den Unterschied beider Gruppen im Parallelwiderstand 𝑅p vermutet. Tatsächlich lässt sich 

für die Gruppe RST1 mit 𝑅p,RST1 (390±150) Ω cm2 ein deutlich niedriger Wert finden als für 

Gruppe RST2 mit 𝑅p,RST2 (1040±600) Ω cm2. 

    

Abbildung 3.4: Boxplot der IV-Ergebnisse der RST-Solarzellen mit einfacher Anti-Reflexschicht. Die maximalen, 

minimalen und Mittelwerte sind durch die Symbole angegeben. Der Maximalwert wird zusätzlich genannt. Die 

Box gibt den Median und die Standardabweichung an. Anzahl der Solarzellen: RST1 (25), RST2 (15) und mc (10). 
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3.3.3 Verlustanalyse 

Die RST-Solarzellen zeigen eine reduzierte Leistung verglichen mit den mc-Si Referenzen. Um 

die Verlustmechanismen zu verstehen, werden verschiedene Charakterisierungen an einigen 

typischen Solarzellen vorgenommen. Mit einer wellenlängenaufgelösten Reflektionsmessung 

und einer örtlich aufgelösten Strom-Messung mittels LBIC lassen sich IQE Bilder der Solarzel-

len berechnen. Um sicher zu gehen, dass das gesamte Volumen durch die IQE-Messung er-

fasst wird, wird eine Wellenlänge des Lasers von 𝜆 = 980 nm gewählt. Dies entspricht einer 

Eindringtiefe in Silizium von etwa 100 µm, was in der Größenordnung der Solarzellendicke 

liegt. In Abbildung 3.5 oben sind die IQE-Bilder der mit 50 µm px-1 aufgelösten LBIC-

Messungen einer mc-Si Referenz und drei RST-Solarzellen mit verschiedenem 𝑗sc gezeigt. Der 

Busbar befindet sich am oberen Bildrand und die Kontaktfinger verlaufen senkrecht dazu. Bei 

den optisch abgehobenen Strukturen, welche bei den RST-Solarzellen annähernd waagerecht 

verlaufen, handelt es sich um Korngrenzen und Versetzungscluster. 

Die IQE-limitierende Eigenschaft dieser Strukturen ist durch Gettern und H-Passivierung kaum 

zu beeinflussen und typisch für mc-Si Materialien [55, 91, 190–192]. Die nach rechts kleiner 

werdende Stromdichte ist mit einer schlechter werdenden Materialqualität zu begründen. 

Die Temperaturbilder der beleuchteten Lock-In Thermographie (illuminated lock-in thermo-

graphy, iLIT) Messung der jeweiligen Solarzellen mit einer Lock-In Frequenz von 60 Hz sind in 

Abbildung 3.5 unten dargestellt. Die mc-Si Referenz zeigt lediglich im Randbereich der Solar-

zelle eine leichte Temperaturerhöhung, die durch die Ladungsträger-Rekombination an den 

weniger gut passivierten Sägekanten verursacht ist. 

 

 

Abbildung 3.5: Oben: IQE-Bilder verschiedener Solarzellen berechnet aus LBIC-Messungen bei 980 nm und einer 

Auflösung von 50 µm px
-1

. Unten: Temperaturbilder verschiedener Solarzellen gemessen mit iLIT (Lock-In Fre-

quenz: 60 Hz). (a) mc-Si Referenz, (b)-(d) RST-Solarzellen mit von links nach rechts kleiner werdendem 𝑗sc und 

𝐹𝐹. 
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Der Parallelwiderstand liegt bei dieser Solarzelle über 10 kΩ cm2. Die stationären Temperatur-

spitzen der RST-Solarzellen, deren Anzahl von (b) nach (d) steigt, sind Zeichen von lokalen 

Kurzschlüssen und stark rekombinationsaktiven Bereichen. Elektrisch vorwärts- und rück-

wärtsgespannte unbeleuchtete Lock-In Thermographie (dark lock-in thermography, dLIT) 

Messungen offenbaren einen diodischen Charakter mancher dieser Kurzschlüsse, andere ha-

ben eher einen ohmschen Charakter. Insgesamt führen die Kurzschlüsse zu einer Reduktion 

des Parallelwiderstandes. Eine Erniedrigung von 𝑅p wiederum hat Einfluss auf den 𝐹𝐹, der 

dadurch nach oben beschränkt wird. Die Kurzschlüsse werden durch SiC-Partikel verursacht, 

die sich in dem Wafer befinden und bis zur Oberfläche reichen können [49]. Die Partikeldichte 

der Solarzellen, welche von (b) nach (d) zunimmt, hat Einfluss auf die Materialqualität und die 

Lebensdauer. Daher sinkt mit zunehmender Partikeldichte der Kurzschlussstrom. 

Abbildung 3.6 zeigt diese Partikel in den Lichtmikroskop-Aufnahmen der in Abbildung 3.5 

markierten Stellen. Lokale Reaktionen des Trägerbandes mit dem geschmolzenen Silizium 

während der Wafer Herstellung der RST-Wafer führen zur Erosion von Silizium in das Träger-

band und zur Bildung von SiC-Partikeln [188], die durch Untersuchung mittels REM und Rönt-

genspektroskopie identifiziert werden [49]. Der durch die Partikel verursachte Kurzschluss 

führt zu Fehlplattierungen während des Galvanikprozesses. 

 

 

Abbildung 3.6: Lichtmikroskop-Aufnahme der in Abbil-

dung 3.5 markierten lokalen Temperaturspitzen. Die 

Strukturen, welche auf dem Bild zu erkennen sind, sind 

SiC-Partikel [49], auf denen Silber plattiert ist. 

(a) (b) 

  

Abbildung 3.7: (a) Füllfaktor aufgetragen über die SiC-Partikeldichte von RST- und EFG-Solarzellen. Die Daten für 

EFG stammen von Hari Nao et al. [193]. (b) Füllfaktor aufgetragen über den Parallelwiderstand 𝑅p (bestimmt aus 

dem 2-Dioden-Modell) von RST-Solarzellen. 
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In Abbildung 3.7 (a) ist die Abhängigkeit des 𝐹𝐹 von der SiC-Partikeldichte gezeigt, die in Zu-

sammenhang mit 𝑅p steht. Zum Vergleich ist die gleiche Korrelation von Rao et al. in das Dia-

gramm eingefügt, welche für EFG-Solarzellen bestimmt wurde [193]. 

Der Einfluss der SiC-Partikel auf 𝑅p scheint bei RST-Solarzellen weniger stark ausgeprägt zu 

sein als bei EFG-Solarzellen. Dies zeigt sich in den verschiedenen Steigungen der linearen Fits 

an die Daten in Abbildung 3.7 (a). 

In Abbildung 3.7 (b) ist der Zusammenhang zwischen dem 𝐹𝐹 und dem mit dem 2-Dioden-

Modell bestimmten Parallelwiderstand 𝑅p verdeutlicht. Eine steigende Anzahl von SiC-

Partikeln führt zu einer Erniedrigung von 𝑅p und damit zur Reduzierung des 𝐹𝐹. Ab etwa 

2 kΩ cm2 scheint der 𝐹𝐹 auf etwa 76,5% limitiert zu sein und verbessert sich nicht mit stei-

gendem 𝑅p. Hier scheint der Einfluss des Sättigungsstromes 𝑗02 in der RLZ den 𝐹𝐹 nach oben 

zu beschränken. Im Vergleich dazu wird mit den mc-Si Referenzen, welche keine auffälligen 

SiC-Partikel aufweisen, ein 𝐹𝐹 von bis zu 79,4% erreicht. 

 

Um die Unterschiede zwischen 𝑗sc der beiden Gruppen und den Abstand zu den mc-Si Refe-

renzen genauer zu beleuchten, wird die interne Quanteneffizienz (IQE) an ausgewählten So-

larzellen bestimmt. Dafür werden vergleichbare Solarzellen mit 𝑉oc = (600±1) mV aus beiden 

Gruppen ausgewählt, die sich jedoch in 𝑗sc unterscheiden. Alle Solarzellen aus Gruppe RST1 

besitzen einen niedrigeren 𝑗sc als die Solarzellen in Gruppe RST2. Daher finden sich keine So-

larzellen mit vergleichbarer Effizienz in beiden Gruppen. In Abbildung 3.8 sind die IQE und die 

Reflexion der Solarzellen aus RST1 und RST2, sowie einer mc-Si Referenz gezeigt. Die Reflexion 

aller Solarzellen zeigt einen ähnlichen Verlauf mit einem Minimum bei 560 nm, was einer 

SiNx:H-Schichtdicke von etwa 69 nm entspricht. Dies liegt zwischen dem Optimum für eine 

SARC und eine DARC [183]. Der frühere Anstieg der Reflexion bei etwa 960 nm der RST-

Solarzellen kommt von der geringeren Dicke von etwa 70 - 80 µm, im Vergleich zu 180 µm der 

mc-Si Solarzelle. 

 

 

Abbildung 3.8: IQE und Reflexion einer mc-Si Referenz-

solarzelle und Solarzellen aus RST1 und RST2 mit ver-

gleichbarem 𝑉oc = (600±1) mV. Die aus der IQE be-

rechneten 𝐿eff Werte sind zu der jeweiligen Kurve mit 

angegeben. 
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Der Anstieg auf mitunter über 60% bei 1200 nm ist Folge des Zellkonzepts mit spiegelnder 

Rückseite. An dieser wird langwelliges Licht, welches nicht im Volumen absorbiert wird, re-

flektiert und verlässt die Solarzellen wieder. Einbußen in 𝑗sc von RST im Vergleich zu mc-Si 

können einerseits mit der geringeren Zelldicke erklärt werden, jedoch weicht die IQE der RST-

Solarzellen schon im Bereich λ > 600 nm, was einer Eindringtiefe von 𝑑p = 2,4 µm entspricht, 

zunehmend von der IQE der mc-Si Referenz ab. Mit steigender Wellenlänge spielt die Absorp-

tion im Volumen eine zunehmende Rolle. Da die Wahrscheinlichkeit der Ladungstrennung an 

der RLZ mit der Diffusionslänge der Ladungsträger verknüpft ist, macht sich eine kleinere Dif-

fusionslänge negativ in 𝑗sc bemerkbar. Die im langwelligen Bereich mit einem Fit nach Basore 

extrahierten effektiven Diffusionslängen [128] sind im Diagramm zur jeweiligen IQE-Kurve 

angegeben. Der deutlich kleinere Wert von 𝐿eff,RST1 = 75 µm führt zu einem starken Verlust 

der IQE im langwelligen Bereich und kann damit den geringen 𝑗sc-Wert erklären. Dies ent-

spricht einer effektiven Lebensdauer von weniger als 2 µs und somit einer eingeschränkten 

Materialqualität. 

Die im Vergleich zu RST1 bessere Materialqualität der RST2-Wafer macht sich im höheren 

𝐿eff,RST2 = 260 µm und damit einem höheren 𝑗sc bemerkbar. Dies entspricht effektiven Le-

bensdauern im Bereich von 24 µs, was ein angemessener Wert für diese Art Material dar-

stellt. Trotz der geringeren Lebensdauer der Wafern aus RST1 lassen sich Werte von 

𝑉oc ~ 600 mV erreichen. Dies kann mit der höheren Basisdotierung von RST1 im Vergleich zu 

RST2 erklärt werden und mit PC1D-Simulationen nachvollzogen werden. Da der Basissätti-

gungsstrom 𝑗0B ~ 1/𝑁 proportional zur reziproken Basisdotierung 𝑁 ist [6], führt eine höhere 

Basisdotierung zu einem geringeren 𝑗0B. Damit lassen sich die zu RST2 vergleichbaren 𝑉oc-

Werte erklären. 

Die mc-Si Referenz weist mit 𝐿eff,mc = 630 µm entsprechend eine effektive Lebensdauer von 

etwa 135 µs auf, was den Abstand in der Effizienz zu RST von gut 2%abs zusammen mit dem 

Fehlen von auffälligen Kurzschlüssen erklären kann. 

Bei defektreichen Basismaterialien mit niedrigen Ausgangslebensdauern im Bereich von 

1 - 10 µs ist die Zelldicke entscheidend. Der negative Einfluss der durch die Lebensdauer limi-

tierten Diffusionslänge der Ladungsträger kann teilweise durch eine Reduktion der Solarzel-

lendicke kompensiert werden, was zu einer Steigerung des Wirkungsgrades führen kann. Bei 

einer effektiven Diffusionslänge von 𝐿eff = 130 µm kann nach Berechnungen von de 

Moro et al. der Wirkungsgrad von 16,1% bei 100 µm dicken Solarzellen auf 16,6% erhöht 

werden, wenn die Zelldicke halbiert wird [194]. Der Materialverbrauch pro Wattpeak 𝑊p, der 

sich aus der benötigten Masse Siliziums und der Effizienz berechnet, könnte dadurch redu-

ziert werden. 

 

Der Vergleich von dünnen RST-Wafern mit mehr als doppelt so dicken mc-Si Wafern in Hin-

blick auf 𝑗sc mag zunächst nicht gerechtfertigt erscheinen. Die RST-Wafer müssen sich jedoch 

mit Standard-Materialien messen können. Der durch die Materialqualität limitierten Effizienz 

von 15,5% der besten SARC RST-Solarzelle steht ein geringerer Materialverbrauch pro 𝑊p im 



68  

Vergleich zu mc-Si Wafern entgegen. Dieser ist mit etwa 1,5 g Wp
-1 deutlich kleiner als der 

Materialverbrauch einer mc-Si Solarzelle mit 6,7 g Wp
-1 (den Materialverlust bei der Wafer-

Herstellung mitgerechnet) und stellt damit den eigentlichen Vorteil dünner Foliensilizium-

Materialien dar. In Hinblick auf die geringe Diffusionslänge ist eine dünne Solarzellen von Vor-

teil. 

3.4 Voruntersuchung und Solarzellenergebnisse von DCS-Wafern 

Nicht veröffentlichte Studien zu p-Typ DCS-Silizium offenbarten Wirkungsgrade von bis zu 

14,3% auf 55 cm2 großen Solarzellen, die mit einem Standard-Industrieprozess mit vollflä-

chig siebgedruckter Al Rückseite gefertigt wurde [195]. Die in dieser Arbeit mit dem Photo-

lithographie-basierten Labor-Prozess erreichten Wirkungsgrade sind mit bis zu 16,0% die 

höchsten, welche bisher für DCS veröffentlicht wurden [51]. In diesem Abschnitt wird zu-

nächst der Einfluss von Gettern und H-Passivierung auf die Lebensdauer von DCS-Wafern un-

tersucht. Anhand von IV-Ergebnissen von DCS-Solarzellen soll der Einfluss der Art des Kristall-

wachstums gezeigt werden. Dabei werden die Ergebnisse der Solarzellen aus Standard- und 

dendritischem DCS verglichen. Die Verlustanalyse wird durch den Vergleich ortsaufgelöster 

IQE-Messungen und kristallographischer Messungen untersucht. 

3.4.1 Lebensdauer von DCS und Einfluss von Prozessschritten 

Die Messung der Lebensdauer von DCS-Wafern gibt Aufschluss über die Materialqualität und 

die zu erwartenden Solarzellenwirkungsgrade. Die in Abbildung 3.2 (a) gezeigten Solarzellen-

prozessschritte bei hoher Temperatur (Gettern, SiNx:H Feuern) haben den größten Einfluss 

auf die Lebensdauer, was bereits in Abschnitt 1.5 erläutert wurde. Mit ortsaufgelösten PL-

Messungen kann die Kristallstruktur der Wafer offenbart werden und der Einfluss der Pro-

zessschritte untersucht werden. Dazu werden auf Basis von DCS-Wafern Lebensdauerproben 

hergestellt. Die Proben werden vor der QSSPC- und PL-Messung mit ALD Al2O3 passiviert, um 

den Einfluss der Oberflächen-Rekombination so gering wie möglich zu halten. Die Messungen 

werden nach verschiedenen Prozessschritten durchgeführt: Zunächst im „as-grown“ Zustand, 

nach einem Getterschritt und Rückätzen des entstandenen Emitters in einer CP-Lösung und 

schließlich nach beidseitigem Aufbringen von PECVD SiNx:H und Feuern bei einer gemessenen 

Maximaltemperatur von etwa 800°C. In Abbildung 3.9 (a) sind die 2,52,5 cm2 großen Aus-

schnitte der Lebensdauerbilder eines typischen DCS-Wafers in den verschiedenen Zuständen 

gezeigt, sowie in Abbildung 3.9 (b) die zugehörigen injektionsabhängigen effektiven Lebens-

dauern.  
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(a) (b) 

 

 

Abbildung 3.9: (a) 2,52,5 cm
2
 große Ausschnitte der 

Lebensdauerbilder eines mit ALD Al2O3 passivierten 

DCS-Wafers im Zustand: (oben) „as-grown“, (mitte) 

nach Gettern und (unten) nach SiNx:H-Feuern. (b) Die 

zugehörigen injektionsabhängigen effektiven Lebens-

dauern der Probe in den verschiedenen Zuständen. Im 

„as-grown“ Zustand und nach Gettern zeigt die Probe 

einen starken Trapping-Effekt. 

 

Die durch den Trapping-Effekt verursachte Verfälschung der Messung der injektionsabhängi-

gen Lebensdauer kann durch die Verwendung eines Biaslichtes minimiert werden. Damit 

ergibt sich eine durchschnittliche Lebensdauer im „as-grown“ Zustand von 6,6 µs. Die klein-

kristalline Struktur bildet sich durch die stark rekombinationsaktiven Korngrenzen im Lebens-

dauerbild heraus. Der schwache Kontrast zwischen Korn und Korngrenze zeigt darüber hinaus 

die verminderte Kristallqualität der Körner. 
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Ein Getterschritt führt zu einer Erhöhung der durchschnittlichen Lebensdauer auf 11,5 µs, 

was eine Reduktion von rekombinationsaktiven Verunreinigungen zeigt. Die Korngrenzen sind 

weiterhin gut zu erkennen, sodass der Einfluss des Getterns auf die Korngrenzen eher als ge-

ring einzuschätzen ist. Da sich der Kontrast des Lebensdauerbildes erhöht, ist der positive 

Effekt hauptsächlich in einer Verbesserung der Kornqualität zu finden. 

Eine deutliche Verbesserung der durchschnittlichen Lebensdauer auf 41,0 µs ist durch die H-

Passivierung nach dem Feuern der beidseitig aufgebrachten SiNx:H-Schicht zu verzeichnen. 

Neben einer deutlichen Verbesserung der Kornqualität, wird die Rekombinationsaktivität der 

Korngrenzen deutlich reduziert. Der positive Effekt der H-Passivierung auf 3 Korngrenzen, 

welche hauptsächlich bei DCS vorkommen (siehe Abschnitt 1.4.3) ist von anderen Materialien 

bekannt und wurde unter anderem von Karzel et al. an Standard-mc-Si untersucht [75]. 

Die verbleibende Inhomogenität der Lebensdauer wird von Kristalldefekten verursacht, auf 

die Gettern und H-Passivierung kaum Einfluss haben. Diese Defekte wurden bereits in Kapi-

tel 2 genauer untersucht und werden im Verlauf dieses Kapitels anhand von DCS-Solarzellen 

durch Korrelation von 𝐿eff mit der Kristallstruktur weiter studiert. Zuvor werden im Folgenden 

DCS-Solarzellenergebnisse diskutiert. 

3.4.2 IV-Ergebnisse 

Die IV-Messungen werden unter Standard-Messbedingungen (AM1,5g Spektrum und 25°C) 

durchgeführt. Um den Einfluss der Kristallisation statistisch zu erfassen, werden die Solarzel-

len in zwei Gruppen unterteilt. Mit DCSstd sind die Solarzellen gemeint, die auf Standard-DCS-

Wafern gefertigt wurden. Entsprechend bezeichnet DCSden die Solarzellen aus den dendritisch 

gewachsenen DCS-Wafern. Der Basiswiderstand der Wafer, welcher mittels kontaktloser Leit-

fähigkeitsmessung bestimmt wird, liegt im Mittel bei 𝜌b = (4,4±0,5) Ω cm. Die durchschnittli-

che Dicke der fertigen DCS-Solarzellen liegt im Bereich von 220 µm. Die Referenzgruppe der 

Solarzellen aus mc-Si hat einen Basiswiderstand von 𝜌b ~ 1 Ω cm und eine durchschnittliche 

Dicke von 180 µm. Die IV-Ergebnisse der besten DCS- und mc-Si Solarzellen, welche mit einer 

SARC auf plasmatexturierten Oberflächen erzielt wurden, sind in Tabelle 3.3 zusammenge-

fasst. Mit 15,9% konnte die höchste Effizienz demonstriert werden, die mit einer SARC auf 

dieser Art von Material bisher veröffentlicht wurde [51]. 

 

Tabelle 3.3: IV-Ergebnisse der besten DCS-Solarzellen und der mc-Si Referenzen mit einfacher Anti-Reflexschicht. 

Zusätzlich sind die Ergebnisse der besten DCS-Solarzelle mit doppellagiger Anti-Reflexschicht angegeben. 

Gruppe ARC Typ  

 

 

% 

𝑉oc  

mV 

𝑗sc 

mA cm
-2

 

𝐹𝐹 

% 

DCSstd SARC Standard 15,4 594 34,3 75,7 

DCSden SARC Dendritisch 15,9 600 34,9 76,0 

DCSden DARC Dendritisch 16,0 595 35,5 76,0 

mc SARC Standard-mc-Si 17,6 625 36,1 78,2 
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Durch die Aufbringung von MgF2 als DARC kann der Wirkungsgrad auf 16,0% gesteigert wer-

den, was hauptsächlich an der Erhöhung von 𝑗sc um 0,6 mA cm-2 fest zu machen ist. 

Erwartungsgemäß sollte 𝑉oc mit einer DARC leicht erhöht werden [58], jedoch sind bei der 

Solarzelle Einbußen von 5 mV zu beobachten. Während der Aufbringung von MgF2 in einem 

thermischen Verdampfer ist die Solarzellen sowohl einer Ladungsträgerinjektion durch Be-

leuchtung und einer erhöhten Temperatur ausgesetzt. Dies kann zu einer Degradation des 

Basismaterials führen, wodurch 𝑉oc beeinträchtigt wird. Die Ursachen der Degradation wer-

den in Kapitel 4 ausführlich diskutiert. 

 

Der Einfluss der Kristallisation soll anhand der IV-Ergebnisse der Gruppen demonstriert wer-

den. Die Darstellung der IV-Parameter aller Solarzellen mit SARC und  > 10% wird analog 

zum vorangegangenen Abschnitt in Form eines Boxplots in Abbildung 3.10 dargestellt. Die 

Mediane der Effizienzen der beiden Gruppen weichen um etwa 1,3%abs ab. Dies weist auf ei-

nen Vorteil der dendritischen DCS-Wafer im Vergleich zu Standard-DCS-Wafern hin. Trotz der 

deutlich schnelleren Kristallisationsgeschwindigkeit der DCS-Wafer im Vergleich zu mc-Si (sie-

he Abbildung 1.5) beträgt der Abstand zu der mc-Si Referenzgruppe lediglich 1,1%abs. 

Die offenen Klemmspannungen beider Gruppen (𝑉oc,std = (587±3) mV, 𝑉oc,den = (596±2) mV) 

weichen um etwa 9 mV voneinander ab. Zur mc-Si Referenzgruppe fehlen mindestens weitere 

22 mV. Die Ursache hierfür ist in den höheren 𝑗01- und 𝑗02-Werten der DCS-Solarzellen im 

Vergleich zu den mc-Si Solarzellen zu finden. Mit 𝑗01,std = (2900±900) fA cm-2 und 

𝑗01,den = (2100±200) fA cm-2 weisen die DCS-Solarzellen ähnliche Werte auf, weichen aber 

um etwa das Vierfache von den mc-Si Referenzen mit 𝑗01,mc = (580±130) fA cm-2 ab. Beim 

Sättigungsstrom der RLZ weichen die Standard-DCS-Wafer mit 𝑗02,std = (160±80) nAcm-2 um 

den Faktor zwei von den dendritischen Wafern mit 𝑗02,den = (80±18) nAcm-2 ab, welche mit 

den mc-Si Referenzen mit 𝑗02,mc = (75±35) nAcm-2 vergleichbar sind. Wird von einer ver-

gleichbaren Qualität des Emitters und der Oberflächenpassivierung ausgegangen, so liegt die 

Ursache dafür in der niedrigen Volumenlebensdauer der DCS-Wafer und im Falle der Stan-

dard-DCS-Wafer zusätzlich in einer schlechteren Qualität der RLZ. 

Die DCS-Wafer sind in dieser Studie auf 𝑉oc ≤ 600 mV limitiert, was mit der im Vergleich zu 

mc-Si niedrigeren Volumenlebensdauer von DCS zu erklären ist. Diese Tatsache äußert sich 

auch in der im Vergleich zur mc-Si Referenzgruppe geringeren Kurzschlussstromdichte. Mit 

𝑗sc,std = (33,6±0,6) mA cm-2 und 𝑗sc,den = (34,4±0,3) mA cm-2 liegt diese mindestens 

1,5 mA cm-2 tiefer als bei mc-Si (𝑗sc,mc = (36,1±0,3) mA cm-2). 

Der Füllfaktor wird durch den Serienwiderstand 𝑅s und 𝑗02 beeinflusst. Die Medianwerte der 

Gruppen sind 𝐹𝐹std = (74±5)%, 𝐹𝐹den = (76,5±0,5)% und 𝐹𝐹mc = (75±2)%. Da die 𝑗02-Werte 

der dendritischen DCS- und der mc-Si Solarzellen vergleichbar sind, wird als Ursache der 

Streuung des 𝐹𝐹 der mc-Si Referenzgruppe ein Problem mit der Kontaktöffnung während des 

Zellprozesses angenommen (𝑅s,mc = (0,5±0,2) Ω cm2). Die Parallelwiderstände sind für alle 

Gruppen mit mehr als 10 kΩ cm2 in einem exzellenten Bereich. 
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Abbildung 3.10: Boxplot der IV-Ergebnisse der DCS- und mc-Si Solarzellen mit Einzellagen-Anti-Reflexschicht. Die 

maximalen, minimalen und Mittelwerte sind durch die Symbole angegeben. Der Maximalwert wird zusätzlich 

genannt. Die Box gibt den Median und die Standardabweichung an. Anzahl der Solarzellen: DCSstd (20), DCSden (6) 

und mc (16). 

3.4.3 Verlustanalyse 

Um die verschiedenen Wafertypen im Sinne der Kristallqualiät zu vergleichen und die Unter-

schiede in 𝑗sc zu verstehen, wurden LBIC-Messungen bei verschiedenen Wellenlängen und mit 

50 µm px-1 an Solarzellen mit vollflächigem Al-BSF durchgeführt. Durch die Verwendung ver-

schiedener Laserwellenlängen von 833 nm, 910 nm und 980 nm mit den entsprechenden 

Eindringtiefen 𝑑p von etwa 15 µm, 36 µm und 103 µm ist eine tiefenaufgelöste Messung der 

IQE möglich. Für die Messung wurden in 𝐹𝐹 und 𝑉oc vergleichbare Solarzellen gewählt, um die 

Unterschiede in 𝑗sc herauszuarbeiten. Die in Abbildung 3.11 gezeigten Ergebnisse sind die 

IQE-Bilder zweier Solarzellen aus Standard und dendritisch gewachsenen DCS-Wafern mit 

𝐹𝐹 = 78,7% und 𝑉oc = (583,5±2) mV. Die vollständigen IV-Parameter sind in der Abbildung 

jeweils angegeben. Der Busbar befindet sich am oberen Bildrand und die Kontaktfinger ver-

laufen senkrecht dazu. 

Versetzungscluster und einige Korngrenzen, die nicht durch Gettern und H-Passivierung un-

schädlich zu machen sind, verursachen die inhomogene Verteilung der IQE. Diese die IQE limi-

tierenden Strukturen sind besonders gut im rechten Teil der Abbildung der IQE bei λ = 980 nm 

als dunkelblaue Strukturen zu erkennen. Die durchschnittliche IQE der Solarzellen aus Stan-

dard-DCS-Wafern geht von 0,79 bei 833 nm auf 0,49 bei 980 nm. Die Solarzellen aus dendriti-

schen DCS-Wafern zeigen die gleichen Durchschnittswerte, wobei sich die IQE bei 980 nm 

lediglich auf 0,5 reduziert. 
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Die Solarzellen beider Wafertypen weisen Bereiche kleinkristallinen Wachstums auf, was 

durch die schwarzen Umkreisungen in der Abbildung markiert ist. In diesen Bereichen sind die 

durchschnittlichen IQE-Werte beider Solarzellen vergleichbar. Diese reduzieren sich von 0,73 

bei 833 nm auf 0,35 bei 980 nm bei der Standard-Solarzelle. Die dendritische Solarzelle weist 

bei 980 nm mit 0,34 eine noch kleinere IQE auf. Der Unterschied in beiden Wafertypen be-

steht hauptsächlich darin, dass durch das dendritische Wachstum die Bildung kleiner Kristal-

litstrukturen unterdrückt wird. Diese sind besonders schädlich für die Lebensdauer und die 

daraus resultierende IQE, wie in Abbildung 3.11 verdeutlicht wird. Zwar weisen dendritische 

Wafer ebenfalls kleinkristalline Bereiche auf, diese dominieren die Kristallstruktur jedoch 

nicht. In der Abbildung fallen die mit Pfeilen angedeuteten Bereiche guter IQE-Werte auf. 

Diese liegen mit durchschnittlichen IQE-Werten bei 980 nm (103 µm) von 0,67 bei der Stan-

dard-Solarzelle und 0,71 bei der dendritischen Solarzelle deutlich über dem Gesamtdurch-

schnitt. Dies deutet auf gute Bereiche hin, die über die gesamte Höhe der Solarzelle nur we-

nig leistungsmindernd wirken. 

Die in der Abbildung gezeigten Linien markieren den Verlauf einiger Dendriten, die die Bildung 

größerer Kristallite fördern und einen weniger schädlichen Einfluss auf die IQE und damit auf 

 

Abbildung 3.11: IQE Bilder von 22 cm
2
 großen DCS-Solarzellen aus Standard-Material (oben) und einem dendri-

tisch gewachsenem Material (unten) mit vergleichbaren Effizienzen berechnet aus LBIC-Messungen bei ver-

schiedenen Wellenlängen und einer Auflösung von 50 µm px
-1

. Die Kreise markieren kleinkristalline Bereiche, die 

Linien zeichnen Dendriten aus und die Pfeile zeigen auf Stellen hoher IQEs. 
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𝑗sc der Solarzelle haben. Dies führt im Mittel zu besseren IV-Parametern der dendritischen 

Solarzellen im Vergleich zu den Standard-Solarzellen. 

Mit der Messung der wellenlängenabhängigen IQE von Solarzellen aus Standard- und dendri-

tischem Material sollen die Unterschiede der beiden Materialien herausgearbeitet werden. 

Dafür werden vergleichbare Solarzellen mit 𝑉oc = (594,5±0,5) mV und  = (15,45±0,05)% aus 

beiden Gruppen ausgewählt. In Abbildung 3.12 sind die IQE und die Reflexion der Solarzellen 

aus DCSstd und DCSden sowie einer mc-Si Referenz gezeigt. 

Die Reflexion aller Solarzellen zeigt einen ähnlichen Verlauf mit einem Minimum bei etwa 

500 nm, was einer SiNx:H-Schichtdicke von etwa 63 nm entspricht. Dies liegt genau im opti-

malen Bereich für eine DARC mit MgF2. Als SARC ist die Schicht allerdings zu dünn, sodass der 

Wert für 𝑗sc im Vergleich zum Optimum etwas geringer ausfällt. Der kurzwellige Bereich der 

IQE gibt Aufschluss über die Qualität des Emitters und dessen Passivierung, die für alle Solar-

zellen vergleichbar ist. Einbußen in 𝑗sc von DCS-Wafern im Vergleich zu mc-Si Wafern zeigen 

sich im Bereich  > 600 nm, was einer Eindringtiefe von etwa 2,4 µm entspricht. Hier weicht 

die IQE der DCS-Solarzellen zunehmend von der mc-Si Referenz ab, was auf die Qualität des 

Volumens zurückzuführen ist. 

Die effektiven Diffusionslängen sind im Diagramm zur jeweiligen IQE-Kurve angegeben. Mit 

𝐿eff,std = 143 µm und 𝐿eff,den = 180 µm zeigt sich die verbesserte Materialqualität der dend-

ritischen Wafer im Vergleich zu den Standard-Wafern. Für die mc-Si Referenz zeigt sich 

𝐿eff,mc = 547 µm, womit der Unterschied der mittleren Effizienzen zu DCS-Solarzellen von 

etwa 0,9%abs erklärt werden kann. Die aus 𝐿eff berechneten Werte für 𝜏eff von etwa 7 - 11 µs 

der DCS-Solarzellen verdeutlichen die eingeschränkte Materialqualität. Bei defektreichen Ba-

sismaterialien mit niedrigen Ausgangslebensdauern im Bereich von etwa 1 - 10 µs ist die Zell-

dicke entscheidend. Durch deren Reduktion könnten bei guter Oberflächenpassivierung Wer-

te für 𝑉oc größer als 600 mV erreicht werden. 

 

 

Abbildung 3.12: IQE und Reflexion einer mc-Si Refe-

renzzelle und Solarzellen aus DCSstd und DCSden mit 

vergleichbarem 𝑉oc = (594,5±0,5) mV und vergleichba-

rer  = (15,4±0,01)%. Die aus der IQE berechneten 𝐿eff-

Werte sind zu der jeweiligen Kurve mit angegeben. 
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In Abbildung 3.13 sind die aus den IQE-Messungen verschiedener DCS-Solarzellen extrahier-

ten 𝐿eff-Werte gegen deren Solarzelleneffizienz aufgetragen. Einige mc-Si Referenzen sind 

dem Diagramm zum Vergleich zugefügt. Der Trend gibt für größere Werte von 𝐿eff einen 

höheren Wirkungsgrad vor. Eine PC1D-Simulation zeigt für die 𝐿eff-Werte der DCS-Solarzellen 

eine deutliche Verbesserung in der Effizienz, wenn die Zelldicke von 210 µm auf 120 µm 

reduziert wird. Die Simulationsparameter sind in der Abbildungsbeschreibung angegeben. 

 

 

Abbildung 3.13: Effizienz verschiedener DCS-Solarzellen 

aufgetragen über 𝐿eff. Zum Vergleich sind die Werte 

einiger mc-Si Referenzen eingetragen. 𝐿eff wird mit 

einem Fit nach Basore im langwelligen Bereich einer 

IQE-Messung bestimmt [128]. Die Linien geben die 

Ergebnisse der PC1D-Simulation mit zwei verschiede-

nen Waferdicken und folgenden Parametern wieder: 

𝑆eff,front = 5·10
4
 cm s

-1 

𝑆eff,rear = 140 cm s
-1 

Emitter: Erfc, Maximaldotierung 2,3·10
20

 cm
-3 


b
= 2 Ω cm, p-Typ 

𝑗02 = 150 nA cm
-2 

 

3.4.4 Kristalldefekte und deren Einfluss auf die IQE von DCS-Solarzellen 

Die effizienzlimitierenden Strukturen, welche in den vorherigen Abschnitten bereits ange-

sprochen wurden, sollen in diesem Abschnitt genauer analysiert und mit kristallographischen 

Untersuchungen korreliert werden. Mit den 𝐿eff-Werten, die als Maß für die Kristallqualität 

nach Durchlaufen des Solarzellenprozesses dienen, können effizienzlimitierende Bereiche auf 

den Solarzellen gefunden werden. Die ortsaufgelöste Bestimmung von 𝐿eff erfolgt mit Hilfe 

von LBIC-Messungen an DCS-Solarzellen und dem Modell von Basore [128]. Da die Volumen-

lebensdauer im Bereich von etwa 10 – 40 µs liegt und die Rückseite durch Al2O3 passiviert ist, 

wird davon ausgegangen, dass 𝐿eff durch die Oberflächen-Rekombination nur unwesentlich 

beeinflusst wird und die Reduktion von 𝐿eff fast ausschließlich durch Volumendefekte verur-

sacht wird. In Abbildung 3.14 ist ein 11 cm2 großer Ausschnitt des 𝐿eff-Bildes einer Solarzelle 

auf Standard-DCS-Wafer mit einer Auflösung von 20 µm px-1 gezeigt. Die in Schwarz markier-

ten Bereiche enthalten Stellen mit 𝐿eff-Werten von deutlich unter 100 µm.  
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Abbildung 3.14: 𝐿eff Bild eines 11 cm
2
 großen Aus-

schnitts einer Solarzelle aus Standard-DCS-Wafern mit 

einer Auflösung von 20 µm px
-1

. 𝐿eff wird mit einer LBIC-

Messung der IQE und einem Modell nach Basore extra-

hiert. Die markierten Stellen werden mit kristallographi-

schen Aufnahmen korreliert. 

 

Die Ursache der Limitierung wird durch die Korrelation mit kristallographischen Aufnahmen 

herausgearbeitet. Dabei wird im Speziellen auf folgende, für DCS typische Strukturen und de-

ren Einfluss auf 𝐿eff eingegangen: 

 Korngrenzen (KG) und Korngrenzcluster (KGCl) 

 Korngrenztripelpunkte (KGTP) 

 Versetzungen, hohe Versetzungsdichten und Versetzungscluster (VCl) 

 Lokale Defektansammlungen (DA) 

 

Für die Erstellung von kristallographischen Aufnahmen wird der bereits in Abschnitt 2.3.2 er-

läuterte Prozess angewendet. 

 

Dieser beinhaltet einen Schleif- und Politurschritt, in dem die Solarzellen rückseitig fixiert 

werden und die Kontakte, die SiNx:H-Schicht und ein Teil des Siliziums auf der Frontseite ab-

getragen werden. Weitere Schritte sind die Behandlung der polierten Proben in einer Defek-

tätzlösung nach Secco für 120 s und die mikroskopische Auflichtaufnahme. Nach einer Über-

lagerung der beiden Messungen, können reduzierte 𝐿eff-Werte kristallografischen Strukturen 

zugeordnet werden. In Abbildung 3.15 sind die vier in Abbildung 3.14 markierten Bereiche 

vergrößert dargestellt und mit den kristallographischen Aufnahmen überlagert. Im Bereich 1 

sind Korngrenztripelpunkte und Versetzungscluster auffällig. Der Bereich 2 ist von verschie-

denen Korngrenzen, Korngrenzclustern und Defektansammlungen geprägt. Der Bereich 3 ist 

von stark gestörten Korngrenzclustern dominiert und schließlich wird in Bereich 4 der Einfluss 

der Versetzungsdichte diskutiert. 

Die in Bereich 1 angedeuteten Korngrenztripelpunkte reduzieren 𝐿eff auf etwa 50 - 60 µm. 

Durch tiefenaufgelöste Studien zur Kristallstruktur konnte von Paape gezeigt werden, dass 

diese Tripelpunkte Ursprung für die Bildung von Versetzungsclustern oder von stark gestörten 

Korngrenzclustern sind [177]. Diese durchdringen das gesamte Wafervolumen und können 

daher sehr schädlich auf die Lebensdauer wirken. Die stark gestörten Versetzungscluster sind 

2 mm

Leff (µm)
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als Konglomerat aus vielen Ätzgruben erkennbar. Durch die anisotrope Ätzung treten die Ver-

setzungen an der Oberfläche als Gruben hervor (siehe dazu auch Abbildung 1.8). Die Verset-

zungen durchdringen das Wafervolumen ungeordnet und führen durch ihre hohe Dichte zu 

einer starken Störung der Kristallstruktur. Der ungeordnete Verlauf durch das Wafervolumen 

konnte ebenfalls von Paape gezeigt werden, indem die Ätzgruben auf Vorder- und Rückseite 

eines Wafers verglichen wurden [177]. Eine hohe Dichte an Versetzungen wirkt limitierend 

auf die Lebensdauer, was bereits durch die Untersuchungen der DRL in Abschnitt 2.2 und bei-

spielsweise von Rinio et al. anhand von LBIC-Untersuchungen an mc-Si gezeigt wurde [196]. 

In Bereich 2 sollen Korngrenzen und Defektansammlungen diskutiert werden. Auffällig hierbei 

sind die markierten Korngrenzen, die einen geraden Verlauf besitzen und sich von den ge-

krümmten Korngrenzen absetzen. Untersuchungen mittels Elektronenrückstreuung an DCS-

Wafern zeigen, dass diese Art Korngrenzen vom CSL-Typ Σ3 sind. Der Einfluss des Getterns 

und der Wasserstoffpassivierung wurde von Karzel et al. an verschiedenen CSL-Korngrenzen 

mit Hilfe statistischer Datenauswertung untersucht [75]. Die elektrische Aktivität von Σ3 

Korngrenzen lässt sich besonders gut durch Gettern und H-Passivierung beeinflussen, sodass 

diese Korngrenzen keinen schädlichen Einfluss auf die Lebensdauer zeigen. Diese Tatsache 

zeigt sich auch im 𝐿eff-Bild, bei dem die Σ3 Korngrenzen nicht limitierend auffallen. Durch das 

dendritische Wachstum der DCS-Wafer kann die Wahrscheinlichkeit der Bildung von Σ3 Korn-

grenzen deutlich erhöht werden. Dies könnte die bessere Leistung der dendritischen DCS-

Solarzellen im Vergleich zu den Standard-DCS-Solarzellen erklären. Die Defektansammlungen 

zeigen im 𝐿eff-Bild ebenfalls keinen Einfluss. Paape konnte durch Vergleich von Vorder- und 

Rückseite eines Wafers zeigen, dass diese Defektansammlungen nur oberflächennah lokali-

siert sind, da die durch Versetzungen oder Defekte verursachten Ätzgruben nur auf einer Sei-

te des Wafers zu finden waren. Das könnte erklären, warum Defektansammlungen keinen 

messbaren Einfluss auf 𝐿eff haben. Die hohe Defekt- und Versetzungsdichte, die in diesen Be-

reichen auftritt, könnte jedoch das DRL-Spektrum erklären, was in Abschnitt 2.2 diskutiert 

wurde. 

Im Bereich 3 ist ein ausgeprägtes Korngrenzcluster gezeigt. Die elektrische Aktivität wurde 

von Wang et al. mit Hilfe von Elektronenrückstreubeugung an verschieden strukturierten 

Korngrenzen untersucht [197]. Facettierte Korngrenzen, die auch in Bereich 3 zusammen mit 

schräg dazu liegenden Zwillingskorngrenzen hoher Dichte zu finden sind, zeigen eine starke 

elektrische Aktivität. Die Rekombinationsaktivität dieser Strukturen wird zum einen durch die 

Einführung von Energieniveaus in die Bandlücke und zum anderen wahrscheinlich auch durch 

Präzipitate erhöht. 

In Bereich 4 wird der Einfluss der Versetzungsdichte auf 𝐿eff gezeigt. Daneben sind Korngrenz-

tripelpunkte und Versetzungscluster gezeigt, welche bereits diskutiert wurden. Die hier ge-

zeigte Defektdichte reicht bis etwa 104 - 107 cm-2 und zeigt einen deutlichen Einfluss auf 𝐿eff. 
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Abbildung 3.15: Vergrößerte Darstellung der Ausschnitte aus Abbildung 3.14. Gezeigt ist die Korrelation der orts-

aufgelösten 𝐿eff-Werte mit kristallographischen Lichtmikroskop-Aufnahmen. In den verschiedenen Ausschnitten 

werden folgende für DCS typische Strukturen gezeigt: (1) Korngrenztripelpunkte und Versetzungscluster, (2) 

Korngrenzen und Defektansammlungen, (3) Korngrenzcluster und (4) Versetzungen in verschiedenen Dichten. 

In Abbildung 3.16 sind die gemittelten effektiven Diffusionslängen gegen die Defektdichte für 

mehrere Messbereiche aufgetragen. Unterhalb der Defektdichte von etwa 4·104 cm-2 scheint 

𝐿eff in ein oberes Limit von (306±14) µm zu münden und durch andere Effekte als die Verset-

zungsdichte beeinflusst zu ein. Wegen der kleinkristallinen Struktur der DCS-Wafer überlagern 

sich oft die Einflüsse von effizienzlimitierenden Strukturen wie Versetzungscluster und Korn-

grenztripelpunkte mit dem Einfluss von Versetzungen. Dennoch wird versucht, nur Bereiche 

in die Auswertung einfließen zu lassen, die kaum mit anderen Defekten überlagert sind. Die 

Auswertung der Defektdichte kann über Bilderkennungssoftware und entsprechende Algo-

rithmen automatisch erfolgen. Dafür wurde im Rahmen dieser Arbeit von Paape eine Metho-
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de entwickelt [177], jedoch ist diese Methode aufgrund der sehr inhomogenen Struktur von 

DCS-Wafern im Vergleich zu Standard-mc-Si Wafern nicht verlässlich. Daher erfolgt die Zäh-

lung der Ätzgruben manuell. 

Der Einfluss der Versetzungsdichte auf die Diffusionslänge wurde unter verschiedenen verein-

fachenden Annahmen von einigen Autoren theoretisch hergeleitet. Das Modell von Donolato 

scheint mit nur wenigen Vereinfachungen den realistischsten Ansatz zu liefern [198] und wird 

in der Arbeit von Rinio skizziert [199]. Darin wird ein Zusammenhang der Diffusionslänge von 

der Versetzungsdichte und deren normalisierten Rekombinationsstärke Γ hergeleitet. Anhand 

der Daten aus Abbildung 3.16 für DCS lässt sich Γ im Bereich von 0,02 - 0,06 einordnen, was 

im Vergleich zu Standard-mc-Si eine deutlich erhöhte Rekombinationsaktivität der Versetzun-

gen zeigt. Rinio findet für verschiedene Versetzungsverteilungen Werte für Γ < 0,02. Ursache 

hierfür könnte die deutlich höhere Kristallisationsgeschwindigkeit und damit die ungeordne-

teren Versetzungsstrukturen von DCS sein. Rinio sieht die Ursache der verschiedenen Γ-

Werte in an Versetzungen angelagertem Sauerstoff, konnte dies anhand von TEM-

Untersuchungen jedoch nicht zufriedenstellend beantworten. Ebenso wird von Rinio ein Ver-

gleich der Γ-Werte mit der räumlichen Anordnung der Versetzungsgrübchen zueinander an-

gestellt. Explosionsartig angeordnete Versetzungen zeigen stets höhere Γ-Werte als perio-

disch auf parallelen Kleinwinkelkorngrenzen angeordnete Versetzungen. Regelmäßige Anord-

nungen von Versetzungen entstehen nach Rinio bei niedrigen Temperaturen deutlich unter-

halb der Kristallisationstemperatur unter Einfluss mechanischer Spannung. Unregelmäßige 

Versetzungsanordnungen hingegen, wie sie sehr häufig bei DCS beobachtet werden, entste-

hen direkt bei oder kurz nach der Erstarrung von Silizium. Die von Rinio gefundenen Sauer-

stoffpräzipitate waren im Fall der ungeordneten Versetzungen größer als bei den regelmäßig 

angeordneten Versetzungen.  

 

 

Abbildung 3.16: Aufgetragen ist die gemittelte effektive 

Diffusionslänge über der Defektdichte einer DCS-Solar-

zelle. Die Werte werden in verschiedenen Bereichen 

der Solarzelle bestimmt. Die Defektdichte hat im Be-

reich über 10
5
 cm

-2
 einen erkennbaren Einfluss auf 𝐿eff. 

Mit abnehmender Defektdichte erhöht sich 𝐿eff, läuft 

jedoch auf einen Grenzwert bei etwa 300 µm zu. Hier 

scheinen andere Effekte 𝐿eff zu limitieren. 

 

 

Als Grund nennt Rinio die längere Zeit, die zur Präzipitatbildung während der Kristallisation 

zur Verfügung steht. Nach dieser Vorstellung ist davon auszugehen, dass sich mehr Fremda-
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tome an den größeren Sauerstoffpräzipitaten gegen Ende der Abkühlung anlagern, weil mehr 

Oberfläche zur Verfügung steht. Die Si-SiOx Grenzfläche führt im Allgemeinen Zustände in die 

Bandlücke ein und wirkt durch den positiven Ladungscharakter attraktiv auf Minoritätsla-

dungsträger [123]. Die positiven Ladungen führen daher bei den typischen Injektionsdichten 

einer Solarzelle zu einer erhöhten Oberflächen-Rekombinationsgeschwindigkeit an den Si-SiOx 

Grenzflächen. 

 

Als hauptsächliche Ursache für die Limitierung der Effizienz von DCS-Solarzellen werden Korn-

grenztripelpunkte, Korngrenzcluster und Versetzungscluster angesehen. Diese strukturellen 

Defekte können durch Gettern nicht entfernt werden, jedoch könnten sich die Strukturen bei 

den Gettertemperaturen umlagern oder relaxieren, sodass deren Schädlichkeit im Vergleich 

zu ungegetterten Wafern reduziert sein könnte. Präzipitate von Sauerstoff an Versetzungen, 

die zu einer erhöhten Rekombinationsaktivität führen, können durch Getterschritte ebenfalls 

nicht reduziert werden. Übersteigt die Defektdichte der stark gestörten Kristallstruktur die zur 

Verfügung stehende Konzentration an Wasserstoff während der Wasserstoffpassivierung, so 

kann die elektrische Aktivität nicht ausreichend reduziert werden. Einige Strukturen könnten 

auch derart stark gestört sein, dass sie nicht durch Wasserstoff zu passivieren sind. 
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4 Fortschrittliche Wasserstoff-Passivierung von Defekten in Silizium 

Die Eigenschaften und der Einfluss von Wasserstoff in Silizium sind seit langem von großem 

Interesse für die Photovoltaik. Wasserstoff hat in der Wechselwirkung mit dem Silizium-Gitter 

Einfluss auf verschiedene Verunreinigungen und praktisch alle Defekte im Kristall (siehe Kapi-

tel 2). Mehrfach wurde gezeigt, dass die Wasserstoffpassivierung eine signifikante Verbesse-

rung der Volumenlebensdauer und des Wirkungsgrades von Solarzellen zur Folge hat [14, 15, 

49, 89–97, 130, 200]. Wasserstoff in Silizium hat die Eigenschaft, verschiedene Ladungszu-

stände (positiv H+, neutral H0 oder negativ H-) anzunehmen. Es gibt anhaltende Diskussionen 

darüber, welche Rolle Wasserstoff bei der Defektpassivierung von z.B Bor-Sauerstoff Komple-

xen spielt und welchen Einfluss der Ladungszustand von Wasserstoff bei der Defektpassivie-

rung hat [108, 201–203]. Viele dieser Fragen sind nicht abschließend geklärt. In diesem Kapi-

tel wird auf die Ladungszustände von Wasserstoff und deren Berechnung in Abhängigkeit der 

Temperatur und der Ladungsträgerinjektion eingegangen. Die Manipulation der Ladungszu-

stände von Wasserstoff und deren Einfluss wird anhand von Lebensdauerproben mit beidsei-

tiger SiNx:H-Beschichtung, sowie solarzellenähnlichen Proben mit beidseitigem Emitter und 

SiNx:H-Beschichtung, unter Variation von Temperatur und Beleuchtung untersucht. Da in den 

meisten Fällen die Behandlung der Proben unter Beleuchtung und erhöhter Temperatur eine 

Verbesserung der effektiven Ausgangslebensdauer zur Folge hat, wird in diesem Zusammen-

hang von fortschrittlicher Wasserstoffpassivierung (advanced hydrogenation, AH) gespro-

chen. Mit einem Modell, welches den Ladungszustand von Wasserstoff einbezieht, soll die 

Veränderung der Lebensdauer erklärt werden. Die gewonnenen Erkenntnisse werden für die 

fortschrittliche Wasserstoffpassivierung von DCS-Solarzellen verwendet, womit eine Effizienz-

steigerung erzielt wird. 

4.1 Hintergrund 

Ein Weg, die Kosten pro Wattpeak in der PV zu reduzieren, ist die Verwendung kostengünsti-

ger Wafer Materialien für die Solarzellenherstellung, wie mc-Si oder Foliensilizium. Der Kos-

tenvorteil dieser alternativen Materialien geht jedoch zu Lasten der Materialqualität, welche 

durch die herstellungsbedingte höhere Defektkonzentration reduziert ist. Die erhöhte Verun-

reinigungs- und Defektkonzentration resultiert in einem Anstieg der Rekombination, die wie-

derum den Wirkungsgrad der Solarzelle reduziert. Die elektrische Deaktivierung der Defekte 

in Silizium mittels Wasserstoff hat sich als eine sehr effiziente Methode in der PV etabliert. Als 

technisch relevanteste Methode gilt die Freisetzung von Wasserstoff aus einer dielektrischen 

SiNx:H-Schicht und die Diffusion von Wasserstoff in das Silizium-Volumen während eines 

Hochtemperaturschritts, was bereits in Abschnitt 1.5.2 erläutert wurde. Bei konventionellen 

Solarzellen findet dieser Prozess während des Kontaktfeuerns der siebgedruckten Metallisie-

rung bei Temperaturen über 700°C statt [204]. Die rasche Freisetzung von Wasserstoff aus 
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der Schicht bei diesen Temperaturen [105, 106] konkurriert jedoch mit der Ausdiffusion aus 

dem Silizium-Volumen [90]. 

Interstitieller Wasserstoff in Silizium liegt in drei Ladungszuständen vor: positiv H+, neutral H0 

und negativ H-. Das Verhältnis der jeweiligen Ladungszustände ist abhängig von der Lage der 

Fermi-Energie in Bezug auf die Donator- und Akzeptorniveaus von Wasserstoff. Das Donator-

niveau liegt 0,16 eV unterhalb des Leitungsbandes und das Akzeptorniveau ist 0,07 eV unter-

halb der Bandmitte [205]. Da das Donatorniveau über dem Akzeptorniveau liegt, hat atoma-

rer Wasserstoff in Silizium einen „negative-U“ Charakter [205], was ihn von praktisch allen 

anderen Verunreinigungen, wie beispielsweise Ti, V, Cr oder Mn [82], unterscheidet. Es wird 

angenommen, dass der Übergang des Ladungszustandes H+ ↔ H- über H0 stattfindet, wobei 

H0 im Gleichgewicht nie einen signifikanten Anteil einnimmt [205]. In p-Typ Silizium ist H+ die 

dominante Spezies. Bei Untersuchungen an p-Typ Silizium wurde die Hypothese aufgestellt, 

dass eine Verbesserung der Wasserstoffpassivierung durch Erhöhen der nicht dominanten 

Spezies, H0 und H-, erfolgen kann [16, 201, 202, 206]. Eine Möglichkeit, den Anteil der nicht 

dominanten Spezies zu erhöhen, besteht in der Anwendung eines Passivierprozesses bei ho-

her Temperatur (z.B. Feuern) über 600°C. Bei diesen Temperaturen ist der Anteil des neutra-

len Wasserstoffs deutlich erhöht als Folge der zur Bandmitte hin verschobenen Fermi-Energie. 

Das Herauslösen aus der SiNx:H-Schicht und die Eindiffusion in das Si-Volumen sind bei diesen 

Temperaturen ebenfalls stark erhöht. Dennoch müssen die Wafer am Ende des Hochtempe-

raturschrittes abgekühlt werden, was zu einer Erhöhung des H+-Anteils führt. Während des 

Abkühlprozesses kann eine thermisch induzierte Depassivierung von mit nicht dominanter H-

Spezies passivierten Defekten stattfinden, was dann zur Erniedrigung der Lebensdauer führt. 

Zudem findet der Feuerprozess in einer kurzen Zeitspanne statt, die es möglicherweise nicht 

erlaubt, möglichst viele Defekte zu passivieren. Daher ist es notwendig, den Mechanismus der 

Wasserstoffpassivierung zu untersuchen und Bedingungen für eine optimale Passivierwirkung 

zu finden. 

Eine andere Möglichkeit, das Fermi-Niveau und damit den Ladungszustand von H zu beein-

flussen, besteht in der Injektion von Ladungsträgern durch Beleuchtung. Dadurch kann der 

Anteil nicht dominanter H-Spezies auch bei moderaten Temperaturen unterhalb 400°C deut-

lich beeinflusst werden. In der Literatur wird über die Rolle von Beleuchtung während der B-O 

Passivierung berichtet [202, 207–210], wobei auch auf den Ladungszustand von H Bezug ge-

nommen wird [211]. Das Verhältnis von Passivierungs- und Depassivierungsrate rekombinati-

onsaktiver Störstellen kann sich bei niedrigen Temperaturen zu Gunsten der Passivierung ver-

schieben, wenn höhere Konzentrationen von H0 und H- realisiert werden. In dieser Arbeit wird 

die Manipulation der Ladungszustände von Wasserstoff in Silizium durch die Verwendung 

einer Heizplatte mit kontrollierter Beleuchtung erreicht. Bevor die experimentellen Details 

diskutiert werden, wird im Folgenden auf die Berechnung der Anteile der verschiedenen H-

Spezies eingegangen. 
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4.2 Ladungszustände und Energieniveaus von Verunreinigungen in Silizium 

In diesem Abschnitt wird erläutert werden, warum eine Erhöhung der Konzentration von H0 

und H- in p-Typ Silizium für die Defektpassivierung von Vorteil sein könnte. Die H0-Spezies hat 

mehrere Eigenschaften, die sie für die Defektpassivierung interessant macht. Die Diffusion 

von H0 ist aufgrund der Ladungsneutralität nicht durch coulombsche Effekte beeinflusst, wel-

che die Diffusion von geladenem Wasserstoff erschweren können [212]. Zudem ist H0 auf-

grund des ungepaarten Elektrons sehr reaktiv und in der Lage das Elektron abzugeben oder 

ein weiteres aufzunehmen als Teil des Reaktionsprozesses mit Defekten. Das macht es zu ei-

nem universalen Kandidaten für die Passivierung verschieden geladener Defekte. H0 ist jedoch 

nicht stabil und zerfällt rasch innerhalb von Nanosekunden zu den jeweils geladenen Spezies 

mit einer Aktivierung von 0,16 eV [205]. Der Anteil neutralen Wasserstoffs ist daher immer 

dem Anteil des geladenen Pendants um Größenordnungen unterlegen. Daher sind Bedingun-

gen notwendig, die eine konstante Anhebung des H0-Anteils durch Manipulation des Fermi-

Niveaus fördern. Die Wechselwirkung von H mit Übergangsmetallen in mc-Si ist von besonde-

rem Interesse, da diese Elemente besonders schädlich auf den Wirkungsgrad der Solarzelle 

wirken. Die Energieniveaus einiger dieser Verunreinigungen und von Wasserstoff sind in Ab-

bildung 4.1 aufgeführt. Aus der Abbildung 4.1 kann entnommen werden, dass die Ladungszu-

stände der meisten metallischen Verunreinigungen in p-Typ Silizium positiv sind, da die Lage 

des Fermi-Niveaus in der Nähe von 𝐸V liegt. Das Akzeptorniveau der Störstellen mit dem 

Übergang -/0 liegt nahe der Leitungsbandkante und damit weit entfernt von der Lage des 

Fermi-Niveaus in p-Typ Si. 

 

 

Abbildung 4.1: Energieniveaus der Ladungsübergänge verschiedener metallischer Verunreinigungen bei Raum-

temperatur im Dunkeln und von Wasserstoff [82–85]. Die Lage der Energieniveaus ist abhängig vom Ladungszu-

stand der Störstelle. In der Wechselwirkung mit Wasserstoff verschiebt sich die Lage der Energieniveaus eben-

falls (Abbildung nach [201]). 
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Die Passivierung solcher Defekte ausschließlich mit H+ ist wegen der coulombschen Absto-

ßung und der Bildung eines energetisch ungünstigen doppelt geladenen Komplexes unwahr-

scheinlicher. Die Passivierwirkung könnte daher durch die Erhöhung des Anteils von H0 und H- 

verbessert werden. Im Gegensatz zu den metallischen Verunreinigungen liegt das Donatorni-

veau (𝐸D = 𝐸C - 0,16 eV) von Wasserstoff oberhalb des Akzeptorniveaus 

(𝐸A = 𝐸m - 0,07 eV) [205]. Erwähnenswert ist noch die Tatsache, dass manche Defekte (z.B. Cr) 

mehrere H-Atome zur vollständigen Passivierung benötigen [84]. 

4.2.1 Berechnung der Ladungszustände von Wasserstoff 

Der Ladungszustand von Wasserstoff und Defekten wird in der Literatur über Defektpassivie-

rung oft nicht in Betracht gezogen. Mit der Einbeziehung des Ladungszustandes kann jedoch 

ein Zugang zu weiteren Interpretationen der Ergebnisse ermöglicht werden. Dies ist in dem 

Einfluss des Ladungszustandes auf die Mobilität von H in Si, der Reaktionsgeschwindigkeit 

sowie der Wahrscheinlichkeit einer Reaktion von H mit Defekten begründet. Das theoretische 

Verhältnis der verschiedenen Ladungszustände zum Gesamtwasserstoff ist mit der Lage des 

Fermi-Niveaus innerhalb der Bandlücke verknüpft [205]. Im Folgenden wird ein simples Mo-

dell präsentiert, mit dem die relativen Konzentrationen der H-Spezies bei verschiedenen Be-

dingungen von Temperatur und Beleuchtung vorausgesagt werden können. Das Modell orien-

tiert sich an grundlegenden Berechnungen von Herring et al. [205] und greift die Ausführun-

gen von Hallam et al. [16] auf, die das Modell mit der Verwendung des Quasi-Fermi-Niveaus 

der Elektronen erweiterten. In Nicht-Gleichgewichtssystemen kann nach Sun et al. die aus-

schließliche Betrachtung des Quasi-Fermi-Niveaus der Elektronen jedoch zu Ungenauigkeiten 

führen [213]. Für die Berechnung des Ladungszustandes eines multivalenten Defekts in einem 

Nicht-Gleichgewichtssystem schlagen sie daher das Sah-Shockley Model vor [214]. Jedoch 

wird dafür der Einfangquerschnittquerschnitt von Wasserstoff benötigt, der bisher nicht be-

kannt ist und nur abgeschätzt werden kann. 

Im Falle der Ladungsträgerinjektion durch Beleuchtung wird das Fermi-Niveau durch das Qua-

si-Fermi-Niveau der Elektronen ersetzt [16], was den Einfluss der Quasi-Fermi-Energie der 

Löcher jedoch ignoriert. Dies wird damit gerechtfertigt, dass die Selbstionisation von H0 nach 

H+ innerhalb von Nanosekunden stattfindet [205] und die Wechselwirkung von Löchern mit 

H0 als vernachlässigbar angenommen werden kann [201]. Das Quasi-Fermi-Niveau ergibt sich 

aus mehreren grundlegende Größen der Festkörperphysik. Da in der Literatur und in Lehrbü-

chern oft verschiedene Konventionen verwendet werden, werden an dieser Stelle die für das 

Modell wichtigen Größen eingeführt. Außerdem werden die Abhängigkeiten der Größen von 

Temperatur, Dotierung und Injektion präzisiert. Die Ausführungen werden am Beispiel von p-

Typ Silizium geführt und richten sich im Wesentlichen nach Van Zeghbroeck [117] und 

Sze [215]. 

Wird die Dotierkonzentration des Halbleiters mit 𝑁 bezeichnet, so ergibt sich die Ladungsträ-

gerdichte der Löcher im thermischen Gleichgewicht zu 
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 𝑝 =
𝑁

2
+ √(

𝑁

2
)
2

+ 𝑛i
2. (4.1) 

mit der intrinsischen Ladungsträgerkonzentation 𝑛𝑖, welche gegeben ist durch 

 𝑛i = √𝑁c𝑁v exp (−
𝐸g

2𝑘B𝑇
). (4.2) 

Darin bezeichnen 𝑁c und 𝑁v die effektive Zustandsdichte des Leitungsbandes und des Valenz-

bandes. Die darin enthaltene Bandlückenenergie 𝐸g ist abhängig von der Temperatur, der 

Dotierkonzentration 𝑁 und der Überschussladungsträgerdichte 𝑛. Die Ladungsträgerdichte 

der Elektronen ist mit der der Löcher durch 𝑛𝑝 = 𝑛i
2 verknüpft. 

 

Energiebandlücke 

Die Änderung der Bandlücke mit der Temperatur gründet in zwei verschiedenen Prozessen. 

Zum einen ändert sich die Schwingungsamplitude der Gitteratome und damit deren mittlerer 

Abstand zueinander, was mit dem hydrostatischen Druckkoeffizienten der Bandlücke in Bezug 

gebracht werden kann [216]. Zum anderen nimmt die Elektronen-Phononen Interaktion zu, 

welche bei Temperaturen T > 100 K dominiert und damit die Bandlücke mit der Temperatur 

reduziert. Die Abhängigkeit der Bandlücke von der Temperatur wurde experimentell be-

stimmt und kann empirisch wiedergegeben werden, wobei in der Literatur verschiedene An-

sätze existieren [77]. Der bekannteste Ansatz stammt von Varshni et al. [217] und bildet den 

ersten Teil der Gleichung (4.3). Durch hohe Dotierkonzentrationen 𝑁 ab etwa 1018 cm-3 wird 

die Bandlücke ebenfalls eingeengt. Das ist damit zu erklären, dass die Wellenfunktionen der 

Elektronen von Dotieratomen (bzw. Verunreinigungen) mit steigender Dotierkonzentration 

zunehmend überlappen und dadurch ein Energieband, statt diskrete Energieniveaus formen. 

Bei einer Dotierkonzentration von 1018 cm-3 beträgt der mittlere Abstand zweier Dotieratome 

lediglich 10 nm. Für flache Dotierenergieniveaus lässt sich die Änderung der Bandlücke nach 

Van Overstraeten et al. [218] beschreiben (zweiter Teil in Gleichung (4.3)). 

Bei genauer Betrachtung wird die Bandlücke nicht nur durch die Dotierkonzentration, son-

dern auch durch die Überschussladungsträgerdichte beeinflusst. Schenk hat dazu quanten-

mechanische Betrachtungen vorgenommen [219]. Allerdings sind diese weder einfach herzu-

leiten noch einfach zu verstehen. Eine stark gekürzte Zusammenfassung gibt der Artikel von 

McIntosh und Altermatt [116]. Aufgrund der Komplexität wird das Modell von Schenk für die 

Berechnungen in dieser Arbeit nicht herangezogen, sondern die Beziehung der Glei-

chung (4.3) mit der Summe (𝑁 + 𝑛) verwendet. 

Die Energiebandlücke in Abhängigkeit von 𝑇, 𝑁 und 𝑛 ergibt sich somit zu 
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 𝐸g(𝑇, 𝑁,𝑛) = 𝐸g(0) −
𝑇2

𝑇 + 
−

3𝑒2

16r
√
𝑒2(𝑁 + 𝑛)

r𝑘B𝑇
. (4.3) 

Für Silizium werden die Werte 𝐸g(0) = 1,1692 eV,  = 4,9·10-4 eV/K und  = 655 K verwendet, 

welche nach Alex et al. im Temperaturbereich von 0 bis 750°K gültig sind [132]. r ist die Per-

mittivität des Halbleiters, welche im Fall von Silizium den Wert 11,9 annimmt. Wird die Bor-

Dotierung von Silizium von 1·1016 cm-3 auf 1·1018 cm-3 erhöht, so ändert sich die Bandlücke 

bei Raumtemperatur von 1,12 eV auf 1,10 eV. 

 

Abbildung 4.2 zeigt die injektionsabhängige Bandverengung 𝐸g(𝑇, 𝑁, 0) − 𝐸g(𝑇, 𝑁,𝑛) bei 

verschiedenen Temperaturen für einen mit 1016 cm-3 Bor-dotierten Wafer nach dem Modell 

von Schenk [219] und nach dem in dieser Arbeit verwendeten Modell nach Gleichung (4.3). 

Im Bereich unterhalb der technisch nicht realisierbaren Injektion von 1019 cm-3 liegt die Ab-

weichung zwischen den zwei Modellen unterhalb von 7 meV, sodass die Verwendung des 

vereinfachten Modells gerechtfertigt ist. 

Aus diesen Größen kann nun das Quasi-Fermi-Niveau der Elektronen berechnet werden. 

 

Quasi-Fermi-Niveau der Elektronen 

Quasi-Fermi-Niveaus werden eingeführt, wenn Elektronen und Löcher nicht im thermischen 

Gleichgewicht miteinander stehen. Dies ist beispielsweise bei Ladungsträgerinjektion durch 

externe Beleuchtung oder Anlegen einer elektrischen Spannung der Fall. Die Quasi-Fermi-

Niveaus werden basierend auf der Auffassung eingeführt, dass zwar die Elektronen und Lö-

cher nicht im thermischen Gleichgewicht miteinander, wohl aber mit sich selbst im Gleichge-

wicht stehen und je mit dem Begriff der Fermi-Energie beschrieben werden können. Die Qua-

si-Fermi-Energie 𝐸Fp der Löcher unterscheidet sich im Nicht-Gleichgewicht von der Quasi-

 

Abbildung 4.2: Auftragung der Bandverengung 
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Fermi-Energie 𝐸Fn der Elektronen. Für den dotierten Halbleiter Silizium kann die Quasi-Fermi-

Energie der Elektronen 𝐸𝐹𝑛 wie folgt berechnet werden: 

 𝐸Fn = 𝐸C +
𝑘B𝑇

𝑒
[ln (

𝑛 + 𝑛

𝑁c
) +

1

√8

𝑛 + 𝑛

𝑁𝑐
− (

3

16
−
√3

9
)

 

(
𝑛 + 𝑛

𝑁c
)
2

] (4.4) 

𝐸Fn und 𝐸Fp eines mit 1016 cm-3 Bor-dotierten Wafers sind in Abbildung 4.3 in Abhängigkeit 

der Temperatur bei verschiedenen Injektionsniveaus gezeigt. Im unteren Temperaturbereich 

weicht 𝐸Fp deutlich von 𝐸Fn ab. Mit zunehmender Temperatur nähern sich die Niveaus in 

Richtung der Bandmitte an. Besonders deutlich wird der Einfluss von 𝑛 bei Werten um 

1015 cm-3. 

Aus der Abbildung wird klar, dass sich das Fermi-Niveau der Elektronen und damit der La-

dungszustand von Wasserstoff besonders bei niedrigen Temperaturen deutlich durch La-

dungsträgerinjektion manipulieren lassen. 

 

Mit den oben eingeführten Größen lassen sich nun nach Herring et al. die Anteile der H-

Spezies voraussagen [205]. Die Anteile 𝑓𝑖  mit 𝑖 = -, 0, + des Wasserstoffs im Ladungszustand 𝑖 

an der Gesamtkonzentration können wie folgt geschrieben werden: 

 

𝑓0 =
[𝐻0]

[𝐻]
= (1 +

𝜈+𝑍+
𝜈0𝑍0

exp (
𝐸D − 𝐸Fn
𝑘B𝑇

) +
𝜈−𝑍−
𝜈0𝑍0

exp (
𝐸Fn − 𝐸A
𝑘B𝑇

))

−1

 

𝑓+ =
[𝐻+]

[𝐻]
= 𝑓0

𝜈+𝑍+
𝜈0𝑍0

exp (
𝐸D − 𝐸Fn
𝑘B𝑇

) 

𝑓− =
[𝐻−]

[𝐻]
= 𝑓0

𝜈−𝑍−
𝜈0𝑍0

exp (
𝐸Fn − 𝐸A
𝑘B𝑇

). 

(4.5) 

 

Abbildung 4.3: Auftragung der nach Gleichung (4.4) 
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In den Gleichungen ist die Anzahl der möglichen Konfigurationen pro Einheitszelle mit 𝜈𝑖 ge-

geben, sowie die Zustandssumme 𝑍𝑖. Dabei gilt 𝜈− = 2, 𝜈0 = 8 und  𝜈+ = 4. Da die Temperatur-

abhängigkeit der Zustandssumme unbekannt ist, gilt für jeden Zustand die Näherung für tiefe 

Temperaturen von 𝑍𝑖  = 1. Damit kann keine präzise Vorhersage sondern nur eine Näherung 

an das wahre Verhältnis 𝑓𝑖  wiedergegeben werden. Weitere Details können den Arbeiten von 

Herring et al. entnommen werden [97, 205]. 

In der Abbildung 4.4 sind die Anteile 𝑓𝑖  der jeweiligen H-Spezies eines mit 1016 cm-3 Bor-

dotierten p-Typ Wafers im relevanten Temperatur- und Injektionsbereich grafisch dargestellt. 

H+ ist im betrachteten Temperaturbereich dominant, was durch die Linie mit [H+] > 80% an-

gedeutet ist. Lediglich im unteren Temperaturbereich bei Injektionsdichten größer etwa 

1013 cm-3 dominiert H-. H0 ist bei jeder Bedingung untergeordnet und erreicht in diesem Pa-

rameterfenster einen Anteil von maximal 1 - 4%. Die Ideallinie gibt die Bedingungen aus Tem-

peratur und Injektion wieder, sodass eine maximale H0-Konzentration erreicht wird. 

 

  
  

 

Abbildung 4.4: Berechneter Anteil der Konzentration 
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4.3 Lebensdauerproben und Experiment 

Zur Untersuchung der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung wird auf Probenmaterial aus 

Standard-mc-Si zurückgegriffen. Der Vorteil von mc-Si im Vergleich zu Foliensilizium ist einer-

seits, dass dieses in großer Menge zur Verfügung steht und dadurch ein größerer Parameter-

raum untersucht werden kann. Außerdem weisen direkt übereinanderliegende Wafer in der 

Reihenfolge, wie sie aus dem Ingot gesägt werden, eine vergleichbare Kristallqualität und Kris-

tallstruktur auf. Dadurch sind Vergleiche auf Zwillingsproben möglich, die Prozessschritte mit 

verschiedenen Parametern durchlaufen haben. Die Prozesssequenz zur Herstellung von ge-

getterten Lebensdauerproben und zur Untersuchung der fortschrittlichen Wasserstoffpassi-

vierung ist in Abbildung 4.5 gezeigt. 

Es wird zwischen zwei Gruppen von Proben unterschieden: Lebensdauerproben ohne Emitter 

(siehe Abschnitt 4.4) und solarzellenähnliche Lebensdauerproben mit beidseitig rückgeätztem 

Emitter (siehe Abschnitt 4.5). Das Ausgangsmaterial bilden benachbarte 156156 mm2 große 

und 220 µm dicke Standard-mc-Si Wafer. Der Sägeschaden wird in einer wässrigen KOH 20%-

Lösung bei 80°C durch Ätzen von etwa 10 µm pro Seite entfernt [221]. Die anschließende Rei-

nigung erfolgt in einer Piranha-Lösung (Peroxomonoschwefelsäure H2SO5), bestehend aus 

Schwefelsäure und Wasserstoffperoxid im Verhältnis 3 H2SO4 (96%) : 1 H2O2 (30%) bei einer 

Temperatur von etwa 80°C. Verunreinigungen werden durch eine 50 Ω/□ 

POCl3-Emitterdiffusion gegettert. Der Emitter wird bei den Lebensdauerproben anschließend 

in einer wässrigen KOH 20%-Lösung bei 80°C durch Rückätzen von etwa 10 µm pro Seite ent-

fernt. Bei den solarzellenähnlichen Proben wird der Emitter in einer Emitterrückätzlösung von 

50 Ω/□ auf etwa 110 Ω/□ zurückgeätzt.  

 

 

Abbildung 4.5: Prozesssequenz für die Untersuchung der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung. Die Wafer 

werden gegettert, SiNx:H dient als Oberflächenpassivierung und Wasserstoffquelle. Nach einer Grundcharakteri-

sierung durch QSSPC- und PL-Messungen vor und nach Beleuchtung durchlaufen die Wafer einen zyklischen 

Prozess aus Temperschritten unter Beleuchtung und Lebensdauermessung mittels QSSPC und PL. 
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Nach allen materialabtragenden Prozessen beträgt die durchschnittliche Dicke der Lebens-

dauerproben etwa 170 µm und der solarzellenähnlichen Proben etwa 180 µm. Beidseitig auf-

gebrachtes PECVD SiNx:H dient als Oberflächenpassivierung und Wasserstoffquelle während 

des Feuerns. Das Feuern erfolgt, wenn nicht anders genannt, bei einer Maximaltemperatur 

des Wafers von 800°C. Für den weiteren Prozessverlauf werden die Wafer in neun 55 cm2 

kleine Proben per Laserschnitt zerkleinert. Eine erste Grundcharakterisierung der einzelnen 

Wafer erfolgt durch die Bestimmung der injektionsabhängigen Lebensdauer durch QSSPC-

Messungen vor und nach Beleuchtung bei Raumtemperatur. Die stark inhomogene Verteilung 

der Lebensdauer der mc-Si Proben wird mittels QSSPC kalibrierter PL-Messungen bei ver-

schiedenen Injektionen ortsaufgelöst bestimmt. Darauf folgt die Behandlung der Proben in 

einem thermooptischen Prozess (illuminated thermal process, ITP) und der Charakterisierung 

durch QSSPC- und PL-Messungen. Bei dem ITP werden die Proben bei erhöhten Temperatu-

ren von 100 - 430°C unter einer variablen Beleuchtung von 0 - 2 Sonnenäquivalenten (Son-

nen) gehalten. Dafür wurde ein Aufbau erstellt, der aus einer senkrecht stehenden Heizplatte 

besteht. Ein in der Fläche 55 cm2 großer Messingchuck ist auf der Platte befestigt, direkt 

darunter befindet sich eine Rutsche, mit der es möglich ist, Proben in kürzester Zeit aus dem 

Prozess zu entfernen. Die Proben werden mittels Vakuum auf dem Chuck gehalten und kön-

nen mit einem Abblasemechanismus von dem Chuck gelöst werden. Mit der Rutsche werden 

sie in die Horizontale gebracht und können durch Auflegen eines massiven Aluminiumblocks 

sofort auf Raumtemperatur gebracht werden. Die minimale Zeitauflösung liegt zusammen mit 

dem Aufwärmen und Abkühlen der Probe bei etwa einer Sekunde. Die Beleuchtung erfolgt 

mit einem handelsüblichen 1000 W Halogenbaustrahler, der in einem bestimmten Abstand 

zur Probe angeordnet ist, sodass die Beleuchtung am Ort der Probe der gewünschten Intensi-

tät entspricht. Die Intensität wird über den Strom einer kalibrierten Solarzelle ermittelt, wobei 

sich der gemessene Strom proportional zur Intensität ändert und eine Intensität von einer 

Sonne dem 𝑗sc-Wert der Solarzelle bei Standard-Messbedingungen (AM1,5g Spektrum und 

25°C) entspricht. Bei den mc-Si Proben mit SiNx:H-Beschichtung und 180 µm Dicke entspricht 

dies etwa einer Generation von 2,1·1017 cm-3 s-1. Die Überschussladungsträgerdichte ist nach 

Gleichung (2.3) abhängig von der effektiven Lebensdauer der Probe, welche sich im Laufe des 

ITPs allerdings ändert. Die Herstellung isoinjektiver Bedingungen ist daher ohne die simultane 

Messung der Lebensdauer nicht möglich. Daher werden alle ITPs unter isogenerativer Bedin-

gung vollzogen. Die effektive Lebensdauer wird bei 𝑛 = 0,1·𝑁 ≃ 1015 cm-3 aus den QSSPC-

Messdaten extrahiert. 

4.4 Degradation und Regeneration von mc-Si Wafern unter Ladungsträgerinjek-

tion bei erhöhten Temperaturen 

In diesem Kapitel wird die Entwicklung der effektiven Lebensdauer von blockgegossenem mc-

Si unter Ladungsträgerinjektion durch Beleuchtung und erhöhten Temperaturen untersucht. 

Zunächst wird der Einfluss der Temperatur über isochrone und isogenerative Bedingungen bei 
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variabler Temperatur betrachtet. Um die Kinetik der Degradations- und Regenerationsreakti-

onen genauer zu ergründen, werden zeitaufgelöste Messungen bei isogenerativen Bedingun-

gen und verschiedenen Temperaturen betrachtet. Die Reaktionskinetik wird mit einem Mo-

dell beschrieben, das den Ladungszustand von Wasserstoff einbezieht. Die Zeitentwicklung 

der Lebensdauer wird sowohl an Standard-mc-Si Proben mit beidseitiger SiNx:H-Beschichtung, 

als auch an solarzellenähnlichen Standard-mc-Si Proben mit beidseitigem Emitter und SiNx:H-

Beschichtung durchgeführt. 

4.4.1 Zustand der Proben 

Der Zustand der Proben ändert sich unter Einfluss von Beleuchtung und Temperatur, was sich 

in einem variierenden τeff zeigt. Um die Probenzustände und die zugehörigen Lebensdauern 

unterscheiden zu können, werden diese im Folgenden typisiert. Grundsätzlich kann zwischen 

vier Zuständen unterschieden werden: 

 

Nach Feuern (as-fired, af): Dies ist der Zustand, den die Proben nach dem Feuern im Gürtel-

ofen besitzen. Die Bestimmung der effektiven Lebensdauer erfolgt nach dem Feuerschritt 

oder nach einer kurzen Lagerung im Dunkeln. Im Folgenden werden der Zustand mit af und 

die Lebensdauer mit τaf
 bezeichnet. 

 

Nach Beleuchtung bei Raumtemperatur (after illumination, ai): Die effektive Lebensdauer der 

mc-Si Proben zeigt eine Dynamik durch Beleuchtung (siehe Abbildung 4.6) bei Raumtempera-

tur. Dieser Zustand wird mit ai bezeichnet mit der zugehörigen Lebensdauer τai. Nach einer 

Beleuchtung von etwa 20 s bei 0,3 Sonnen strebt τai einem Maximum zu, welches als Aus-

gangslebensdauer τ0
 definiert wird und als Bezugspunkt für alle folgenden Messungen dient. 

τaf eignet sich nicht als Bezugspunkt, da die Bestimmung der Lebensdauer unter Beleuchtung 

stattfindet und daher der Zustand der Probe allein durch die Messung selbst verändert wird. 

 

Nach fortschrittlicher Wasserstoffpassivierung (advanced hydrogenation, AH): Während des 

ITPs bei erhöhten Temperaturen unter Beleuchtung finden in der Probe Reaktionen statt, die 

die Defektdichte und damit die Lebensdauer ändern. Der Zustand wird mit AH und die Le-

bensdauer wird mit τAH
 bezeichnet. 

 

Nach AH und Beleuchtung bei Raumtemperatur (AH-ai): Die Lebensdauer τAH ändert sich nach 

Beleuchten der Probe bei Raumtemperatur, obwohl die Proben während des ITPs bereits be-

leuchtet wurden. Um den Unterschied zu erfassen, werden im Folgenden der Zustand mit AH-

ai und die Lebensdauer mit τAH-ai
 bezeichnet. τAH-ai gilt als Referenz für die Wirkung der fort-

schrittlichen Wasserstoffpassivierung und wird gemessen, nachdem die Probe für 20 s bei 

0,3 Sonnen beleuchtet wurde. 
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Abbildung 4.6 (a) zeigt beispielhaft τeff einer Lebensdauerprobe aufgetragen über 𝑛 nach 

Beleuchtung durch eine bestimmte Anzahl von Blitzen, die durch die Blitzlampe während der 

QSSPC-Messung erzeugt werden. Der Einfluss der Beleuchtung zeigt sich deutlich im Anstieg 

der Lebensdauer mit der Anzahl der Blitze, mit denen die Probe vor der Messung beauf-

schlagt wird. Im Allgemeinen wird τeff einerseits durch die Oberflächen-Rekombination und 

andererseits durch die Rekombinationen im Volumen beeinflusst. Bei der Dotierkonzentration 

des Wafers mit Bor von etwa 1016 cm-3 wird τeff rechts des Maximums hauptsächlich durch die 

Auger-Rekombination und die injektionsabhängige Oberflächen-Rekombination an der 

Si/SiNx:H-Grenzfläche beeinflusst. 

(a) (b) 

  

Abbildung 4.6: (a) τeff aufgetragen über 𝑛 (b) Entwicklung von τeff nach Beleuchtung der Probe durch mehrere 

Blitze der QSSPC-Messung. Der erste Wert entspricht τaf und nähert sich nach etwa 30 Blitzen auf weniger als 

2 µs an die Ausgangslebensdauer τ0 an.  

Links des Maximums hingegen limitiert die Rekombination über Defekte maßgeblich τeff. Die 

beobachtete Verbesserung von τeff kann also einerseits auf eine Verbesserung der Passivier-

qualität der Oberfläche und andererseits auf eine Reduktion der Defekt-Rekombination im 

Volumen zurückzuführen sein. Dies wird im Verlauf dieses Kapitels eingehender diskutiert. Die 

bei 𝑛 = 1015 cm-3 extrahierte Auger-korrigierte Lebensdauer ist in Abbildung 4.6 (b) über die 

kumulierte Anzahl von Blitzen aufgetragen. Ein Blitz entspricht einer Beleuchtung von etwa 

0,1 Sonnen für eine Sekunde. Aus dieser Abbildung wird ersichtlich, dass die gemessene Le-

bensdauer mit der Dauer der Beleuchtung der Probe vor der Messung einer Ladekurve folgt. 

Dies ist durch den exponentiellen Fit an die Messdaten zum Ausdruck gebracht. Ausgehend 

von τaf = 96 µs steigt die Lebensdauer kontinuierlich und nähert sich nach etwa 30 Blitzen bis 

auf weniger als 2 µs der Ausgangslebensdauer von τ0 = 142 µs. Generell zeigen alle Proben 

ein ähnliches Verhalten mit jedoch unterschiedlichen Parametern der Ladekurve. Um die Aus-

gangslebensdauer im ai Zustand einer Probe zu erreichen, ist eine Beleuchtung mit einer In-

tensität von 0,3 Sonnen für mindestens 10 s notwendig, was der Beaufschlagung der Probe 

mit 30 Blitzen äquivalent ist. Die Bestimmung der Ausgangslebensdauer τ0 einer Probe erfolgt 

1014 1015 1016
60

80

100

120

140

160

1
0

1
5
 c

m
-3

kumulierte
Anzahl Blitze20

15

10

1,5cm
p-Typ mc

Ef
f.

 L
eb

en
sd

au
er

 
ef

f (
µ

s)

Überschussladungsträgerdichte n (cm-3)

5

1


ai

0 5 10 15 20 25 30 100
90

100

110

120

130

140

150


ai


0

1,5cm
p-Typ mc

 
eff

 bei n = 1015 cm-3

 Exp. FitEf
f.

 L
eb

en
sd

au
er

 
ef

f (
µ

s)

Kumulierte Anzahl Blitze


af



4  Fortschrittliche Wasserstoff-Passivierung von Defekten in Silizium 

93 

daher nach einer Beleuchtung mit einer Intensität von 0,3 Sonnen für 20 s. Im Folgenden wird 

mit der Kenntnis von τ0 als Bezugspunkt der Effekt der fortschrittlichen Wasserstoffpassivie-

rung untersucht. 

4.4.2 Fortschrittliche Wasserstoffpassivierung bei isochronen Bedingungen 

Die Proben werden nach der Bestimmung von τaf und der Ausgangslebensdauer τ0 einer Serie 

von ITP verschiedener Beleuchtung und verschiedener Temperatur unterzogen. Für die Be-

handlungsdauer wurde eine festgelegte Zeit von drei Minuten gewählt, was sich an bereits 

veröffentlichten Parametern von Hamer et al. orientiert [201, 222]. Der Temperaturbereich 

der Heizplatte erstreckt sich von 100 bis 430°C und wird in Schritten von 30°C variiert. Die 

Temperatur am Ort der Probe wird mit einem SiNx:H beschichteten mc-Si Wafer, der mit ei-

nem Thermoelement versehen ist, bestimmt. Die Beleuchtung erfolgt mit einem großen Ha-

logenbaustrahler, mit dem für eine 55 cm2 große Probe eine nahezu homogene Ausleuch-

tung gewährleistet wird. Da die Beleuchtung mit 2 Sonnen alleine bereits eine Probentempe-

ratur von etwa 110°C verursacht, beginnt der ITP der mit 2 Sonnen beleuchteten Proben bei 

130°C. Die Bestimmung der Intensität erfolgt mit der bereits beschriebenen Methode über 

die Messung von 𝑗sc einer kalibrierten Solarzelle. Um den Einfluss der Beleuchtung zu unter-

suchen, werden neben der Beleuchtung mit einer und zwei Sonnen auch Proben in Dunkel-

heit auf der Heizplatte behandelt. Für jede Temperatur wird ein Satz von 2 bis 3 Proben ver-

wendet, die in zufälliger Reihenfolge ausgewählt wurden, um den Einfluss der Waferposition 

im Ingot auszuschließen. Insgesamt werden 80 Proben behandelt, welche im Mittel eine Aus-

gangslebensdauer von τ0 = (163±23) µs besitzen. 

Das Verhältnis der ermittelten Lebensdauer τAH-ai nach fortschrittlicher Wasserstoffpassivie-

rung zu τ0 in Abhängigkeit der Temperatur bei verschiedener Beleuchtung ist in Abbildung 4.7 

gezeigt. Auffällig ist das grundsätzlich andere Verhalten der während des ITPs nicht beleuch-

teten Proben im Vergleich zu den beleuchteten Proben im Temperaturbereich unterhalb 

210°C. Die nicht beleuchteten Proben zeigen in diesem Bereich eine Schwankung von unter-

halb 10%. Bei den beleuchteten Proben ist ein Einbruch von τAH-ai auf bis zu 0,4·τ0 zu ver-

zeichnen. Bei Lebensdauern im Bereich 60 µs wird die Ursache des Einbruchs nicht in der 

SiNx:H Oberflächenpassivierung, sondern im Si-Volumen vermutet. Die Verifikation dieser 

Vermutung soll im weiteren Verlauf des Kapitels erfolgen. 

Zwischen 250°C und 280°C zeigen die Werte von τAH-ai der nicht beleuchteten Proben ein Mi-

nimum und weisen im Temperaturbereich oberhalb 280°C eine positive Entwicklung der Le-

bensdauer auf etwa 140 - 150% von τ0 auf. Im oberen Temperaturbereich scheinen unbe-

leuchtete Proben und mit einer Sonne beleuchtete Proben vergleichbar zu sein. Die mit 

2 Sonnen beleuchteten Proben zeigen oberhalb von 250°C ebenfalls einen positiven Trend 

mit der Temperatur auf. Ab etwa 280°C liegen die Werte von τAH-ai deutlich über den Werten 

der schwächer bis nicht beleuchteten Proben. 
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Abbildung 4.7: Aufgetragen ist die relative effektive 

Lebensdauer von mit SiNx:H passivierten 1,5 Ω cm mc-

Si Wafern nach einer isochronen AH Behandlung von 

3 min bei verschiedenen Temperaturen und verschie-

dener Beleuchtung. Die Spline-Kurven geben eine 

Glättung der Datenpunkte wieder und dienen als Ori-

entierung. 

 

Eine fortschrittliche Wasserstoffpassivierung, die eine Erhöhung der Lebensdauer innert 

3 Minuten erwarten lässt, ist demnach nur bei einer Behandlung im Temperaturbereich ober-

halb von 280°C zu bemerken. Hier unterscheiden sich die mit einer Sonne beleuchteten Pro-

ben kaum von den nicht beleuchteten Proben. Die mit 2 Sonnen beleuchteten Proben zeigen 

eine deutliche Erhöhung bis über 1,8 τ0. Unterhalb von 250°C ist die Ladungsträgerinjektion 

durch Beleuchtung bei der isochronen Behandlung sogar schädlich für die Lebensdauer. 

 

Als Ursache werden einerseits die durch Beleuchtung veränderte Lage des Fermi-Niveaus ge-

sehen oder der durch Beleuchtung beeinflusste Ladungszustand von Wasserstoff. Der La-

dungszustand von Wasserstoff ist nach der in Abschnitt 4.2 eingeführten Theorie abhängig 

von Temperatur und Injektionsniveau 𝑛. Da sich die Lebensdauer sowohl während des ITPs, 

als auch mit der Temperatur ändert, sind die verschiedenen Größen voneinander abhängig. 

Eine genauere Bestimmung der Größen wäre daher nur über eine aufwändige Simulation 

möglich, weshalb Abschätzungen für 𝑛 bei entsprechender Beleuchtung vorgenommen 

werden. 

Zunächst soll die Lebensdauer bei erhöhten Temperaturen abgeschätzt werden, um daraus 

𝑛 zu errechnen. Die Erhöhung der Lebensdauer mit der Temperatur wurde von Sandiford 

und Hayamizu et al. an FZ-Si Wafern untersucht [223, 224]. Die Daten von Hayamizu et al. 

sind beispielhaft in Abbildung 4.8 veranschaulicht. Aufgetragen ist die Lebensdauer eines 

10 Ω cm p-Typ FZ-Si Wafers und eines mit 1011 cm-3 Eisen kontaminierten FZ-Si Wafers über 

die inverse Temperatur. Analog dazu ist in Blau die effektive Lebensdauer einer mc-Si Probe 

aufgetragen, die in dieser Arbeit untersucht wird. Diese steigt gemäß des linearen Fits pro 

100°C um das 1,6 bis 1,7 fache. Das Minimum der Lebensdauer, welches bei der kontaminier-

ten FZ-Si Probe erscheint, ist bei der mc-Si Probe in diesem Temperaturbereich nicht zu be-

obachten, wobei ein ähnliches Verhalten bei höheren Temperaturen nicht ausgeschlossen 

werden kann. Der Anstieg der Lebensdauer sollte nach oben hin durch die Oberflächenpassi-

vierung beschränkt sein. 
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Für eine Abschätzung des Injektionsniveaus 𝑛 bei erhöhter Temperatur werden PC1D Simu-

lationen eines beidseitig mit 75 nm SiNx:H (n = 2) beschichteten Wafers in Abhängigkeit der 

Volumenlebensdauer τb unter verschiedener Beleuchtung durchgeführt. Für das Dunkelsze-

nario wird eine schwache Beleuchtung von 10-5 Sonnen angenommen, um damit mögliches 

Streulicht während des Experimentes zu berücksichtigen3. Das berechnete Injektionsniveau 

bei verschiedener Beleuchtung und verschiedenem τb ist in Tabelle 4.1 aufgelistet. 

Tabelle 4.1: Das Injektionsniveau 𝑛 (cm
-3

) bei RT einer beidseitig mit 75 nm SiNx:H (n = 2) beschichteten Probe 

und 𝑆 = 10 cm/s in Abhängigkeit der Volumenlebensdauer τb und der Beleuchtung. Die Daten wurden mit PC1D 

berechnet. 

τb dunkel 

(10
-6

 W/cm
2
) 

0,1 Sonne 

(0,01 W/cm
2
) 

1 Sonne 

(0,1 W/cm
2
) 

2 Sonnen 

(0,2 W/cm
2
) 

5 Sonnen 

(0,5 W/cm
2
) 

100 µs 1,2·10
10

 1,2·10
14

 1,3·10
15

 2,7·10
15

 7,5·10
15

 

200 µs 2,0·10
10

 2,3·10
14

 2,5·10
15

 5,4·10
15

 1,3·10
16

 

300 µs 3,3·10
10

 3,4·10
14

 3,7·10
15

 7,6·10
15

 1,7·10
16

 

1 ms 9,3·10
10

 9,5·10
14

 8,4·10
15

 1,3·10
16

 2,3·10
16

 

 

Mit dieser Abschätzung der Injektionsniveaus kann der Anteil der verschiedenen Ladungszu-

stände in Abhängigkeit der Temperatur aus den Berechnungen von Abschnitt 4.2 extrahiert 

werden. Dafür wurden folgende Werte für 𝑛 herangezogen: 𝑛(dunkel) = 2,5·1010 cm-3, 

𝑛(1 Sonne) = 1,6·1015 cm-3 und 𝑛(2 Sonnen) = 4,8·1015 cm-3. Die Ergebnisse sind in Abbil-

dung 4.8 gezeigt. In der semilogarithmischen Darstellung können die Verläufe der Anteile aller 

Ladungszustände entnommen werden. Insbesondere der Anteil des neutralen Wasserstoffs, 

der bei jedem Beleuchtungsszenario und bei jeder Temperatur unterhalb von 10-2 liegt, ist in 

dieser Darstellung erkennbar. Die lineare Darstellung in Abbildung 4.8 (b) verdeutlicht den 

Wechsel zwischen negativ und positiv geladenem Wasserstoff bei steigender Temperatur. 

                                                      
3
 Dies entspricht in etwa der Beleuchtungsstärke einer Kerze in einem Meter Abstand. 

 

Abbildung 4.8: Effektive Lebensdauer eines 10 Ω cm 

p-Typ FZ Wafers und eines vergleichbaren mit 

10
11

 cm
-3

 Eisen kontaminierten FZ-Si Wafers aufge-

tragen über die inverse Temperatur. Die Daten wur-

den von Hayamizu et al. [224] übernommen. Analog 

dazu ist in Blau die effektive Lebensdauer einer mc-Si 

Probe aufgetragen, die in dieser Arbeit untersucht 

wird. Zum Abschätzen einer oberen Grenze für die 

Lebensdauer bei erhöhter Temperatur wird der in 

der Abbildung gezeigte lineare Fit herangezogen. 
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(a) (b) 

  

Abbildung 4.9: Gezeigt ist das theoretisch berechnete Verhältnis der verschiedenen Ladungszustände von Was-

serstoff zum Gesamtwasserstoff in Abhängigkeit der Beleuchtung und der Temperatur in (a) semilogarithmi-

scher und (b) linearer Darstellung. Die Daten wurden aus den Berechnungen aus Abschnitt 4.2 extrahiert. 

Der Anteil von H+ ist bei den nicht beleuchteten Proben über den gesamten Temperaturbe-

reich dominant, bei den beleuchteten Proben im Temperaturbereich unterhalb 250°C jedoch 

deutlich reduziert. Dies ist genau der Temperaturbereich, in dem die beleuchteten Proben 

einen Einbruch der Lebensdauer aufweisen. Es kann daher davon ausgegangen werden, dass 

die Verschiebung der Verhältnisse der H-Spezies einen Einfluss auf die Defektbildungskinetik 

hat. Im Temperaturbereich oberhalb 280°C, bei dem eine Verbesserung der Lebensdauer auf-

tritt, ist H+ unter allen Beleuchtungsszenarien nahezu konstant dominant. Die mit 2 Sonnen 

beleuchteten Proben weisen jedoch eine deutlich stärkere Verbesserung im Vergleich zu den 

anderen Gruppen auf, weshalb der Anteil von H+ nicht der einzige Grund sein kann. Neben H0, 

welches einen annähernd konstanten Anteil von etwa 10-3 im oberen Temperaturbereich 

aufweist, ist vor allem der H—Anteil bei den stärker beleuchteten Proben um nahezu eine 

Größenordnung über den mit einer Sonne beleuchteten Proben und um mehrere Größen-

ordnungen über den nicht beleuchteten Proben. Insbesondere positiv geladene Defekte, die 

tiefe Störstellen in der Silizium-Bandlücke verursachen und damit die Lebensdauer beeinflus-

sen, sollten bevorzugt von H0 und H- passiviert werden. Ein größerer Anteil von H0 sollte daher 

einen Einfluss auf die Reaktionskinetik der Defektpassivierung haben. Ab etwa 400°C sind die 

jeweiligen Anteile vergleichbar, was sich auch im Angleichen der Lebensdauer äußert. 

 

Mit den hier gezeigten Ergebnissen wird nur ein einziger Zeitpunkt bei der jeweiligen Tempe-

ratur in einem dynamischen Prozess betrachtet. Zum näheren Verständnis der Reaktionskine-

tik und der Defektpassivierung sind zeitaufgelöste Messungen der Änderung der Lebensdauer 

während des ITPs daher unabdingbar. Dies wird im folgenden Abschnitt diskutiert. 
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4.4.3 Zeitentwicklung der Lebensdauer bei isogenerativen Bedingungen 

Die Lebensdauer einer Probe bei niedrigen Injektionen im Bereich von 𝑛 = 0,1· 𝑁 ist unter 

Vernachlässigung der Oberflächenpassivierung hauptsächlich abhängig von der Dichte re-

kombinationsaktiver Defekte. Defekte lassen sich mit Wasserstoff passivieren, wobei die De-

fektpassivierung nicht plötzlich stattfindet, sondern einer zeitlichen Entwicklung unterliegt. 

Die Dichte rekombinationsaktiver Defekte und damit die Lebensdauer weisen daher während 

eines Passivierungsschrittes, wie Feuern oder ITP, eine Veränderung auf, die mit einer Reakti-

onskinetik in Verbindung steht. Daher werden im Folgenden Proben bei einer Temperatur 

und einer Folge von ITP Schritten behandelt. Das Experiment gleicht dem des vorangegange-

nen Abschnittes, greift jedoch die zyklische Wiederholung des ITPs und der Charakterisierung, 

wie in Abbildung 4.5 gezeigt, auf. Als kleinste Behandlungsdauer des ITPs werden 5 s gewählt, 

womit der technisch realisierbaren Zeitauflösung von etwa 1 s Rechnung getragen wird. Die 

Behandlungsdauer des ITPs wird im Verlauf des Zyklus erhöht, da die gemessene Lebensdauer 

einem exponentiellen Zusammenhang folgt und Änderungen mit zunehmender Zeit langsa-

mer ablaufen. Die kumulierte Gesamtzeit, mit der die Proben im ITP behandelt werden, wird 

vereinfachend nur Zeit genannt. Alle Graphen der Zeitentwicklung sind mit semi-

logarithmischer Zeitskala dargestellt. Daher wird der Wert τ0 bei t = 0 s bei t = 1 s dargestellt. 

In Abbildung 4.10 ist die Zeitentwicklung der bei Raumtemperatur bestimmten effektiven 

Lebensdauer verschiedener Proben gezeigt, die bei den angegebenen Temperaturen einen 

zyklischen ITP durchlaufen. Die Linien zwischen den Symbolen dienen hier und im Folgenden 

als Orientierung und geben keine Messwerte wieder. 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 4.10: Zeitentwicklung der effektiven Lebensdauer nach dem ITP bei verschiedenen Temperaturen und 

2 Sonnen Beleuchtung im Temperaturbereich (a) 130 - 280°C und (b) 310 - 400°C. Die Linien zwischen den Sym-

bolen dienen als Orientierung. 
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Die Beleuchtung liegt für alle Proben konstant bei 2 Sonnen, da sich dadurch nach den im 

vorherigen Abschnitt gezeigten Ergebnissen die größten Änderungen erwarten lassen. Die 

Abbildung 4.10 (a) zeigt die Zeitentwicklung im Temperaturbereich von 130 - 280°C. Auffällig 

ist das Durchlaufen eines Minimums mit einem anschließenden Ansteigen der Lebensdauer 

im unteren Temperaturbereich. Das Durchlaufen des Minimums beschleunigt sich mit zu-

nehmender Temperatur. Anschließend wird ein Maximum durchlaufen, auf das ein zweites 

Minimum folgt. Bis zu diesem Zeitpunkt haben sich die Lebensdauern τAH-ai im Vergleich zu 

den Ausgangslebensdauern τ0 nicht oder wenig signifikant verbessert. Im Langzeitbereich tritt 

jedoch eine starke Verbesserung von τAH-ai bis auf über das Doppelte von τ0 auf. Der Anstieg 

wird durch ein zweites Maximum begrenzt, auf das ein langsamer Zerfall der Lebensdauer von 

grob 7·10-6 µs s-1 folgt. Die Dauer der Behandlung wurde für jede Temperatur bis auf wenige 

Ausnahmen auf 2 Wochen beschränkt und nicht beliebig lange fortgesetzt. Der signifikante 

Anstieg der Lebensdauer im Langzeitbereich lässt sich bei 130°C innerhalb 2 Wochen nicht 

beobachten. Dennoch wird ein Anstieg auf ein Vielfaches von τ0 erwartet, da für die Reakti-

onskinetik ein arrheniusartiges Verhalten angenommen wird. 

Das arrheniusartige Verhalten der Reaktionen lässt sich anhand Abbildung 4.11 verdeutlichen. 

Dort sind die Zeiten bis zum Erreichen des 1. Minimums, des 1. Maximums und des 2. Maxi-

mums bei den entsprechenden Temperaturen gezeigt. In der semi-logarithmischen Auftra-

gung über der inversen Temperatur liegen die entsprechenden Zeiten im Rahmen der Fehler-

genauigkeit auf einer Geraden. Die Zeitentwicklung der Lebensdauern ist eine Folge der Über-

lagerung mehrerer chemischer Reaktionen. 

Die Abbildung 4.10 (b) zeigt die Zeitentwicklung im Temperaturbereich von 310 - 400°C. Im 

Gegensatz zu den vorher diskutierten Daten, tritt in diesem Temperaturbereich kein Mini-

mum der Lebensdauer auf. Der Anstieg der Lebensdauer scheint für alle Temperaturen eine 

vergleichbare Geschwindigkeit aufzuweisen. 

 

 

Abbildung 4.11: Zeiten für die Daten aus Abbil-

dung 4.10 bis das 1. Minimum, das 1. Maximum und 

das 2. Maximum bei den entsprechenden Temperatu-

ren erreicht wird aufgetragen über die inverse Tempe-

ratur. Die Daten werden mit einem linearen Fit ange-

passt. 
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Die höchsten Lebensdauern werden bei 280°C erreicht, mit zunehmender Temperatur be-

schleunigt sich das Auftreten eines Maximums, das in einen exponentiellen Abfall übergeht. 

Während bei 310°C die maximale Verbesserung der Lebensdauer bei etwa 2,15·τ0 liegt, wird 

bei 400°C nur noch 1,6·τ0 erreicht. Der finale Abfall folgt einem Zerfallsgesetz und setzt mit 

steigender Temperatur früher ein. Bei 250°C beginnt der Zerfall nach etwa 7,3·104 s (etwa 

20 h) und tritt bei 400°C bereits nach 360 s auf. Dies könnte ein Hinweis auf eine Instabilität 

der Oberflächenpassivierung sein [225, 226]. 

Die relative effektive Lebensdauer bezogen auf die Ausgangslebensdauer in Abhängigkeit der 

Prozesstemperatur und der Behandlungsdauer ist in Abbildung 4.12 zusammengefasst. Die 

Darstellung wird aus der bilinearen Interpolation aller Messdaten berechnet und deckt den 

Parameterraum des ITPs bei zwei Sonnen ab. Damit kann der Einfluss der verschiedenen Pa-

rameterkombinationen bildlich erfasst werden. Bereiche, in denen die Lebensdauern auf un-

ter 50% oder über 200% des Anfangswertes gelangen, sind mit einer gestrichelten Linie um-

randet. Die mit „1“ markierte Linie gibt die Zeit bei entsprechender Temperatur wieder, in der 

die Ausgangslebensdauer nach Durchschreiten eines ersten Minimums wieder erreicht wird. 

Im Temperaturbereich unterhalb 290°C verschlechtert sich die Lebensdauer zunächst. Die 

Regenerationsgeschwindigkeit ist abhängig von der Temperatur. So ist bei 130°C keine Ver-

besserung innerhalb 106 s (etwa 12 Tage) zu erwarten, während bei 250°C eine Verbesserung 

bereits nach 930 s (etwa 15 min) und bei 280°C nach weniger als 10 s auftritt. 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 4.12: (a) Relative effektive Lebensdauer in Abhängigkeit der Prozesstemperatur T und der Behand-

lungsdauer t. Markiert sind Bereiche, in denen die Lebensdauer unter 50% und über 200% der Ausgangslebens-

dauer kommt. Die mit 1 markierte Linie zeigt die Zeit bei entsprechender Temperatur, in der die Ausgangsle-

bensdauer nach Durchschreiten eines Minimums wieder erreicht wird. Die 3 min Zeitlinie markiert die Prozess-

zeit der isochronen Behandlung. (b) Relative effektive Lebensdauer für isochrone Behandlungsdauer bei ver-

schiedenen Temperaturen bilinear extrapoliert aus den Daten von (a). Für eine Verbesserung der Lebensdauer 

unterhalb von 3 Stunden muss mindestens eine Temperatur von 200°C verwendet werden. 
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Das Prozessfenster, bei dem mindestens eine Verdopplung der Lebensdauer zu erwarten ist, 

ist in der Abbildung mit „>2“ markiert. Die dafür benötigte Prozesszeit erstreckt sich von 960 s 

(etwa 16 min) bei 310°C bis 9,8·105 s (etwa 27 h) bei 220°C. 

Bei Temperaturen über 310°C ist die Verbesserung der Ausgangslebensdauer nicht mehr so 

stark ausgeprägt. Für eine Optimierung der Lebensdauer sollte daher der Temperaturbereich 

unterhalb 280°C gewählt werden, wohingegen eine Optimierung der Prozesszeit nach Tempe-

raturen oberhalb 310°C verlangt. Die 3 min Linie, die die Zeit der isochronen Behandlung aus 

dem vorherigen Abschnitt markiert, ist in Abbildung 4.12(a) eingetragen. Wird für die iso-

chrone Behandlung eine andere Zeitdauer gewählt, so können die zu erwartenden Ergebnisse 

durch bilineare Interpolation der Daten aus Abbildung 4.12 (a) gewonnen werden. 

Dies wird in Abbildung 4.12 (b) verdeutlicht, bei denen beispielhaft Behandlungsdauern von 

1 min bis 3 h gezeigt sind. Für eine Verbesserung der Lebensdauer ist bei einer Behandlungs-

dauer von 3 h eine Temperatur von mindestens 200°C nötig. Wird die Temperatur auf 280°C 

erhöht, sind Verbesserungen auf etwa 2,34·τ0 innerhalb 3 h möglich. Eine Verbesserung in-

nerhalb einer Minute ist erst bei Temperaturen von mindestens 270°C zu erwarten. In dieser 

Zeit kann die Lebensdauer auf maximal 1,66·τ0 verbessert werden, wenn eine Temperatur 

von 370°C gewählt wird. 

 

Die Wahl der Parameterpaare aus Zeit und Temperatur richtet sich nach dem Ziel der Opti-

mierung. Eine Prozesszeitoptimierung verlangt höhere Temperaturen, lässt aber nicht so ho-

he Lebensdauern zu. Eine Lebensdaueroptimierung findet bei niedrigeren Temperaturen 

statt, braucht jedoch entsprechend lange Prozesszeiten. 

Im nächsten Abschnitt wird der Einfluss der Oberflächenpassivierung betrachtet, der bei der 

Bestimmung von τeff eine nicht zu vernachlässigende Rolle spielt. 

4.4.4 Betrachtungen und Einfluss der Oberflächenpassivierung 

Bei erhöhten Temperaturen kann nicht von einer konstanten Qualität der Oberflächenpassi-

vierung ausgegangen werden. Von Lüder konnte gezeigt werden, dass ALD Al2O3-y passivierte 

FZ-Si Proben bei erhöhten Temperaturen um 300°C eine Degradation aufweisen, die sich 

durch Beleuchtung mit Licht einer geeigneten Wellenlänge wieder rückgängig machen 

lässt [227]. Er erklärte dies mit der Erhöhung der Dichte negativer Ladungen in der Schicht 

durch Beleuchtung und dem Entladen bei höheren Temperaturen. Sperber et al. berichten 

von einer starken Instabilität der Lebensdauer von mit SiNx:H beschichteten und gefeuerten 

p-Typ FZ-Si Wafern bei erhöhten Temperaturen und Beleuchtung [225]. Dies wurde unter 

anderem auf die Passivierqualität der Oberfläche zurückgeführt. 

Mit der Bestimmung von τeff kann nicht explizit zwischen Oberflächen- und Volumen-

Rekombination unterschieden werden. Bei FZ-Si ist die Volumenlebensdauer im Vergleich zu 

mc-Si deutlich erhöht, sodass Änderungen der Oberflächenpassivierqualität einen deutlich 

größeren Einfluss auf τeff haben. Auf Basis von 1 Ω cm p-Typ FZ-Si Wafern werden daher Le-
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bensdauerproben gefertigt und der in Abbildung 4.5 gezeigten Prozesssequenz unterzogen. 

Damit soll untersucht werden, ob sich die Qualität der Oberflächenpassivierung während des 

ITPs ändert und die Variation von τeff möglicherweise dadurch beeinflusst wird. In Abbil-

dung 4.13 sind die Zeitentwicklungen von τAH-ai der Lebensdauerproben auf FZ-Si Basis (ge-

strichelte Linie) und mc-Si Basis (durchgezogene Linie) nach dem ITP bei verschiedenen Tem-

peraturen und 2 Sonnen Beleuchtung gezeigt. Die relativ höhere Ausgangslebensdauer der 

FZ-Si Proben gründet in der deutlich besseren Materialqualität im Vergleich zu mc-Si. Die Zei-

tentwicklung der Lebensdauer der FZ-Si Proben weist ebenfalls eine hohe Dynamik auf und 

ähnelt der Zeitentwicklung der mc-Si Proben. So sind auch hier Maxima und Minima zu er-

kennen. Die Geschwindigkeitskonstanten der Degradation und Regeneration bei den entspre-

chenden Temperaturen unterscheiden sich jedoch deutlich von den Zeitkonstanten der mc-Si 

Proben. Bei 130°C tritt das erste Minimum bereits nach etwa 90 s auf (1380 s bei mc-Si) und 

das erste Maximum bei etwa 830 s (4,06·104 s bei mc-Si). Bei 220°C liegt das erste Maximum 

bei etwa 30 s (830 s bei mc-Si). Das zweite Minimum der FZ-Si Probe und der mc-Si Probe 

liegen jedoch zeitlich nahe beieinander. Daher kann vermutet werden, dass τeff der mc-Si 

Proben im Langzeitbereich durch die Oberfläche limitiert wird. Dies wird bei 220°C besonders 

an der in Rot umrandeten Stelle in Abbildung 4.13 deutlich. Die mc-Si Probe zeigt bei Zeiten 

über einer Stunde eine deutliche Steigerung in τeff, kann jedoch die Lebensdauer der FZ-Si 

Probe nicht übertreffen, da hier vermutlich die Oberflächenpassivierung limitiert. Ähnliche 

Stellen bei anderen Temperaturen sind ebenfalls rot umrandet markiert. So scheint die Limi-

tierung bei 130°C im Langzeitbereich ebenfalls durch die Oberfläche verursacht zu sein. Bei 

310°C zeigen mc-Si Proben kein Minimum, sondern ein monotones Wachstum der Lebens-

dauer. Diese wird nach etwa einer Stunde durch die Oberflächenpassivierung limitiert, bevor 

ein exponentieller Zerfall einsetzt. 

 

Die Dynamik der FZ-Si Proben lässt sich nicht allein durch die Oberflächenpassivierungsquali-

tät erklären. Das Auftreten mehrerer Minima bei erhöhten Temperaturen scheint auch auf 

Instabilitäten des FZ-Si Volumens hinzudeuten. Von Grant et al. [228] und Sperber et al. [225, 

 

Abbildung 4.13: Zeitentwicklung der effektiven Le-

bensdauer τAH-ai nach dem ITP bei verschiedenen Tem-

peraturen und 2 Sonnen Beleuchtung bei den Tempe-

raturen 130°C, 220°C und 310°C von Lebensdauerpro-

ben auf FZ-Si Basis (gestrichelte Linie) und mc-Si Basis 

(durchgezogene Linie). 

100 101 102 103 104 105 106
0

100

200

300

400

500

600
 FZ
 mc

2 Sonnen

 130°C
 220°C
 310°C

Ef
f.

 L
eb

en
sd

au
er

 
A

H
-a

i (
µ

s)

Zeit t (s)

1min 1h 1d 1w



102  

226] gibt es Untersuchungen an „as-grown“ FZ-Si Wafern, die ebenfalls auf eine Volumenin-

stabilität hindeuten. 

Für die hier gezeigten Zeitentwicklungen wird daher von zwei getrennt voneinander ablau-

fenden Prozessen ausgegangen. Zum einen scheint es eine Degradation und Regeneration der 

Volumenlebensdauer zu geben, die im Kurzzeitbereich stattfindet, zum anderen weist die 

Oberflächenpassivierung ein ähnliches Verhalten auf, das jedoch mit deutlich längeren Zeit-

konstanten abläuft. Ein Modell, welches dieses Verhalten zu erklären versucht, wird in Ab-

schnitt 4.6 gegeben. 

4.4.5 Betrachtungen und Einfluss der Beleuchtung 

Aus Abschnitt 4.4.2 ist deutlich geworden, dass die Ladungsträgerinjektion während des ITPs 

einen deutlichen Einfluss auf die Lebensdauer hat. Bisherige Betrachtungen der Zeitentwick-

lung der Lebensdauer fanden bei isogenerativen Bedingungen mit der Beleuchtung von 2 Son-

nen statt, da nach den Erkenntnissen aus Abschnitt 4.4.2 dort die größten Änderungen zu 

erwarten sind. In diesem Abschnitt soll der Einfluss der Ladungsträgerinjektion durch Beleuch-

tung bei isothermen Bedingungen untersucht werden. Der Einfluss der Beleuchtung bei 

Raumtemperatur wird ebenfalls untersucht, um den Unterschied von τAH und τAH-ai herauszu-

arbeiten. 

Abbildung 4.14 zeigt die Zeitentwicklungen der Lebensdauer von mc-Si Proben bei verschie-

den starker Beleuchtung während des ITPs und den Temperaturen 130°C, 220°C und 310°C. 

Bei allen Temperaturen wird deutlich, dass die Beleuchtung einen dominanten Einfluss auf die 

Reaktionskinetik hat. Besonders auffällig zeigt sich dies bei tiefen Temperaturen um 130°C in 

Abbildung 4.14 (a). Die nicht beleuchtete Probe4 zeigt innerhalb der ersten Stunde nur eine 

leichte Degradation von τ0 = 148 µs auf τAH-ai(30 min) = 140 µs. Bei etwa einer Stunde scheint 

die Degradation der Oberfläche zunehmend die Zeitentwicklung zu beeinflussen. Bereits eine 

schwache Beleuchtung scheint einen deutlichen Einfluss auf die Reaktionskinetik zu nehmen. 

Die Beleuchtung mit 0,1 Sonnen führt nach wenigen Minuten zu einer erkennbaren Degrada-

tion. Beginnend bei τ0 = 145 µs fällt die Lebensdauer τAH-ai innerhalb einer Minute auf 116 µs. 

Bei 2 Sonnen nimmt die Geschwindigkeit der Degradation nochmals zu. Die Lebensdauer ver-

schlechtert sich innerhalb einer Minute mit anfangs τ0 = 135 µs auf fast die Hälfte mit 

τAH-ai(1 min) = 78 µs. 

                                                      
4
 Obwohl hier von „nicht beleuchteter Probe“ gesprochen wird, wird dennoch von einem gewissen Streulicht 

ausgegangen, für das 10
-5

 Sonnen angenommen werden. 
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Dieser besonders deutliche Unterschied kann die Änderung der Lebensdauern der in Ab-

schnitt 4.4.2 gezeigten Proben nach isochroner Behandlung von 3 min erklären: Nicht be-

leuchtete Proben weisen unterhalb von 250°C innerhalb 3 min keine signifikante Änderung 

auf. 

Dies zeigt sich auch bei den Lebensdauern der bei 220°C behandelten Proben in Abbil-

dung 4.14 (b). Die nicht beleuchtete Probe zeigt eine schwache Degradation von τ0 = 163 µs 

auf τAH-ai(1 min) = 153 µs, die etwas stärker ausfällt als bei der Vergleichsprobe bei 130°C. Die 

schwache Beleuchtung von 0,1 Sonnen führt auch hier zu einer merklichen Degradation von 

τ0 = 152 µs auf τAH-ai(1 min) = 110 µs. Die Kombination aus Volumenregeneration und Ober-

flächendegradation führt zu einem relativ breiten Minimum. Die mit einer Sonne und zwei 

Sonnen beleuchteten Proben verhalten sich ähnlich und erreichen das Minimum bereits in 

weniger als 5 s. Danach setzt mit vergleichbarer Rate die Regeneration ein. Alle Proben schei-

nen ein beleuchtungsunabhängiges Minimum (2. Minimum) bei etwa einer Stunde aufzuwei-

(a) (b) 

  
(c)  

 

Abbildung 4.14: Zeitentwicklung der effektiven Le-

bensdauer τAH-ai nach dem ITP bei verschiedener Be-

leuchtung und den Temperaturen (a) 130°C, (b) 220°C 

und (c) 310°C von Lebensdauerproben auf mc-Si Ba-

sis.  
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sen (siehe Pfeile in Abbildung 4.14). Die Rate der danach einsetzenden Regeneration der stär-

ker beleuchteten Proben ist vergleichbar. Abbildung 4.14 (c) zeigt die generationsabhängige 

Zeitentwicklung bei 310°C. Besonders auffällig ist das Fehlen eines ausgeprägten Minimums 

im Vergleich zu den Proben, welche bei tieferen Temperaturen behandelt wurden. Lediglich 

bei den nicht bis schwach beleuchteten Proben lässt sich eine geringe Degradation innerhalb 

der ersten Minute ausmachen, die die Lebensdauer um weniger als 4 µs reduziert. Bei allen 

Proben findet eine Verbesserung statt, deren Effekt und Geschwindigkeit von der Beleuch-

tung abhängt. Die nicht beleuchteten bis schwach beleuchteten Proben zeigen eine Verbesse-

rung der Lebensdauer von etwa 1,65·τ0 nach etwa 6 h. 

Mit einer Verbesserung von etwa 2,1·τ0 ist die AH bei den mit 1 - 2 Sonnen beleuchteten Pro-

ben deutlich ausgeprägter und erreicht das Maximum bei etwa 100 min deutlich früher. Die 

Beleuchtung von 25 Sonnen wurde mit einer leistungsstarken Halogenlampe aus nächster 

Nähe erreicht. Durch den starken Wärmeeintrag ist nicht mehr von einer stabilen Temperatur 

auszugehen. Während des ITPs in Zeitschritten von 1 min erwärmte sich die Probe langsam 

auf etwa 370°C. Der deutlich stärkere Anstieg der Lebensdauer bei dieser Probe ist also nicht 

ausschließlich auf die Beleuchtungsstärke zurückzuführen. Das Maximum tritt bereits nach 

etwa 1 min auf, die Verbesserung liegt bei 1,8·τ0.  

Nach den Betrachtungen von Abschnitt 4.4.2, unterscheiden sich beleuchtete und nicht be-

leuchtete Proben im Anteil positiv und negativ geladenen Wasserstoffs aufgrund des unter 

Beleuchtung beeinflussten Fermi-Niveaus. Das Auftreten einer Degradation im Kurzzeitbe-

reich scheint mit dem Ladungszustand von H oder mit der Lage des Fermi-Niveaus in Zusam-

menhang zu stehen. 

Die in Abschnitt 4.4.1 eingeführten Probenzustände nach fortschrittlicher Wasserstoffpassi-

vierung und nach Beleuchtung sind mit den Lebensdauern τAH und respektive τAH-ai verknüpft. 

Die unter Beleuchtung bei Raumtemperatur nicht stabile Lebensdauer τAH ist zusammen mit 

der Lebensdauer τAH-ai nach Beleuchtung in Abbildung 4.15 gezeigt. Beispielhaft werden dort 

die Verläufe der Lebensdauern bei 220°C im Dunkeln und unter Beleuchtung von einer Sonne 

gezeigt. Sowohl τAH als auch τAH-ai zeigen eine qualitativ vergleichbare Zeitentwicklung und 

sind eng miteinander verknüpft. Die Differenzlebensdauer τAH-ai - τAH ist in Blau in dem jewei-

ligen Diagramm mit eingezeichnet. Die Lebensdauern der beiden Probenzustände nach fort-

schrittlicher Wasserstoffpassivierung unterscheiden sich im Bereich von 10 - 15 µs. Mit fort-

schreitender Zeit nimmt die Differenzlebensdauer ab und scheint bei der nicht beleuchteten 

Probe in Abbildung 4.15 (a) sogar ins Negative umzuschlagen. 

Verwunderlich ist das Auftreten einer Differenzlebensdauer bei der in Abbildung 4.15 (b) dar-

gestellten Probe. Obwohl die Probe während des ITP beleuchtet wird, scheint dennoch eine 

weitere Änderung durch Beleuchtung bei Raumtemperatur aufzutreten. Ursache könnte der 

Probenzustand sein, der sich nach dem ITP nochmal ändern kann, da die Probe während der 

Abkühlung nicht beleuchtet ist und dadurch beleuchtungsinduzierte Effekte rückgängig ge-

macht werden könnten. 
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Das Auftreten einer Differenzlebensdauer könnte mehrere Gründe haben, die durch Beleuch-

tung bei Raumtemperatur verursacht werden: 

 

 Dissoziation von Eisen-Bor Paaren: Da der Effekt auch bei FZ-Si Wafern auftritt, wer-

den Eisen-Bor Defekte und deren Dissoziation als Ursache für dieses Phänomen aus-

geschlossen [229]. 

 Aufladungseffekt der SiNx:H/Si Grenzfläche: Ähnlich wie der von Lüder beschriebene 

Ladungseffekt durch Beleuchtung einer Al2O3-Schicht [227], wäre eine Umladung der 

Oberflächenzustände an der SiNx:H/Si-Grenzfläche denkbar. Schmidt et al. geben für 

das SiNx:H/Si-System ein mögliches Banddiagramm an [230]. Demnach könnten durch 

Licht angeregte Elektronen aus dem Silizium positiv geladene Defektzustände an der 

Grenzfläche besetzen. Jedoch anders als bei Al2O3 weist SiNx:H eine positive Ladungs-

dichte an der Oberfläche auf, die dadurch reduziert würde. Die durch die positiven La-

dungen entstandene Inversion der Silizium-Bänder verkleinerte sich dann, sodass Ma-

joritäten an der Grenzfläche nicht mehr effektiv zurückgedrängt werden. Gerade bei 

niedrigen Injektionsniveaus 𝑛 < 1015cm-3 würde das zu einer Erhöhung der Rekombi-

nation der Minoritäten führen und die Lebensdauer reduzieren [231]. Eine vergleich-

bare Verbesserung der Lebensdauer nach Beleuchtung wurde auch von Seiffe et al. 

beschrieben [232]. Mit einem Stapelsystem aus SiNx:H/SiOy passivierte FZ-Si Wafer 

zeigen nach Beleuchtung bei Raumtemperatur eine höhere Lebensdauer. Erklärt wird 

dies mit der Tatsache, dass an Grenzflächendefekten gefangene Löcher aus dem Silizi-

um mit Elektronen aus dem Silizium oder der Passivierschicht rekombinieren können. 

Im zweiten Fall führt dies zu einer Erhöhung der Ladungsdichte der Schicht und zu ei-

(a) (b) 

  

Abbildung 4.15: Zeitentwicklung der Lebensdauer nach ITP bei 220°C und (a) ohne Beleuchtung sowie (b) mit 

einer Sonne Beleuchtung. Gezeigt sind die Lebensdauer τAH direkt nach dem ITP und die Lebensdauer τAH-ai nach 

dem ITP und einer zusätzlichen Beleuchtung von 20 s bei Raumtemperatur. Die Differenzlebensdauer τAH-ai - τAH 

ist mit aufgetragen. 
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ner stärker ausgebildeten Inversion, die die Löcher von der Grenzfläche fernhält, wo-

mit die SRH-Rekombination reduziert wird. 

 Neutralisation der Defekte an der Grenzfläche: Die elektrische Deaktivierung der De-

fektzustände an der Grenzfläche könnte durch mobilen Wasserstoff erfolgen. Dieser 

auf der lichtinduzierten Heilung (light induced curing, LIC) basierende Effekt wurde 

von Joos et al. beschrieben [233, 234]. 

 Passivierung von Defekten im Volumen: Denkbar ist auch eine Passivierung von Defek-

ten im Volumen. Im Verlauf der Arbeit wird gezeigt, dass eine Verbesserung der Le-

bensdauer durch Beleuchtung bei Raumtemperatur umso ausgeprägter ist, je heißer 

eine Probe gefeuert wird. Da aber bereits bei niedrigeren Temperaturen um 700°C 

Wasserstoff aus der SiNx:H-Schicht in das Volumen gelangt und der Effekt bei um 

700°C gefeuerten Proben nicht auftritt, scheint eine Defektpassivierung im Volumen 

durch Beleuchtung eher fraglich. 

 Veränderung der Schicht durch Einwirken von Photonen: Da die Verbesserung der Le-

bensdauer unabhängig davon auftritt, welche Seite beleuchtet wird, wird der Effekt 

mehr dem durch Beleuchtung induzierten Ladungsträgerüberschuss als einer direkten 

Einwirkung der Photonen auf die Schicht zugeschrieben. Würden Photonen die Schicht 

verändern und nur eine Seite beleuchtet werden, so sollte die Lebensdauer durch die 

nicht beleuchtete Schicht negativ beeinflusst werden. Da sich die Lebensdauer nach 

einseitiger Beleuchtung im Vergleich zu beidseitiger Beleuchtung aber nicht ändert, 

kann davon ausgegangen werden, dass das Injektionsniveau und nicht Photonen einen 

Einfluss auf die Schichten nimmt. 

 

Im Langzeitbereich scheint sich der lichtinduzierte Effekt der Verbesserung zu minimieren. 

Dies lässt darauf schließen, dass das System einem stabilen Zustand zustrebt, welcher sich 

nicht mehr durch Ladungsträgerinjektion beeinflussen lässt. 

4.5 Degradation und Regeneration der Lebensdauer von solarzellenähnlichen 

mc-Si Proben unter Ladungsträgerinjektion und erhöhten Temperaturen 

Bisherige Ergebnisse zu Untersuchungen der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung an Le-

bensdauerproben aus mc- und FZ-Si Wafern haben eine Variation der effektiven Lebensdauer 

gezeigt. Veränderungen der Lebensdauer auf FZ-Si Basis waren jedoch nicht zu erwarten, so-

dass die dafür zu Grunde liegenden Effekte näher studiert werden müssen. Mit den bisheri-

gen Probenstrukturen kann durch die Bestimmung von τeff nicht explizit auf die Lebensdauern 

der Oberfläche τS und des Volumens τb geschlossen werden. Damit kann nicht bestimmt wer-

den, ob der Effekt alleine auf die Oberfläche, das Wafervolumen oder eine Mischung aus bei-

den zurückzuführen ist. Daher wird mit der Verwendung solarzellenähnlicher Proben ein an-

derer Ansatz verfolgt [202]. Der Unterschied zu den Lebensdauerproben aus den vorherigen 

Abschnitten besteht darin, dass der während des Getterns entstandene Emitter nicht voll-
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ständig entfernt wird, sondern durch einen geeigneten Emitter-Rückätzprozess von 50 Ω/□ 

auf etwa 110 Ω/□ gebracht wird [235]. Mit dieser Probenstruktur wird die Tatsache ausge-

nutzt, dass man die Rekombinationsströme des Emitters bestimmen kann und sich dadurch 

der Einfluss der Oberfläche quantifizieren lässt. Gemäß Gleichung (2.17) kann dadurch auf die 

Volumenlebensdauer geschlossen werden, die gerade bei mc-Si einen limitierenden Faktor 

darstellt. Mit dem Rückätzen des Emitters auf 110 Ω/□ und damit der Reduktion der Sätti-

gungsstromdichte, soll der Einfluss des Emitters auf τeff verkleinert werden. Ein weiterer As-

pekt, der mit dieser Probenstruktur besser beleuchtet werden kann, ist das Verhalten der 

Proben beim Feuern. Untersuchungen von Karzel et al. legen nahe, dass sich die Volumenle-

bensdauer gefeuerter Proben mit Emitter und ohne Emitter unterscheiden [69]. Ergänzend zu 

Abschnitt 4.4 wird die Maximalfeuertemperatur in Werten von 600°C, 720°C, 800°C und 

860°C variiert, um zusätzlich den Einfluss des Feuerns auf die Wasserstoffpassivierung zu un-

tersuchen und damit mehr Informationen über das System zu erhalten. An die Ergebnisse der 

Zeitentwicklung der Lebensdauern solarzellenähnlicher Proben schließt sich die Berechnung 

der Volumenlebensdauer aus den Daten mit Hilfe eines Modells von Kimmerle et al. an [236]. 

4.5.1 Einfluss der Peak-Feuertemperatur 

In diesem Abschnitt wird auf den Einfluss der Peak-Feuertemperatur auf einerseits die theo-

retisch berechnete Menge freigesetzten Wasserstoffs aus der N-H Bindung und andererseits 

auf die Stabilität der Lebensdauer eingegangen. Für die Untersuchung des Einflusses auf die 

Lebensdauerstabilität werden τaf und τ0 verglichen. In Abbildung 4.16 sind beispielhaft zwei 

Temperatur-Zeit Feuerprofile mit einer Maximaltemperatur von Tpeak = (600±10)°C und 

Tpeak = (800±10)°C gezeigt, welche auf einem 156156 mm2 großen mc-Si Wafer mit beidseiti-

ger SiNx:H-Schicht an drei verschiedenen Stellen gemessen wurde. Die Temperatur der ein-

zelnen Heizzonen ist im Diagramm mit angegeben, die Soll-Temperatur Tset wird angepasst, 

um die erwünschte Maximaltemperatur Tpeak bei einer Bandgeschwindigkeit von 

6000 mm/min zu erreichen. 

 

 

Abbildung 4.16: Gemessene Temperatur auf einem 

156156 mm
2
 großen mc-Si Wafer mit 75 nm SiNx:H-

Beschichtung während eines Feuerprozesses mit 

einer Bandgeschwindigkeit von 6000 mm min
-1

. Die 

Temperatur Tset der letzten Heizzonen wurde ange-

passt, um die gewünschte Maximalfeuertemperatur 

Tpeak zu erreichen. Zusätzlich gezeigt ist die berechne-

te relative IR-Absorption der N-H Bindung. 
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Der Temperaturanstieg im Anfangsbereich bis etwa 500°C ist für beide Profile vergleichbar. 

Bedingt durch die Temperatur der letzten beiden Heizzonen (Tset) wird die gewünschte 

Maximaltemperatur erreicht, auf die eine rasche Abkühlung folgt. 

In Blau ist die berechnete relative IR-Absorption der N-H Bindung mit dem zu Grunde liegen-

den Feuerprofil als Maß für die Freisetzung von Wasserstoff aus der Schicht gezeigt. Eine hö-

here Maximaltemperatur führt demnach zu einer erhöhten Freisetzung von Wasserstoff. Auf 

die Berechnung und das zugrunde liegende Modell wird im Folgenden genauer eingegangen. 

 

Über die IR-Absorptionsspektren der Streckschwingung bei etwa 2160 cm-1 für Si-H Bindun-

gen und bei etwa 3350 cm-1 für N-H Bindungen mittels FTIR-Messungen kann auf den Was-

serstoffgehalt der SiNx:H-Schicht geschlossen werden [237]. Die thermische Dissoziierung der 

Si-H und N-H Bindungen wurde unter anderem von Maeda et al. im Temperaturbereich von 

400 bis 600°C [105] und von Boehme und Lucovsky im Temperaturbereich von 500 bis 

1000°C [106] untersucht. Die Daten der daraus entstandenen Absorptions-Zeit Profile 𝐴(𝑡, 𝑇) 

bei konstanten Temperaturen werden mit einem empirischen Modell gemäß Gleichung (4.6) 

mit dem Fitparameter 𝑘 angepasst. Die Startbedingungen werden mit angegeben: 

 
𝐴(𝑡, 𝑇) = (𝑡 + 𝑡0)

−𝑘(𝑇) = exp{−𝑘(𝑇)ln (𝑡 + 𝑡0)}  

𝐴(0, 𝑇) = 1, 𝑡0 = 1. 
(4.6) 

Für die Berechnungen wie in Abbildung 4.16 gezeigt, werden die Daten von Boehme und Lu-

covsky gewählt, da sie den relevanten Temperaturbereich für den Feuerprozess umschließen. 

Damit lassen sich nun zu den gegebenen konstanten Temperaturen 𝑇 die Reaktionsgeschwin-

digkeiten 𝑘(𝑇) bestimmen. Die Genauigkeit der Anpassung für 𝑘(𝑇) mit diesem Modell liegt 

bei χ2 < 0,002 für jede Temperatur. Für den Temperaturbereich T < 700°C ergeben sich die 

Werte ln(𝑘) = -2090·𝑇−1 + 0,54 und für T > 700°C die Werte ln(𝑘) = -4048·𝑇−1 + 3,30. 

Mit der Unterteilung von 𝑘 in Temperaturbereiche soll der Tatsache Rechnung getragen wer-

den, dass bei höheren Temperaturen zusätzliche Reaktionen ablaufen können, die bei niedri-

geren Temperaturen nicht aktiviert werden [106]. Da sich die Reaktionsgeschwindigkeit ex-

ponentiell mit der Temperatur vergrößert, ist die Freisetzung von Wasserstoff bei Temperatu-

ren um 800°C ungleich größer als bei 600°C. Für das zeitlich nicht konstante Temperaturprofil 

während des Feuerns wird eine zeitliche Entwicklung der Gleichung (4.6) benötigt: 

 𝑁(𝑡 + 𝑑𝑡) = 𝑁(𝑡) + 𝑁̇(𝑡)𝑑𝑡                mit (𝑡 + 𝑡0) = 𝑁−
1

𝑘 (4.7) 

Wird die Änderung von 𝑘 mit der Zeit als klein erachtet, so kann 𝑁̇(𝑡) genähert werden mit 

 𝑁̇(𝑡) = −𝑘𝑁1+
1
𝑘 (4.8) 

Mit der Eingabe des Feuerprofils lässt sich somit die in Abbildung 4.16 (a) gezeigte relative 

N-H IR Absorption berechnen und damit auf die Wasserstofffreisetzung schließen. Das empiri-
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sche Modell erfasst experimentelle Messdaten von Boehme und Lucovsky und basiert nicht 

auf einer Herleitung tatsächlich stattfindender Reaktionen, weshalb der in Gleichung (4.6) 

gezeigte Ansatz lediglich eine mathematische Beschreibung der Messdaten wiedergibt und 

daraus ein effektives 𝑘(𝑇) bestimmt wird. Andererseits kann ein auf der Herleitung von Reak-

tionsgleichungen basierender Ansatz zu einfach gewählt sein, da nicht alle möglichen Reakti-

onen in Betracht gezogen werden können, die während des Feuerns ablaufen. 

Zwar zeigen die Berechnungen in dieser Arbeit bereits eine H-Freisetzung aus der N-H Bin-

dung bei Feuertemperaturen von 600°C (siehe Abbildung 4.16 (a)), jedoch konnte von Wil-

king et al. auf vergleichbaren Schichten mit vergleichbarem Feuerprofil bei 600°C keine signi-

fikante H-Freisetzung gemessen werden [108]. Das kann einerseits darauf zurückzuführen 

sein, dass der Modellansatz zu einfach gewählt ist und andererseits darauf, dass die hier ver-

wendeten Schichten chemisch von den Schichten abweichen, die Boehme und Lucovsky ver-

wendeten. Mit den Daten von Wilking et al. und den hier vorgestellten Berechnungen kann 

davon ausgegangen werden, dass höhere Feuertemperaturen zu einer fortschrittlichen H-

Freisetzung aus der Schicht führen. Damit wird jedoch keine Aussage gemacht, ob der freige-

setzte Wasserstoff auch tatsächlich ins Si-Volumen diffundiert und sich dort verteilt. Untersu-

chungen von Sheoran et al. [103, 104], Stavola et al. [102] und Hahn et al. [238] legen 

allerdings nahe, dass durch den Feuerprozess mit den hier verwendeten 

Maximaltemperaturen Wasserstoff durch das gesamte Si-Volumen diffundiert. 

Ein indirekter Zugang zur im Volumen befindlichen Menge an Wasserstoff kann über die Be-

stimmung der Lebensdauer erhalten werden [239]. In Abbildung 4.17 ist der Boxplot mit 

Standardabweichung und die angepasste Normalverteilung der effektiven Lebensdauern der 

mc-Si Proben mit beidseitigem Emitter und SiNx:H-Schicht nach dem Feuern bei verschiede-

nen Maximalfeuertemperaturen vor (τaf) und nach (τ0) einer Beleuchtung bei Raumtempera-

tur gezeigt. Im Vergleich zu den Lebensdauerproben ohne Emitter, ist τ0 deutlich reduziert, 

was auf ein erhöhtes 𝑆eff, bedingt durch den Emitter, zurückzuführen ist. 

 

 

Abbildung 4.17: Boxplot mit Standardabweichung der 

effektiven Lebensdauer von mc-Si Proben mit beid-

seitigem Emitter und SiNx:H-Schicht nach dem Feuern 

bei verschiedenen Maximalfeuertemperaturen vor 

(τaf) und nach (τ0) einer Beleuchtung bei Raumtem-

peratur. 
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Abhängig von der Maximalfeuertemperatur ist ein deutlicher Trend von τaf und τ0 zu erken-

nen. τaf verbessert sich im Mittel von 39 µs bei Tpeak = 600°C, über 69 µs bei Tpeak = 730°C auf 

103 µs bei Tpeak = 800°C. Bei Tpeak = 870°C verschlechtert sich τaf auf 92 µs. Ein vergleichbares 

Bild zeigt sich für τ0. Beginnend bei 39 µs bei Tpeak = 600°C, verbessert sich τ0 über 71 µs bei 

Tpeak = 730°C auf 109 µs bei Tpeak = 800°C. Eine leichte Verschlechterung tritt ebenfalls bei 

Tpeak = 870°C mit τ0 = 105 µs auf. Bei Temperaturen um 860°C könnte die Depassivierung von 

Defekten der Passivierung durch Wasserstoff überwiegen. Theoretisch wird bei höheren 

Temperaturen mehr Wasserstoff aus der SiNx:H-Schicht freigesetzt, jedoch kann daraus nicht 

auf die Passiviereffizienz geschlossen werden. Denkbar ist auch eine Aktivierung von Defekten 

oder eine Freisetzung von Verunreinigungen aus den Korngrenzen heraus, welche erst bei 

höheren Temperaturen stattfindet. Dies könnte sich auch in der Zunahme der Breite der 

Normalverteilung der Lebensdauern mit der Feuertemperatur zeigen. Insgesamt wird 

dadurch die Maximalfeuertemperatur von 800°C als im Bereich des Optimums liegend bestä-

tigt. 

Ein weiterer auffälliger Aspekt zeigt sich in der Differenzlebensdauer τ = τ0 - τaf, welche für 

steigende Feuertemperaturen zunimmt. Während τ = 0 µs bei Tpeak = 600°C gilt, vergrößert 

sich die Differenz zunehmend auf τ = 13µs bei Tpeak = 870°C. Dies kann mit der H-Freisetzung 

aus der Schicht, der Eindiffusion von H in das Si-Volumen und dem auf H basierenden LIC-

Effekt in Verbindung gebracht werden. Zwar zeigen die Berechnungen in dieser Arbeit bereits 

eine H-Freisetzung aus der N-H Bindung schon bei Feuertemperaturen von 600°C (siehe Ab-

bildung 4.16), jedoch konnte von Wilking et al. auf vergleichbaren Schichten mit vergleichba-

rem Feuerprofil bei 600°C keine signifikante H-Freisetzung gemessen werden [108]. 

Daher sollte bei diesen Proben auch kein LIC-Effekt auftreten. Mit zunehmender Temperatur 

wird mehr H freigesetzt und kann rascher in das Si-Volumen diffundieren. Ein auf der Kon-

zentration von H basierender Effekt sollte daher eine Zunahme erfahren. Die bereits in Ab-

schnitt 4.4.5 erläuterten Ursachen für eine Differenzlebensdauer scheinen daher eng mit der 

Anwesenheit von Wasserstoff verknüpft zu sein. 

Im folgenden Abschnitt wird auf die Zeitentwicklung der Lebensdauer der solarzellenähnli-

chen Proben bei erhöhten Temperaturen unter Beleuchtung eingegangen. 

4.5.2 Zeitentwicklung der Lebensdauer bei isogenerativen Bedingungen 

In diesem Abschnitt wird die Untersuchung von Abschnitt 4.4.3 auf solarzellenähnlichen Pro-

ben wiederholt. Als zusätzlicher Parameter wird die Maximaltemperatur Tpeak des Feuerns mit 

einbezogen. In Abbildung 4.18 sind beispielhaft die Zeitentwicklungen der Lebensdauern ver-

schiedener mc-Si Proben gezeigt, welche bei verschiedenen Maximaltemperaturen gefeuert 

wurden. Die Proben wurden unter isogenerativen Bedingungen von zwei Sonnen bei 220°C 

und 310°C behandelt. Da die Proben nach dem Feuern unterschiedliche Ausgangslebensdau-

ern τ0 haben, wird für die Darstellung die auf τ0 normierte relative effektive Lebensdauer 
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τAH-ai / τ0 verwendet. Die Durchschnittswerte von τ0 können aus Abbildung 4.17 entnommen 

werden. 

In Abbildung 4.18 (a) zeigt sich keine erkennbare Dynamik für die bei Tpeak = 600°C gefeuerte 

Probe während des ITPs bei 220°C. Die Lebensdauer ändert sich unmerklich und nimmt für 

lange Zeiträume ab. Für die bei Tpeak = 720°C gefeuerte Probe zeigt sich ein ähnliches Bild mit 

einem leichten Anstieg von τAH-ai im Langzeitbereich. Lediglich die bei Tpeak = 800°C und 870°C 

gefeuerten Proben zeigen eine deutliche Variation der Lebensdauer. Die Zeitentwicklung zeigt 

Ähnlichkeiten zu den Daten der Lebensdauerproben, welche in Abschnitt 4.4.3 diskutiert 

wurden. Auch hier wird ein erstes Minimum bereits unterhalb von 10 s erreicht und eine an-

schließende Verbesserung auf die Ausgangslebensdauer zurück unterhalb knapp einer Stun-

de. Die Zeitkonstanten scheinen nicht von der Feuertemperatur abzuhängen, da die Dynamik 

der beiden heiß gefeuerten Proben vergleichbar ist. Jedoch scheint die Ausprägung der Dy-

namik von der Feuertemperatur beeinflusst zu sein. Während kälter gefeuerte Proben keine 

erkennbare Variation zeigen, nimmt die Amplitude mit zunehmender Feuertemperatur zu. Im 

Langzeitbereich scheinen die Lebensdauer der solarzellenähnlichen Proben auf etwa 1,4·τ0 

beschränkt zu sein und nicht die über zweifache Verbesserung der Lebensdauerproben ohne 

Emitter zu zeigen. Ursache ist vermutlich die durch die Anwesenheit des Emitters bedingte 

Limitierung durch die Oberfläche. In Abbildung 4.18 (b) ist die Zeitentwicklung während des 

ITPs bei 310°C gezeigt. Ähnlich wie bei den Lebensdauerproben ohne Emitter ist bei 310°C 

kein erstes Minimum zu erkennen. Die bei Tpeak = 600°C gefeuerte Probe zeigt keine Dynamik, 

sondern einen leichten Zerfall der Lebensdauer, was bereits bei 220°C zu erkennen war. 

 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 4.18: Zeitentwicklung der relativen effektiven Lebensdauer τAH-ai / τ0 bei (a) 220°C und (b) 310°C unter 

zwei Sonnen Beleuchtung von bei verschiedenen Maximaltemperaturen gefeuerten mc-Si Proben mit Emitter. 

Kälter gefeuerte Proben weisen eine geringere Dynamik als heißer gefeuerte Proben auf. 
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Auch hier scheint die Amplitude der Dynamik an die Feuertemperatur gekoppelt zu sein. Eine 

Verbesserung über 1,4·τ0 scheint auch bei 310°C aus den bereits genannten Gründen nicht 

möglich zu sein. Da nach Wilking et al. bei Feuertemperaturen um 600°C keine signifikante 

Freisetzung von H aus der SiNx:H-Schicht stattfindet [108], lässt dies den Schluss zu, dass das 

Auftreten einer Dynamik an die Anwesenheit von Wasserstoff in Silizium gekoppelt ist. Eine 

weitere Möglichkeit könnte darin bestehen, dass lebensdauerschädliche Defekte durch zu 

kaltes Feuern nicht aktiviert werden. Das Auftreten einer Dynamik während des ITPs scheint 

eng mit der im vorherigen Abschnitt diskutierten Differenzlebensdauer τ = τ0 - τaf verknüpft 

zu sein. Auch dort wurde Wasserstoff als Ursache vermutet. 

Die Struktur der solarzellenähnlichen Proben erlaubt durch die Anwesenheit eines Emitters 

die Bestimmung der Sättigungsstromdichte 𝑗0, womit gemäß Gleichung (2.17) auf die Volu-

menlebensdauer τb geschlossen werden kann. Für die Parametrisierung und die Berechnung 

von τb wird auf das Modell von Kimmerle et al. [236] zurückgegriffen. Dabei wird j0 im Bereich 

hoher Injektion bestimmt und damit, zusammen mit der berechenbaren Auger-Lebensdauer, 

die Volumenlebensdauer extrapoliert. 

Wegen der geringen Ausgangslebensdauer τ0 der bei Tpeak = 600°C gefeuerten Proben, wird 

kein ausreichend hohes Injektionsniveau bei der QSSPC-Messung erreicht. Daher ist die Be-

stimmung von j0 für diese Proben nicht möglich. 

Für die jeweils heißer gefeuerten Proben ist die Anwendung des Modells jedoch möglich und 

die daraus berechnete Zeitentwicklung von τb während des ITP bei 220°C und 310°C ist in 

Abbildung 4.19 dargestellt. Das erste Minimum, welches bei den heißer gefeuerten Proben in 

Abbildung 4.19 (a) zu erkennen ist, ist vergleichbar mit dem Minimum, was schon bei den 

Lebensdauerproben ohne Emitter beobachtet wurde. 

  

Abbildung 4.19: Zeitentwicklung der Volumenlebensdauer τb bei (a) 220°C und (b) 310°C unter zwei Sonnen 

Beleuchtung von bei verschiedenen Maximaltemperaturen gefeuerten mc-Si Proben mit Emitter. Die Volumen-

lebensdauer wird unter Bestimmung von j0 aus der effektiven Lebensdauer berechnet mit dem Modell von 

Kimmerle et al. [236]. 
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Demnach scheint die Reduzierung der Lebensdauer auf eine Limitierung durch das Volumen 

und nicht durch die Oberfläche hervorgerufen zu sein. Nach Durchschreiten des Minimums 

erfolgt ein stetiger Anstieg von τb bis in den Bereich von (1,8 - 3,1)·τ0. Die Volumenlebens-

dauer der bei Tpeak = 730°C gefeuerten Proben zeigt bei beiden Temperaturen des ITPs keine 

ausgeprägte Dynamik, was auf das Fehlen einer ausreichenden Menge Wasserstoffs im Volu-

men zurückzuführen sein kann. Die in Abbildung 4.19 (b) gezeigte Zeitentwicklung während 

des ITPs bei 310°C ist durch eine stetige Verbesserung von τb bis in den Bereich hin zu 3,1·τ0 

bestimmt und ähnelt der Verbesserung der Lebensdauerproben ohne Emitter. Hier scheint 

die Verbesserung ebenfalls durch das Volumen und nicht durch die Oberfläche bedingt zu 

sein. Der finale Abfall, welcher bei den Lebensdauerproben während des ITPs bei 310°C be-

reits nach etwa einer Stunde zu beobachten ist, zeigt sich nicht in τb. Das könnte ein Hinweis 

darauf sein, dass der finale Abfall durch eine Degradation der Oberfläche bedingt ist. 

Mit den Erkenntnissen dieses und der vorangegangenen Abschnitte soll im Folgenden ein 

Modell hergeleitet werden, mit dem die Zeitentwicklung erklärt werden kann. 

4.6 Diskussion und Modell der Zeitentwicklung der Lebensdauer 

In diesem Abschnitt werden die bisherigen Beobachtungen zusammengefasst, diskutiert und 

mit einem hypothetischen Modell erklärt. Die Grundlage für dieses Modell bildet die Annah-

me, dass atomarer Wasserstoff und dessen Ladungszustand in Silizium für die Defektpassivie-

rung eine elementare Rolle einnehmen. Bereits an dieser Stelle sei gesagt, dass das Modell 

keinesfalls vollständig ist und weitere Untersuchungen nötig sind, um die verschiedenen As-

pekte zu bestätigen oder zu widerlegen. Die Variation der Lebensdauer wird sowohl der Än-

derung der Volumenlebensdauer, als auch der Änderung der Passivierqualität der Oberfläche 

zugeschrieben. Dies wird anhand von unterstützenden Experimenten und den bereits disku-

tierten Ergebnissen verifiziert werden. Die anfangs beobachtete Degradation und Regenerati-

on bei der Zeitentwicklung ist mit der Limitierung der Lebensdauer durch das Volumen ver-

knüpft. Veränderungen im Langzeitbereich scheinen durch Änderungen der Passivierqualität 

der Oberfläche hervorgerufen zu sein. 

4.6.1 Bisherige Beobachtungen 

In Abbildung 4.20 ist stellvertretend die Zeitentwicklung von τeff einer Probe gezeigt, welche 

einem ITP bei 190°C unter zwei Sonnen Beleuchtung unterzogen wird. Bei dieser Temperatur 

werden verschiedene Ereignisse beobachtet, die mit römischen Ziffern in der Abbildung ge-

kennzeichnet sind. 

Unter Beleuchtung findet eine Degradation und darauf folgende Regeneration des Volumens 

statt, die zu einem ersten Minimum (I) führt. Die durch die Regeneration des Volumens an-

steigende effektive Lebensdauer wird durch eine Degradation der Passivierqualität der Ober-

fläche limitiert, wodurch ein erstes lokales Maximum (II) entsteht. 
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Abbildung 4.20: Zeitentwicklung von τeff einer mc-Si 

Probe bei 190°C unter zwei Sonnen Beleuchtung, bei-

spielhaft gezeigt für die Erklärung des Modells. Das 

erste Minimum (I) wird einer Degradation und Regene-

ration des Volumens zugeschrieben. Das erste Maxi-

mum (II) entsteht durch die Limitierung der degradie-

renden Oberfläche. Das zweite Minimum (III) entsteht 

durch die Regeneration der Oberfläche bis schließlich 

bei (IV) ein finaler exponentieller Abfall einsetzt. 

 

Die Degradation der Oberfläche verläuft deutlich langsamer, als die des Volumens und macht 

sich daher erst im Langzeitbereich bemerkbar. Am zweiten lokalen Minimum (III) überwiegt 

die Regeneration der Oberfläche und die effektive Lebensdauer steigt bis zu dem zweiten 

Maximum (IV) an. Darauf folgt ein finaler Abfall, der wahrscheinlich wieder der Oberfläche 

zugeschrieben werden kann. Bisher wurde keine weitere Abweichung vom finalen Abfall beo-

bachtet, was auf eine irreversible Degradation des Probensystems schließen lässt. 

Weitere Beobachtungen aus vorangegangenen Abschnitten werden der Übersichtlichkeit we-

gen hier zusammengefasst: 

 

 Das Minimum (I) wird nur bei beleuchteten Proben beobachtet und ist mit zuneh-

mend starker Beleuchtung ausgeprägter. 

 Unabhängig von der Beleuchtung ist das Auftreten des Minimums (I) abhängig von der 

Feuertemperatur. Nur genügend heiß gefeuerte Proben zeigen eine Degradation, die 

umso ausgeprägter ist, je heißer die Probe gefeuert wurde. Ob die Maximaltempera-

tur oder die Abkühlrate entscheidend ist, ist auf Grundlage der Daten nicht zu klären. 

 Die Geschwindigkeit der Degradation und Regeneration des Volumens während des 

ITP ist sowohl temperatur- als auch injektionsabhängig. 

 Bei Temperaturen größer als etwa 280°C wird kein Minimum (I) mehr beobachtet. 

 Das Minimum (III) tritt unabhängig von der Beleuchtungsstärke auf. 

 Die Geschwindigkeit der Degradation und Regeneration der Oberfläche während des 

ITP scheint nur von der Temperatur abhängig zu sein. 

 Der finale Abfall (IV) scheint durch eine irreversible Degradation der Oberflächenpas-

sivierung oder des Volumens bedingt zu sein. 

 

In den folgenden Abschnitten wird auf die verschiedenen Beobachtungen genauer eingegan-

gen. 
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4.6.2 Volumendegradation und Regeneration von mc-Si 

Vor Kurzem gemachte Beobachtungen an mc-Si PERC Solarzellen zeigten eine starke lichtin-

duzierte Degradation (light induced degradation, LID oder light and elevated temperature 

induced degradation, LeTID) von 𝑉oc bei erhöhten Temperaturen [240–242]. Die Gründe für 

LID bei mc-Si PERC Solarzellen sind bisher ungeklärt und könnten auf den gleichen Ursachen 

beruhen, welche für die Degradation der mc-Si Wafer verantwortlich sind, die in dieser Arbeit 

untersucht werden. Die Bildung des BO-Komplexes oder die Auflösung von Eisen-Bor Paaren 

kann aber als alleinige Ursache ausgeschlossen werden [240–242]. 

Fertig et al. machen eine Wechselwirkung zwischen der rückseitigen Passivierung der PERC 

Solarzelle und dem Wafervolumen für LID verantwortlich, statt die Ursache nur im Wafervo-

lumen zu sehen [241]. Da LID jedoch auch an Lebensdauerproben auftritt, welche in dieser 

Arbeit untersucht werden, wird eine Wechselwirkung als einzige Ursache ausgeschlossen. 

Bredemeier et al. beobachten bei mc-Si unter erhöhten Temperaturen und Beleuchtung ein 

ähnliches Verhalten der Lebensdauer. Als Ursache werden sogenannte Nanometallpräzipitate 

in Betracht gezogen, welche sich während eines Feuerschrittes ausreichend hoher Tempera-

turen auflösen. Die Komplexbildung und -auflösung mit anderen nicht-metallischen Verunrei-

nigungen, wie Oi, Cs, N2 oder H und die Diffusion der Metallatome an die Waferoberfläche 

führen dann zu der beobachteten Zeitentwicklung [243]. 

Von Nakayashiki et al. werden als Ursache ein metastabiler punktdefektartiger Komplex aus 

Wasserstoff und einem donatorartigem Defekt mit einer tiefen Störstelle in der Bandlücke 

gesehen [244]. Als weitere Ursache vermuten sie die Konfigurationsänderung eines punktde-

fektartigen Komplexes, der eine schnell diffundierende Verunreinigung (z.B. Kupfer) enthält. 

 

Um herauszufinden, ob die beobachtete erste Degradation dem Volumen oder der Oberflä-

che zugeschrieben werden kann, wird bei einer degradierten Probe im Minimum (I) die 

SiNx:H-Schicht durch eine nasschemische Passivierung ersetzt. Dazu wird eine mc-Si Probe 

einem ITP bei 90°C und einer Sonne Beleuchtung unterzogen. Die Messung von τeff wird in 

situ bei 90°C durchgeführt und ist in Abbildung 4.21 (a) gezeigt. An bestimmten Punkten wird 

die Lebensdauermessung bei Raumtemperatur wiederholt, wobei die Werte aus bereits ge-

nannten Gründen von den bei 90°C bestimmten Werten abweichen (siehe Abbildung 4.8). 

Nach etwa einem Tag scheint die Degradation einem Limit zuzustreben und die ITP Behand-

lung wird beendet. Die SiNx:H-Schicht wird in einer HF-Lösung entfernt, die Probe in einer 

Piranha-Lösung gereinigt und anschließend mittels einer Jod-Ethanol Lösung nasschemisch 

passiviert [245]. 
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Mit einer nasschemischen Passivierung wird, im Vergleich zu anderen Passiviermethoden, nur 

ein geringes thermisches Budget der Probe beaufschlagt, sodass der Einfluss von Temperatur 

auf das Volumen gering gehalten werden kann. Aus Abbildung 4.21 (a) wird ersichtlich, dass 

τeff der Probe mit nasschemischer Passivierung zwar einen leicht höheren Wert als mit 

SiNx:H-Passivierung aufweist, jedoch wird der ursprüngliche Wert τ0 = 143 µs nicht mehr er-

reicht. Dies lässt auf eine starke Degradation des Volumens und eine im Vergleich langsamere 

Degradation der Oberflächenpassivierung schließen. Zuschlag et al. beobachten vergleichbare 

Ergebnisse bei degradierten mc-Si Proben [246]. 

Die Vermutung, dass das erste Minimum hauptsächlich dem Volumen zugeschrieben werden 

kann, wird von Sperber et al. durch Untersuchungen an B-dotiertem und gefeuertem FZ-Si 

Wafern mit SiNx:H-Passivierung ebenfalls aufgestellt. Auch hier konnte keine Verbesserung 

der effektiven Lebensdauer durch nasschemische Passivierung einer degradierten Probe ge-

zeigt werden [225]. Nakayashiki et al. sehen bei mc-Si eine starke Beteiligung des Volumens 

an LID. Degradierte mc-Si Wafer zeigten nach dem Entfernen der dielektrischen Schichten 

und des Emitters keine Verbesserung der Lebensdauer durch eine nasschemische Passivie-

rung [244]. 

 

In Abbildung 4.21 (b) ist die Zeitentwicklung von τeff einer Probe bei Raumtemperatur und 

einer Sonne Beleuchtung gezeigt. Naturgemäß unterscheiden sich mit Ausnahme des ersten 

Messpunktes τAH und τAH-ai hier nicht voneinander. In den ersten Minuten ist eine Verbesse-

rung der Lebensdauer zu sehen, wofür mögliche Gründe in Abschnitt 4.4.5 genannt wurden. 

(a) (b) 

  

Abbildung 4.21: (a) Zeitentwicklung von τAH-ai einer Probe während des ITP bei 90°C und einer Sonne Beleuch-

tung. Die Lebensdauer wird in situ bei 90°C gemessen. Eine nasschemische Passivierung bestätigt die Degradati-

on des Volumens. (b) Zeitentwicklung von τAH und  τAH-ai einer Probe bei Raumtemperatur unter einer Sonne 

Beleuchtung. Nach anfänglicher Verbesserung der Lebensdauer setzt eine Degradation ein, die nach 3 Monaten 

Dunkellagerung weiterhin besteht. 
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Daraufhin wird eine langsame Degradation bemerkbar, die nach etwa 9 Tagen nicht weiter 

verfolgt wird. Eine erneute Messung nach einer drei monatigen Dunkellagerung der Probe 

bestätigt die Degradation. Für eine Degradation der Proben wird offenbar keine erhöhte 

Temperatur benötigt. Auch wenn eine Erhöhung der Temperatur zu einer schnelleren Degra-

dation führt (siehe Abbildung 4.11), wird der in der Literatur teilweise gebräuchliche Begriff 

LeTID hier nicht verwendet. 

 

Denkbare Ursache für die Degradation unter Beleuchtung könnte die Umlagerung von H im 

Silizium-Gitter sein: 

Die energetisch günstigste Lage für H+ und H0 im Silizium-Gitter befindet sich in der Mitte der 

Bindung zweier Si-Atome (bond centered, BC) [95, 97], die in Abbildung 4.22 verdeutlicht 

wird. Die energetisch günstigste Position im Si-Gitter für H- befindet sich jedoch bei der anti-

bindenen Position (anti bonding, AB) und der tedrahedralen interstitiellen Position (Td). Diese 

Konfiguration gilt auch, wenn ein Silizium-Atom im Falle von p-Typ Silizium durch ein Bor 

Atom ersetzt ist. Nach dem Feuern kühlt die Probe im Dunkeln ab und Wasserstoff liegt 

dominant in der postitiv geladenen Spezies H+ vor (siehe Abbildung 4.9). Während der 

Abkühlung lagert sich H+ in der stabilen BC Position, insbesondere auch bei Bor, an und das 

System strebt einem Gleichgewichtszustand entgegen. 

Wird die Probe nach dem Feuern einer erhöhten Temperatur ausgesetzt und nicht 

beleuchtet, so ändert sich nichts am Gleichgewichtszustand der Probe, da H+ weiterhin 

dominant ist. Daher ist bei nicht beleuchteten Proben keine Degradation zu bemerken. 

Durch Beleuchtung insbesondere im Temperaturbereich unterhalb 250°C wird H- zur 

dominanten Spezies (siehe Abbildung 4.9), und die Probe wird schlagartig in einen Nicht-

Gleichgewichtszustand versetzt. Aufgrund der Ladungsänderung könnte sich H- aus der nun 

instabilen BC Position lösen und in die stabile AB bzw. Td Position umlagern, was dann zu einer 

Reduzierung der Lebensdauer führt. 

 

 

Abbildung 4.22: Verschiedene stabile Positionen von 

Wasserstoff im Silizium-Gitter: „Bond center“ Position 

(BC), Anti-Bindende Position (AB) und tedrahedrale 

interstitielle Position (Td). H
+
 und H

0
 sind bei BC stabil, 

H
-
 liegt stabil bei AB und Td, H2 kann sich bei Td bilden. 

(Abbildung nach Pearton et al. (S.19 [247]). 
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Ähnliche Beobachtungen einer Licht-induzierten Aktivierung von Phosphor-Wasserstoff-

Paaren in Silizium wurden von Seager et al. gemacht [248]. Theoretische Berechnungen dazu 

wurden von Estreicher durchgeführt und zeigten einen bistabilen Zustand, bei dem H einfach 

um das beteiligte Si Atom rotiert (BC und AB Position) und so die neutrale (H-Si···P)0 zur gela-

denen Konfiguration (Si-H···P)+ geändert wird. Die Rückreaktion findet jedoch nicht spontan 

statt, sondern bedarf einer Aktivierungsenergie, was mit einer langsamen Rückreaktionsrate 

in Verbindung steht [248]. 

Bei zunehmend höheren Temperaturen nimmt die durch Beleuchtung erzwungene Dominanz 

von H- ab. Oberhalb von etwa 300°C und 2 Sonnen Beleuchtung liegt nach Abbildung 4.9 der 

Anteil von H- bei weniger als 1%. Dies ist konsistent mit der Beobachtung, dass ab etwa 300°C 

unter Beleuchtung keine Degradation zu beobachten ist. 

Dass eine Regeneration bei den gleichen Bedingungen einsetzt, bei denen die Degradation 

stattfindet, kann allein mit einer Umlagerung von H nicht erklärt werden. Die Anlagerung 

zusätzlichen Wasserstoffs an den durch die Degradation entstandenen Defekt könnte zu einer 

Regeneration führen. Der dafür notwendige Überschuss an H könnte aus B-H Bindungen im 

Volumen stammen, die sich bei erhöhten Temperaturen auflösen können oder von an 

Fehlstellen angelagerten H-Präzipitaten freigesetzt werden. Möglich wäre auch ein 

Nachströmen von H aus der oberflächennahen Region. 

 

Die Defektbildung und -auflösung kann durch folgende Gleichungen beschrieben 

werden S.123 [249]: 

 

 

(Si-Si)strained+SiDB+(Si-H)+H ⇄(Si-Si)strained+2(Si-H) 

 

(Si-Si)strained+H⇄(Si-H)+SiDB 

 

Si-H ⇄SiDB+H 

(4.9) 

 

Mit „DB“ werden offene Silizium-Bindungen, sogenannte dangling bonds, gekennzeichnet und 

der Index „strained“ kennzeichnet unter Spannung stehende Si-Si Bindungen. 

 

In Abbildung 4.23 ist die Zeitentwicklung der effektiven Lebensdauer einer Probe unter wech-

selnden Bedingungen des ITPs von 160°C und 310°C unter 2 Sonnen Beleuchtung gezeigt. Die 

Degradation bei 160°C lässt sich nach jedem Temperschritt bei 310°C wiederholen. Daraus ist 

ersichtlich, dass es sich bei der zur Degradation führenden Ursache um einen metastabilen 

Defekt handeln muss. Eine Umlagerung von H in die ursprüngliche BC Position bei Temperatu-

ren um 310°C führt zu einer vollständigen Erholung der Lebensdauer. Die durch Estreicher 

postulierte Aktivierungsenergie für die Rückreaktion kann durch die hohen Temperaturen 

bereit gestellt werden [248]. 
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(a) (b) 

  

Abbildung 4.23: (a) Zeitentwicklung der effektiven Lebensdauer einer Probe unter wechselnden Bedingungen des 

ITP von 160°C und 310°C und je 2 Sonnen Beleuchtung. Der zur Degradation führende Defekt ist bei höheren 

Temperaturen nicht stabil. (b) Normierte Darstellung der Degradation bei 160°C und 2 Sonnen Beleuchtung aus 

(a). Mit zunehmender Anzahl an ITP Schritten bei 310°C und 2 Sonnen nimmt die Reaktionsgeschwindigkeit der 

anschließenden Degradation bei 160°C ab und der erwartete untere Lebensdauergrenzwert zu. Die Degradati-

onskurve im unbehandelten Zustand stammt von einer vergleichbaren Zwillingsprobe. 

Metastabile Defekte wurden von Nickel et al. in H-passiviertem mc-Si beschrieben [249]. Das 

Signal der Elektronen-Paramagnetischen-Resonanz – hier gleichbedeutend mit der Dichte 

offener Silizium-Bindungen – nahm durch Beleuchtung mit sichtbarem Licht bei Raumtempe-

ratur zu. Nach einem Temperschritt bei 160°C im Dunkeln für 15 Stunden konnte der ur-

sprüngliche Zustand vollständig hergestellt werden, sprich das Signal reduzierte sich wieder 

zum anfänglichen Wert. Dies konnte zyklisch wiederholt werden, wobei sich der Effekt nach 

jedem Zyklus verkleinerte. Nach einer wiederholten H-Passivierung in einer Atmosphäre aus 

monoatomarem Wasserstoff bei 350°C trat der Effekt wieder deutlich auf. Dies lässt darauf 

schließen, dass Wasserstoff aktiv an der Defektbildung beteiligt ist, die ebenfalls für LID ver-

antwortlich sein könnte. 

Von Nagel et al. wird ebenfalls eine Degradation von H-passiviertem mc-Si unter einer Sonne 

Beleuchtung beschrieben, welche bei einem kurzzeitigen Temperschritt bei 400°C wieder 

ausgeheilt werden konnte [250]. 

Die mikroskopischen Mechanismen könnten wie folgt beschrieben werden: 

Überschüssiger Wasserstoff im Volumen lagert sich bei geschwächten Si-Si Verbindungen 

oder bei strukturellen Kristalldefekten an und bildet einen zweiatomischen Komplex H2n
*  [251, 

252]. Während der Wasserstoffpassivierung wird ein Gleichgewicht zwischen Defektpassivie-

rung und -bildung etabliert (siehe Gleichung (4.9)). Durch Beleuchtung wird das Gleichgewicht 

auf die Seite der Defektbildung verschoben und die Lebensdauer sinkt. Nachströmender Was-

serstoff aus den 𝐻2𝑛
∗  Komplexen kann bei erhöhten Temperaturen wieder zu einer Erholung 

der Lebensdauer führen. Dies kann zyklisch wiederholt werden, was anhand Abbildung 4.23 

verdeutlicht ist. 
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Im Laufe der Zyklen kann ein Teil des Wasserstoffs, der am LID-Effekt beteiligt ist, an stabile-

ren Verbindungen gefangen werden oder stabile Komplexe mit anderen Verunreinigungen 

bilden. Dadurch steigt die Lebensdauer weiter und die so gebildeten Verbindungen sind nicht 

mehr anfällig für LID. 

Die Lebensdauersteigerung und die Stabilität der Verbindungen ist in Abbildung 4.23 (a) illus-

triert. Nach einer Degradation bei 160°C, wird der ursprüngliche Lebensdauerwert bei 310°C 

immer wieder hergestellt und verbessert sich im Laufe der Behandlung bei 310°C stetig. Der 

bei 310°C hergestellte Defekt-Wasserstoff Komplex scheint bei Degradationsbedingungen 

(160°C und Beleuchtung) stabil zu sein: Eine degradierte Probe erholt sich sofort bei einer 

kurzzeitigen Behandlung bei 310°C. Die fortwährende Komplexbildung führt zu einer stetigen 

Steigerung der Lebensdauer. 

In Abbildung 4.23 (b) sind die Degradationsschritte der Probe anhand der relativen effektiven 

Lebensdauer während des ITPs bei 160°C und 2 Sonnen zusammengefasst dargestellt. Die 

Geschwindigkeit der Degradation und der extrapolierte Grenzwert der Lebensdauer unter-

scheiden sich teilweise deutlich voneinander. Dies ist abhängig davon, wie lange die Probe bei 

310°C behandelt wurde. Im unbehandelten Zustand (nach dem Feuern) zeigt sich eine im 

Vergleich rasche erste Degradation. Nach der Wiederherstellung bei 310°C läuft die zweite 

Degradation deutlich langsamer ab. Ein weiterer Wiederherstellungsschritt führt erneut zu 

einer langsameren Degradation und so weiter. Das könnte an der bereits erwähnten Vermu-

tung liegen, dass während der Temperschritte bei 310°C zunehmend mehr Wasserstoff aus 

dem für LID verantwortlichen Komplex entfernt wird und sich an LID-unempfindliche Verbin-

dungen anlagert. Wilking et al. machen ähnliche Beobachtungen für die Regenerationsrate 

des BO-Komplexes, die mit dem Wasserstoffgehalt in der Probe zunimmt [108]. 

Abbildung 4.24 (a) verdeutlicht mögliche Reaktionen mit der Beteiligung von Wasserstoff in 

Si. Je nach Reaktionsbedingungen (Temperatur, Ladungsträgerinjektion) können verschiedene 

Reaktionen ablaufen: Aus den N-H und Si-H Bindungen der SiNx:H-Schicht kann H insbesonde-

re bei hohen Temperaturen freigesetzt werden und steht als freier Wasserstoff im Si-Volumen 

zur Verfügung. Dieser kann sich an offene Si-Bindungen, sowohl der SiNx:H-Schicht als auch 

des Si-Volumens, anlagern oder sich von diesen lösen. Abhängig von der Temperatur und der 

Ladungsträgerinjektion kann sich der Ladungszustand des freien H ändern, sodass eine Umla-

gerung stattfindet, die zur Bildung oder Auflösung des H2n
*  Komplexes führt. Ebenso ist die 

Reaktion von H mit anderen Verunreinigungen X möglich, abhängig sowohl von der Ladung 

von H, als auch der Ladung von X. Die Ladungsübergänge einiger metallischer Verunreinigun-

gen in Si sind zusammen mit der Fermi-Energie der Elektronen bei verschiedener Beleuch-

tungsstärken in Abbildung 4.24 (b) gezeigt. Die Reaktion von H mit diesen Verunreinigungen 

ist in Gleichung (4.10) detaillierter dargestellt: 

 X+, 0, -+H+, 0, -+(e-, h+)  
   𝑘diss    
←      

   𝑘ass      
→       (XH)+, 0, -. (4.10) 
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(a) (b) 

 
 

Abbildung 4.24: (a) Diagramm der Wechselwirkung von freiem Wasserstoff in verschiedenen Verbindungen. 

(b) Quasi-Fermi-Niveau (Bandmitte ist bei 0 eV) der Elektronen über der Temperatur bei verschiedenen Beleuch-

tungen. Eingezeichnet sind die Störstellenniveaus einiger Verunreinigungen und deren Ladungsübergänge. Die 

Energieniveaus der Störstellen sind aus [82] entnommen. 

Die meisten Defekte und deren Komplexe mit Wasserstoff in p-Typ Si sind abhängig von der 

Fermi-Energie entweder positiv geladen oder neutral. Eine Reaktion mit H+ ist daher aus zwei 

Gründen unwahrscheinlicher: Einerseits stoßen sich die Reaktionspartner aufgrund der glei-

chen Ladung ab und andererseits wird für die Komplexbildung ein Elektron benötigt, sodass 

die Reaktion wegen der Beteiligung eines dritten Teilchens langsamer abläuft. 

H- wird zwar nicht durch die coulombsche Abstoßung an der Reaktion mit einem Defekt be-

hindert, jedoch wäre für die Ladungserhaltung des (XH) Komplexes ein Loch als drittes Teil-

chen notwendig, was die Reaktion ebenfalls unwahrscheinlicher macht. H0 wäre ein idealer 

Reaktionspartner, da er einerseits hoch reaktiv ist und andererseits die Ladung erhalten 

bleibt. Aufgrund des negativ-U Charakters von Wasserstoff ist H0 jedoch immer in unterge-

ordneter Konzentration in Si vorhanden. Dennoch kann H0 durch Ladungsträgerinjektion im 

gesamten Temperaturbereich deutlich erhöht werden (siehe Abbildung 4.4 und Abbil-

dung 4.9). 

Dies äußert sich im positiven Trend der Zeitentwicklung, der mit zunehmender Beleuchtungs-

stärke und damit zunehmendem H0 Anteil schneller abläuft. Durch Änderung der Konzentrati-

on des Reaktionspartners H0 in Gleichung (4.10) verschiebt sich das Gleichgewicht zu Gunsten 

der Passivierung. Da der Geschwindigkeitskoeffizient 𝑘𝑎𝑠𝑠 der Assoziationsreaktion ebenfalls 

von der Temperatur abhängt, verläuft die Lebensdauersteigerung bei höheren Temperaturen 

schneller, sofern der Geschwindigkeitskoeffizient 𝑘𝑑𝑖𝑠𝑠 der Dissoziationsreaktion unterlegen 

ist. Bei zu hohen Temperaturen könnte die Dissoziationsreaktion überwiegen und (XH) Kom-

plexe könnten sich wieder auflösen. Bei genügend hohen Temperaturen oder bei langen Zeit-

dauern ist es wahrscheinlich, dass Wasserstoff aus dem System in die Umgebung freigesetzt 

wird und nicht mehr für die verschiedenen Reaktionen zur Verfügung steht. 
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Die Maximaltemperatur des Feuerschritts scheint einen großen Einfluss auf die 

Zeitentwicklung der Lebensdauer zu haben, was in Abschnitt 4.5 diskutiert wurde. Zu 

ähnlichen Ergebnissen kommen Sperber et al., welche den Einfluss der Feuertemperatur auf 

FZ-Si Wafer betrachteten [253]. Das kann einerseits damit erklärt werden, dass erst ab 

genügend hohen Feuertemperaturen Wasserstoff in den Wafer gelangt und anderseits damit, 

dass die für die Degradation verantwortlichen Defekte erst bei höheren Temperaturen 

aktiviert werden oder entstehen. Die Abkühlrate nach dem Feuern nimmt mit 

Maximaltemperatur zu. Eine erhöhte Abkühlrate könnte daher ebenfalls mit dem LID-Effekt in 

Verbindung stehen. Denkbar wäre, dass Reaktionen durch die schnelle Abkühlung 

„eingefroren“ werden und die Probe daher in einem Nicht-Gleichgewichtszustand ist. Unter 

Beleuchtung könnte die Probe dann einem Gleichgewicht zustreben. 

Seit längerem wird von verschiedenen Gruppen die Degradation und Regeneration von Cz-Si 

in Verbindung mit dem Bor-Sauerstoff Komplex diskutiert [254, 255]. Um diesen Effekt zu 

beschreiben, wurde von Herguth et al. ein 3-Zustands-Modell konzipiert [208]. Das allgemein 

gehaltene Modell beschreibt mathematisch den Degradations- und Regenerationsprozess in 

B-dotiertem Cz-Si und macht zunächst keine Aussagen über die mikroskopischen Ursachen 

bezüglich der Bildung und Umformung des BO-Komplexes. 

Die Beobachtungen in dieser Arbeit weisen auf ein ähnliches Verhalten von mc-Si hin: Eine 

Regeneration im Anschluss an eine Degradation bei konstanten Behandlungsbedingungen 

lassen auf einen rekombinationsarmen dritten Zustand schließen. Ein System bestehend aus 

lediglich zwei Zuständen würde nur die Relaxierung der Lebensdauer auf ein bestimmtes Ni-

veau im Sinne einer Gleichgewichtsreaktion zulassen. Eine Degradation und Regeneration der 

Lebensdauer kann daher nicht mit nur zwei Zuständen beschrieben werden. Analog zum 

3-Zustands-Modell von Herguth et al. ist in Abbildung 4.25 ein Modell für die hier beobachte-

ten Effekte gezeigt. 

 

 

Abbildung 4.25: Schema eines möglichen Modells zur Beschreibung der in dieser Arbeit beobachteten Effekte. 

Die für die Rekombination verantwortlichen Defekte werden für die verschiedenen Zustände nicht weiter spezifi-

ziert. Das Modell lehnt an das 3-Zustands-Modell von Herguth et al. an [208] und wird um einen weiteres Zu-

standssystem D und E erweitert. 
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Das Modell bezieht sich nur auf die Zustände des Volumens und bezieht Änderungen der 

Oberfläche nicht mit ein. Nach dem Feuern sind hauptsächlich die Zustände A und D besetzt. 

Der Zustand A ist mit dem für LID verantwortlichen Defekt verknüpft und durch eine geringe 

Rekombination ausgezeichnet. Der Zustand D weist eine nicht zu vernachlässigende 

Rekombination auf und beinhaltet Defekte, die teilweise mit Wasserstoff im Sinne der 

Reaktion (4.10) passiviert sind. Unter Beleuchtung bzw. Ladungsträgerinjektion (bei erhöhten 

Temperaturen) degradieren Defekte vom Zustand A in den Zustand B und sind stark 

rekombinationsaktiv, was zu einer Reduzierung der Lebensdauer führt. Im weiteren Verlauf 

der Behandlung regeneriert die Probe und die Defekte gehen aus dem Zustand B in den 

Zustand C über, welcher sich durch eine geringe Rekombination auszeichnet. 

Defekte in Zustand D werden im Laufe der Zeit mit Wasserstoff passiviert und gehen in den 

Zustand E über. Insbesondere bei höheren Temperaturen läuft die Reaktion von D → E 

vermehrt ab. 

Der Zustand C scheint jedoch bei höheren Temperaturen nicht stabil zu sein, sodass eine 

Rückreaktion C → B → A stattfindet. Dies äußert sich in einer erneuten Degradations- und 

Regenerationsreaktion bei niedrigeren Temperaturen unter Beleuchtung. Der Zustand E 

scheint bei den in dieser Arbeit applizierten Bedingungen stabil zu sein, da die Lebensdauer 

nach einer Degradation bei 160°C fast sofort wieder hergestellt werden kann, nachdem die 

Probe einer kurzzeitigen Behandlung bei 310°C unterzogen wird. 

 

Die Besetzung der Zustände und der nach einer gewissen Zeit erreichte 

Gleichgewichtszustand hängen von den äußeren Bedingungen (Temperatur, Beleuchtung) 

und den Reaktionsgeschwindigkeiten der verschiedenen Reaktionen ab. Diese wiederum 

können vom verwendeten mc-Si Material, von dessen Vorbehandlung und von dessen 

Vorgeschichte abhängen. Die gemessene Lebensdauer τeff ergibt sich dann aus der für die 

Zustände charakteristischen Lebensdauer und deren Besetzung. 

4.6.3 Oberflächendegradation 

Veränderungen im Langzeitverhalten, welche zu einem Minimum (III) führen, sind nach 

Sperber et al. auf eine Veränderung der chemischen Passivierqualität der SiNx:H-Schicht zu-

rückzuführen [225]. Dies konnte an SiNx:H-beschichteten und gefeuerten FZ-Si Wafern gezeigt 

werden, indem die Feldeffektpassivierung durch Corona-Ladungen deaktiviert wurde und 

somit nur die chemische Passivierung untersucht werden konnte. Eine nasschemische Passi-

vierung einer im Minimum (III) befindlichen Probe führte zu einer fast vollständigen Erholung 

der effektiven Lebensdauer, was auf eine Degradation der Oberflächenpassivierung hin-

weist [253]. 

 

Als mögliche Ursache ist eine Ansammlung von H an der SiNx:H/Si Grenzfläche denkbar, wel-

cher die Grenzflächenzustandsdichte erhöht und zu einer Erhöhung von 𝑆eff führt: 
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Durch das Feuern freigesetzter und sich in der SiNx:H-Schicht befindlicher Wasserstoff kann 

bei moderaten Temperaturen zur SiNx:H/Si Grenzfläche diffundieren. Zudem kann weiterer 

Wasserstoff aus den N-H und Si-H Bindungen der SiNx:H-Schicht freigesetzt werden [105] 

(siehe Abbildung 4.26) und ebenfalls zur Grenzfläche diffundieren. 

An der Grenzfläche kann die dünne native SiOx-Schicht zwischen der SiNx:H-Schicht und dem 

Silizium-Volumen als Wasserstoff-Falle dienen. Zusätzlich kann der durch die PECVD SiNx:H 

Abscheidung entstandene Oberflächenschaden selbst als Wasserstoff-Falle dienen [256]. Die 

Eindiffusion in das Si-Volumen aus der Grenzfläche wird von Boehme et al. als relativ unwahr-

scheinlich angenommen [257] und sollte daher nur langsam von statten gehen. Daher steigt 

die Konzentration von H an der Grenzfläche. Wenn die H-Quellen im Verlauf des Temperns 

erschöpfen, kann die Eindiffusion in das Si-Volumen aus der Grenzfläche überwiegen. Die H-

Konzentration und damit die Grenzflächenzustandsdichte wird reduziert und die chemische 

Passivierqualität nimmt zu. 

Mit dem in Abschnitt 4.5.1 eingeführten Modell zur Berechnung der IR-Absorption der N-H 

Bindung als Maß für die Wasserstoff-Freisetzung der SiNx:H-Schicht kann ebenfalls das Lang-

zeitverhalten bei konstanter Temperatur berechnet werden. Da sich die Temperaturen des 

ITPs im Bereich 100 - 400°C bewegen, werden für die Berechnung die Daten und der Ansatz 

von Maeda et al. verwendet [105], sodass sich statt des Ansatzes aus Gleichung (4.6) folgen-

der Ansatz ergibt: 

 𝐴(𝑡, 𝑇) = 𝐴0exp(−𝑘(𝑇) · 𝑡) , (4.11) 

Wobei 𝐴0 die normierte IR-Aborption der N-H Bindungen vor dem ITP darstellt. Die Zeitent-

wicklung erfolgt analog zu dem in Abschnitt 4.5.1 gezeigten Modell. 

In Abbildung 4.26 ist die so berechnete IR-Absorption der N-H Bindungen über der Zeit und 

bei verschiedenen Temperaturen des ITPs gezeigt.  

 

 

Abbildung 4.26: Berechnete relative IR-Absorption der 

N-H Bindung in der SiNx:H-Schicht auf Grundlage der 

Daten von Maeda et al. [105]. Die Änderung der Ab-

sorption dient als Maß für die Freisetzung von H aus 

der SiNx:H-Schicht. 
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Die Berechnung zeigen, dass selbst bei niedrigeren Temperaturen Wasserstoff aus der SiNx:H-

Schicht freigesetzt werden kann. Zu erwähnen ist, dass der freigesetzte Wasserstoff nicht 

zwangsläufig ins Si-Volumen diffundiert, sondern viel wahrscheinlicher in die Umgebung frei-

gesetzt wird [257]. 

Die Freisetzung von Wasserstoff und die in der SiNx:H-Schicht während des Temperns statt-

findenden Netzwerkreaktionen führen zu einer chemischen Veränderung der Passivierschicht. 

Bei langen Temperdauern können die irreversible Reaktion Si-H + Si-H → Si-Si + H2 und die 

ungesättigten N-Bindungen zu einer Degradation der Passivierqualität führen [99]. Neben 

möglichen Volumendegradationen im Langzeitbereich, könnte dies eine weitere Ursache für 

den finalen Abfall (IV) der Lebensdauer sein. 

Für eine dauerhafte fortschrittliche Wasserstoffpassivierung sollte daher ein Prozessfenster 

aus Temperatur und Zeit gewählt werden, bei dem der finale Abfall vermieden wird. 

4.7 Fortschrittliche Wasserstoffpassivierung von DCS-Solarzellen 

Die aus den vorangegangenen Abschnitten gewonnen Erkenntnisse sollen in diesem Teil für 

reale Solarzellen aus DCS-Silizium eingesetzt werden. Die deutliche Variation der Lebensdauer 

während des ITPs sollte sich in den Solarzellenparametern widerspiegeln. 

Für die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung werden Solarzellen aus DCS-Wafern verwen-

det, die mit einem Standard-Industriesolarzellenprozess gefertigt wurden und eine vollflächi-

ge Al-BSF Rückseite aufweisen5. Diese besitzen den Vorteil, dass nach dem Kontaktfeuern kein 

weiterer Temperschritt folgt, der das Si-Volumen beeinflussen könnte. Bei dem in dieser Ar-

beit vorgestellten Labor-Solarzellenprozess (siehe Abschnitt 3.2) werden die Solarzellen nach 

dem Feuern weiteren Prozessen bei erhöhter Temperatur (Photolithographie, Kontaktsintern) 

ausgesetzt, sodass sich die Wafer in einem anderen Zustand befinden. 

In Abbildung 4.27 ist die ortsaufgelöste Darstellung von 𝐿eff eines 19  19 mm2 großen Aus-

schnitts einer DCS-Solarzelle gezeigt. Dabei ist in (a) 𝐿eff im Ausgangszustand nach dem Feu-

ern und in (b) 𝐿eff nach einem ITP bei 220°C und zwei Sonnen für drei Stunden dargestellt. Die 

Werte für 𝐿eff werden mit Hilfe des Modells von Basore aus den IQE Werten der LBIC-

Messung bestimmt [128]. Die 𝐿eff-Werte des mit dem weißen Pfeil angedeuteten Bereichs, 

verbessern sich nach dem ITP um etwa das 1,4 fache. Ähnliche Bereiche weisen ebenfalls eine 

vergleichbare Verbesserung auf. Hingegen ist an durch kleinkristallines Wachstum gekenn-

zeichneten Stellen und Versetzungsclustern kaum ein Einfluss durch den ITP Schritt zu bemer-

ken. In Abbildung 4.27 (c) sind in Schritten von 10 µm die 𝐿eff-Werte beider Darstellungen in 

einem Histogramm zusammengefasst. Deutlich ist eine Verschiebung zu höheren Werten 

bedingt durch die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung zu erkennen. Der 𝐿eff-Wert am 

Maximum der Verteilung verbessert sich von 215 µm auf 235 µm. Dies äußert sich ebenfalls in 

                                                      
5
 Die DCS-Solarzellen wurden freundlicherweise vom International Solar Energy Research Center Konstanz zur 

Verfügung gestellt. 
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einer deutlichen Zunahme des Wirkungsgrades. Abbildung 4.27 (d) zeigt die Zeitentwicklung 

des Wirkungsgrades während des ITPs bei 220°C und 310°C mit zwei Sonnen Beleuchtung. 

Eine Degradation bei 220°C, wie sie bei den Lebensdauerproben auftritt, ist bei der Zeitent-

wicklung des Wirkungsgrades nur ansatzweise zu erkennen. Insgesamt führt die Behandlung 

bei 220°C zu einer Steigerung von etwa 0,35%abs. 

 

(a) Ausgangszustand: Leff = 215 µm, η = 14,34% (b) nach ITP: Leff = 235 µm, η = 14,61% 

  

  

Abbildung 4.27: Ortsaufgelöste Darstellung von Leff berechnet aus einer LBIC-Messung mit einer Schrittweite von 

50 µm an einer DCS-Solarzelle (a) nach dem Feuern und (b) nach einem ITP bei 220°C und 2 Sonnen für 3 h. 

(c) Histogramm der beiden Leff-Darstellungen mit einer Klassengröße von 10 µm. (d) Zeitentwicklung des Wir-

kungsgrad der DCS-Solarzelle während des ITPs bei 220°C und 2 Sonnen. 
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Nach etwa 70 Stunden Behandlungsdauer bricht der Wirkungsgrad wieder ein, was auf einen 

Einbruch in 𝑗sc zurückzuführen ist. Hier scheint entweder die Oberfläche zu degradieren oder 

die Volumenlebensdauer aufgrund von Defektbildung beeinflusst zu sein. Die bei 310°C be-

handelte Solarzelle zeigt schon innerhalb der ersten 30 s einen deutlichen Anstieg von etwa 

0,6%abs, der sich im weiteren Verlauf auf fast 0,7%abs ausbaut. Im Schnitt konnte an verschie-

denen DCS-Solarzellen durch die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung eine Wirkungsgrads-

teigerung von etwa 𝜂 = (0,48±0,19)%abs erreicht werden. 

Da DCS-Wafer eine im Vergleich zu Standard-mc-Si relativ schlechte Materialqualität besitzen, 

wird die effektive Lebensdauer hauptsächlich von der Volumenlebensdauer und kaum von 

der Oberflächenpassivierung limitiert. Eine Verbesserung der Volumenlebensdauer kann sich 

daher deutlich im Wirkungsgrad der Solarzelle widerspiegeln. Wird andererseits die effektive 

Lebensdauer maßgeblich von 𝑆eff limitiert, hat eine Verbesserung von τb nur einen geringen 

Einfluss auf 𝜂. Dies ist in den meisten Fällen von mc-Si PERC Solarzellen der Fall. Da diese be-

reits eine gute Volumenlebensdauer besitzen, ist zwar die Degradation zu bemerken, jedoch 

kann durch die Regeneration keine signifikante Verbesserung der Effizienz über das Aus-

gangsniveau hinaus erreicht werden [242]. Durch einen geeigneten zusätzlichen ITP Schritt 

kann jedoch das Degradations- und Regenerationsverhalten beeinflusst werden, sodass der 

mc-Si spezifische LID um bis zu 60% reduziert werden kann [258]. 
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5 Wasserstoffdiffusion in Silizium unter Ladungsträgerinjektion 

Aus dem vorangegangenen Kapitel wurde klar, dass Ladungsträgerinjektion durch Beleuch-

tung einen deutlichen Einfluss auf die Defektbildung von H-passiviertem mc-Si hat. In diesem 

Kapitel sollen grundlegende Untersuchungen zur Diffusion von Wasserstoff in Silizium unter 

Ladungsträgerinjektion vorgestellt werden, welche ebenfalls einen Einfluss auf die Diffusion 

zeigt. Zunächst werden bisherige Ergebnisse aus der Literatur zusammengefasst und in die 

Grundlagen zur Diffusion eingeführt. Anschließend wird eine Methode zur Einbringung von H 

in Si vorgestellt und das Experiment zur Erstellung von Wasserstoffdiffusionsprofilen erläu-

tert. Die Untersuchung der Diffusionsprofile erfolgt mit der elektrochemischen Kapazitäts-

Spannungs Messung (ECV) [114] und für die Berechnung der zugehörigen Diffusionskonstante 

wird die Boltzmann-Matano Analyse (BMA) angewandt [259]. 

5.1 Hintergrund und Motivation 

Der Diffusionskoeffizient von H ist ein wichtiger Parameter, um den Prozess der Wasserstoff-

passivierung zu optimieren und die Diffusionsmechanismen zu verstehen. Für die Berechnung 

und Simulation der Defektbildung unter Beteiligung von Wasserstoff können die folgenden 

Betrachtungen als Anhaltspunkt dienen. Die ersten experimentellen Daten zur Diffusivität und 

Löslichkeit von H in Si wurden von van Wieringen und Warmoltz erhoben [260]. Sie unter-

suchten die Permeation von H, He und Ne durch dünnwandige Silizium-Zylinder im Tempera-

turbereich von etwa 960 bis 1200°C. Die dabei gefundene Abhängigkeit des Diffusionskoeffi-

zienten 𝐷H von der Temperatur ist für H durch folgende Gleichung gegeben: 

 𝐷H = 9,67 ∙ 10−3exp (
−0,48 eV

𝑘B𝑇
) (cm2 s-1). (5.1) 

Dabei wurde angenommen, dass diese Beziehung bis zu tiefen Temperaturen gültig ist. In 

Abbildung 5.1 ist der Diffusionskoeffizient von H in Abhängigkeit der Temperatur, wie in Glei-

chung (5.1) gegeben, als durchgezogene Linie gezeigt. Die Ergebnisse zahlreicher weiterer 

Experimente zu 𝐷H sind ebenfalls in Abbildung 5.1 zusammengefasst. Die große Varianz von 

𝐷H bei einer Temperatur lässt darauf schließen, dass mehrere Mechanismen an der Diffusion 

beteiligt sind und die Diffusion von der Materialqualität beeinflusst wird. Insbesondere für 

dotiertes oder defektreiches Silizium ergeben sich um zwei bis sechs Größenordnungen klei-

nere Werte von 𝐷H als die von van Wieringen und Warmoltz gefundene Beziehung in Glei-

chung (5.1). Als Ursache wird die Bildung eines Komplexes von H mit einer Verunreinigung 

oder ausgedehnten Defekten gesehen, wodurch die Migration von H in Si beeinflusst wird. 
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Abbildung 5.1: Diffusionskoeffizienten von H in defektarmem FZ-Si (leere Symbole), dotiertem oder defektrei-

chem c-Si (volle Symbole) und defektreichem mc-Si (gekreuzte Symbole, farbig). Die Linie gibt die Extrapolation 

nach van Wieringen und Warmoltz wieder. Die Werte stammen aus [261] und [262]. Zusätzlich sind die in dieser 

Arbeit bestimmten Werte für verschiedene B-Konzentrationen angegeben. 

5.2 Diffusion in kristallinem Silizium 

Die Beschreibung der Diffusion von Wasserstoff in Silizium weist aufgrund der verschiedenen 

Formen, in denen Wasserstoff im Halbleiter existiert, eine gewisse Komplexität auf. Neben 

der atomaren und molekularen Form besteht auch die Möglichkeit zur Bindung an Defekten 

und Verunreinigungen. Zudem kann Wasserstoff in Silizium, abhängig von Dotierung und La-

dungsträgerinjektion, verschiedene Ladungszustände annehmen (siehe Abschnitt 4.2). Die 

Abhängigkeit von Defekt- und Verunreinigungskonzentration sowie der Bindungswahrschein-

lichkeit und der Konzentration von Wasserstoff selbst führt zu einem effektiven Diffusionsko-

effizienten. Neben der freien und Störstellen-limitierten Diffusion wird die Boltzmann-Matano 

Analyse erläutert, die eine Berechnung der effektiven Diffusionskoeffizienten verschiedener 

experimenteller Wasserstofftiefenprofile zulässt. 
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5.2.1 Freie Diffusion von Wasserstoff 

Die freie Diffusion eines Stoffes, im Speziellen Wasserstoff, lässt sich mit dem ersten 

Fick’schen Gesetz beschreiben [263, 264]. Das erste Fick’sche Gesetz ist gegeben durch: 

 𝒋H = −𝐷H grad 𝑐H, (5.2) 

und besagt, dass die Teilchenstromdichte 𝒋H dem Gradienten der Teilchen-Konzentration 𝑐H 

entgegen gerichtet ist und mit dem Diffusionskoeffizient 𝐷H skaliert. 

Sieht man im betrachteten Substratvolumen von Quellen und Senken ab, dann ist die zeitliche 

Änderung der Konzentration gleich der Änderung der Stromdichte und es gilt die Kontinui-

tätsgleichung 

 
𝜕

𝜕𝑡
𝑐H = −div 𝒋H. (5.3) 

Das zweite Fick’sche Gesetz ist die Diffusionsgleichung, welche sich aus der Kombination der 

beiden Gleichungen (5.2) und (5.3) ergibt und in der der Gradient der Konzentration die trei-

bende Kraft für die Diffusion darstellt: 

 
𝜕

𝜕𝑡
𝑐H = div(𝐷H grad 𝑐H). (5.4) 

Eine Lösung der Diffusionsgleichung für die Konzentration von Wasserstoff ist durch die kom-

plementäre Fehlerfunktion erfc gegeben [265]. Dafür sind die Randbedingungen eines an-

fangs wasserstofffreien Substratvolumens mit einer konstanten Wasserstoffoberflächenkon-

zentration 𝑐0 (unerschöpfliche Quelle) und einem konstanten Diffusionskoeffizient ange-

nommen. Ohne Beschränkung der Allgemeinheit werden im Folgenden eindimensionale Glei-

chungen beschrieben, da die Messungen in dieser Arbeit nur eindimensionale Betrachtungen 

zulassen: 

 𝑐H(𝑥, 𝑡) = 𝑐0erfc
𝑥

2√𝐷H𝑡
, 𝑐H|𝑥=0,𝑡≥0 = 𝑐0 und 𝑐H|𝑥>0,𝑡=0 = 0. (5.5) 

Während SIMS-Messungen des Wasserstofftiefenprofils an hydrogenisierten, weitgehend 

defektfreien Cz-Si und FZ-Si Proben durch die Lösung der Diffusionsgleichung nachgebildet 

werden können [95], gilt dieses funktionelle Verhalten der Konzentration insbesondere für 

defektreiche mc-Si oder hochdotierte Silizium-Proben nicht. Eine Vielfalt an Verunreinigungen 

und Defekten in diesen Materialien können die Diffusion entscheidend beeinflussen. 
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5.2.2 Störstellen limitierte Diffusion und Deaktivierung von Bor 

Wasserstoff kann sich an Störstellen, Verunreinigungen und Defekte binden und von diesen 

unter bestimmten Bedingungen wieder lösen, wodurch dessen Diffusion im Vergleich zur 

Fick’schen Diffusion behindert wird. Der Einfang des Wasserstoffs durch Störstellen wird da-

her auch Trapping (engl. trap für Falle) genannt und ist – abhängig von der Defektkonzentra-

tion – der limitierende Faktor für die Diffusion. Substitutionelle Akzeptoren und Donatoren in 

kristallinem Silizium sind ebenfalls Störstellen, an die sich Wasserstoff anlagern kann und wel-

che damit reversibel elektrisch deaktiviert werden [96, 266, 267]. Werden die Störstellen im 

Folgenden mit 𝑇 bezeichnet, so kann die Wasserstoff-Störstellen Komplexbildung durch die 

chemische Gleichgewichtsreaktion analog zu Gleichung (4.10) mit 

  H+T 
   𝑘′ 
←  

   𝑘   
→   HT (5.6) 

beschrieben werden [95]. Der Geschwindigkeitskoeffizient 𝑘 der Assoziationsreaktion ist ab-

hängig vom Wirkungsquerschnitt der entsprechenden Reaktion. Da der gebildete 𝐻𝑇 Komplex 

als immobil betrachtet wird, kann ein gefangenes H Atom nicht mehr weiter diffundieren. Das 

Auflösen des Komplexes bedarf einer Aktivierungsenergie, weshalb der Dissoziationskoeffi-

zient 𝑘′ von der Temperatur und der Bindungsenergie des Komplexes abhängt. Wird hier und 

im Folgenden die Auflösung des Komplexes als vernachlässigbar betrachtet, so kann die Reak-

tion mit folgender Differentialgleichung beschrieben werden: 

 
∂

∂𝑡
𝑐H = div(𝐷H grad 𝑐H) − 𝑘𝑐H𝑐T. (5.7) 

Eine analytische Lösung dieser Gleichung ist, insbesondere im Hinblick auf die Konzentrati-

onsänderung der unabgesättigten Störstellen während des Diffusionsvorganges, nicht gege-

ben. Im quasi-statischen Fall (
𝜕

𝜕𝑡
[𝐻] ≅ 0) lässt sich eine Lösung durch einen exponentiellen 

Ansatz finden, der allerdings zeitabhängig ist [95]. Im Gleichgewicht, wenn alle Traps durch 𝐻 

abgesättigt sind (
𝜕

𝜕𝑡
[𝐻𝑇] ≅ 0), unterliegt die Diffusion wieder der Fick’schen Gesetzmäßig-

keit. 

 

Die störstellenlimitierte Diffusion kann anhand Abbildung 5.2 veranschaulicht werden. Dort ist 

das eindimensionale Schema der Potentialenergie eines diffundierenden H Atoms in der Nähe 

eines Defektes (Bor-Atom) gezeigt. Für die Migration im defektfreien Si-Gitter wird die Akti-

vierungsenergie 𝐸M benötigt. Bindet sich H an einen Defekt, so muss die Bindungsenergie 𝐸B 

aufgebracht werden, um H von dem Defekt zu lösen und eine weitere Migration zu ermögli-

chen. Die Bindungsenergie ist definiert als die Energiedifferenz zwischen dem Energiemini-

mum von H in reinem Silizium und dem Energieminimum beim Defekt [268]. 
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Da die Bindungsenergie 𝐸B > 𝐸M bei einem Defekt größer ist als die Migrationsenergie, führt 

dies zu einer Behinderung der Diffusion von H in Si und damit zu einem geringeren Diffusions-

koeffizienten. 

Die elektrische Deaktivierung von Bor, welche erstmals von Sah et al. beschrieben wur-

de [266], ist die Folge einer reversiblen Kompensationsreaktion analog zu Gleichung (5.6): 

  H++B− 
   𝑘′ 
←  

   𝑘   
→   (BH)0. (5.8) 

Wasserstoff lagert sich in der BC Position zwischen Bor und Silizium an und bildet einen neut-

ralen Komplex, der elektrisch inaktiv ist [267]. Diese Tatsache wird später in Abschnitt 5.3 

ausgenutzt, um die Wasserstoffkonzentration im Wafer indirekt zu bestimmen. 

5.2.3 Einfluss des Ladungszustandes auf die Wasserstoffdiffusion 

Der Ladungszustand der diffundierenden Spezies hat ebenfalls einen Einfluss auf dessen Mig-

ration. Durch die Anwesenheit elektrostatischer Potentiale Φ im Wafer können Kräfte auf 

geladene Teilchen einwirken, die die Diffusion beeinflussen. Mathematisch wird dies durch 

einen konzentrationsabhängigen Kraft-Term [𝐻]𝐹𝜇 beschrieben, welcher der Diffusionsglei-

chung (5.4) hinzugefügt wird. Dabei ist 𝐹 = −𝑍|𝑒|∇Φ die Kraft, welche auf ein Teilchen mit 

der Ladung 𝑍 einwirkt und µ =
𝐷

𝑘B𝑇
 dessen Mobilität. 

Wie bereits in Abschnitt 4.6.2 beschrieben, nimmt Wasserstoff abhängig von dessen Ladung 

verschiedene stabile Positionen im Si-Gitter an. Der Diffusionspfad durch das Si-Gitter und die 

entsprechenden Aktivierungsenergien können daher von der Ladung von H abhängen. Van de 

Walle et al. und Chang et al. geben für H+ den Pfad über die BC-BC Position als die Diffusion 

mit der niedrigsten Aktivierungsenergie an. Für H- wird als energetisch günstigster Pfad die 

Diffusion von der AB zur AB Position über die Td Position angegeben [252, 269]. In p-Typ Si 

kann sich H+ durch Coulombsche Anziehung gemäß Gleichung (5.6) an den negativ geladenen 

Akzeptor binden. Für H- ist die Wahrscheinlichkeit der Molekülbildung bei der Td Position sig-

nifikant erhöht, was die Diffusion stark beeinträchtigt, da H2 im Vergleich zu H als relativ im-

mobil gilt [95]. 

 

 

Abbildung 5.2: Eindimensionales Schema der Po-

tentialenergie für interstitielles H in der Nähe eines 

Defektes (Bor). 𝐸B ist die Bindungsenergie des B-H 

Komplexes, 𝐸M ist die Migrationsenergie im undo-

tierten Si-Gitter (Abbildung nach [268]). 
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In der Literatur finden sich verschiedene Diffusionskoeffizienten für Wasserstoff in Silizium in 

Abhängigkeit des Ladungszustandes. Von Ritzk et al. wird für die Mobilität der verschiedenen 

H-Spezies in FZ-Si die Reihenfolge H0 < H- < H+ angegeben [212]. Mathiot et al. finden jedoch 

einen kleineren Diffusionskoeffizienten für H+ als für H0 oder H- [270]. Herring et al. sehen 

eine größere Mobilität für H0 als für H+ [205]. Deak et al. bestimmten durch theoretische Be-

rechnungen, dass die H+-Spezies in p-Typ Si im Wesentlichen durch die Elektronen im Si-Gitter 

neutralisiert wird und der Diffusionsprozess für H0 und H+ vergleichbar ist [271]. 

5.2.4 Methode zur Bestimmung der Diffusionskoeffizienten 

Die vorhergehenden Abschnitte haben gezeigt, dass die formale Modellierung der Wasser-

stoffdiffusion nur in speziellen Fällen möglich ist. Der Bewegungsvorgang eines Wasserstoff-

atoms ist eine Mischung aus freier und Störstellen-limitierter Diffusion. Besonders in defekt-

reichem Material kann der Diffusionskoeffizient nicht mit einer einfachen Temperaturabhän-

gigkeit wie in Gleichung (5.1) beschrieben werden, da eine Abhängigkeit sowohl von der 

elektrisch aktiven Dotierung, die sich während der Diffusion ändert, als auch vom Ladungszu-

stand des Wasserstoffatoms besteht. Mit Hilfe der BMA kann jedoch für verschiedene expe-

rimentelle Diffusionsprofile 𝑐(𝑥) ein effektiver Diffusionskoeffizient bestimmt werden [259]. 

Ist der Diffusionskoeffizient eines Teilchens nur von dessen Konzentration abhängig, so kann 

die Diffusionsgleichung (5.4) umgeformt und der konzentrationsabhängige Diffusionskoeffi-

zient 𝐷(𝑐) bestimmt werden [272]. Der Diffusionskoeffizient bei einer bestimmten Konzen-

tration 𝑐∗ entspricht der inversen Funktion 𝑥(𝑐) des Konzentrationsprofils, welche von der 

Konzentration im Substrat 𝑐0 bis zur Konzentration 𝑐∗ integriert wird, multipliziert mit ihrer 

negativen Ableitung an der Stelle 𝑐∗ und geteilt durch die zweifache Diffusionsdauer 𝑡 [259]: 

Diese Beziehung wird in Abschnitt 5.3.5 verwendet, um die effektiven Diffusionskoeffizienten 

aus den experimentellen H-Diffusionsprofilen zu errechnen. 

5.3 Wasserstoffdiffusion unter Einfluss von Ladungsträgerinjektion 

Um das Verhalten von H in Si zu studieren wurden in der Literatur viele Untersuchungen vor-

genommen [95, 97, 249]. Die große Diskrepanz in den extrahierten Parametern, wie bei-

spielsweise dem Diffusionskoeffizienten (siehe Abbildung 5.1), sind im Wesentlichen auf die 

verschiedenen Materialien und die verschiedenen Annahmen für die angewendeten Modelle 

zurückzuführen. 

Der Einfluss von Ladungsträgerinjektion auf die Diffusion von H in Si durch Beleuchtung ist 

weniger gut untersucht. Santos et al. berichten von einer lichtinduzierten Verbesserung der 

 𝐷eff(𝑐
∗) = −

1

2𝑡
(
𝑑𝑥

𝑑𝑐
)|
𝑐=𝑐∗

∫ 𝑥𝑑𝑐
𝑐∗

𝑐0

. (5.9) 
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Mobilität von H in amorphem Silizium [273]. Tavendale et al. untersuchten in Wasser gekoch-

te Si-Proben. Durch Beleuchtung konnte die Deaktivierung von B im Vergleich zu nicht be-

leuchteten Proben drastisch reduziert werden [274]. In diesem Abschnitt werden Wasser-

stoffdiffusionsprofile mit Hilfe der BMA untersucht. Dabei wird zwischen Proben unterschie-

den, die im Dunkeln und unter Ladungsträgerinjektion durch Beleuchtung diffundiert wurden. 

Der effektive Diffusionskoeffizient wird durch ein geeignetes Modell extrahiert. 

5.3.1 Messung der Diffusionsprofile 

Für die Messung von Wasserstoff-Tiefenprofilen gibt es mehrere Methoden, darunter die 

Sekundärionen Massenspektrometrie [114], die resonante nukleare Reaktionsanalyse [275] 

und die Glimmentladungsspektroskopie [276]. 

Eine weitere weit weniger aufwändige Methode bietet die auf der ECV basierende Profilie-

rung des aktiven Bors in einem Wafer [114], aus der indirekt die Wasserstoff-Konzentration 

bestimmt werden kann. Bor kann durch in kristallines Si eingebrachten Wasserstoff elektrisch 

deaktiviert werden [266], was bereits in Abschnitt 5.2.2 erläutert wurde. Die Differenz des 

gemessenen Profils zur Basisdotierung 

 𝑐H(𝑥) ≅ 𝑐B-H(𝑥) = 𝑁 − 𝑐B(𝑥) (5.10) 

entspricht dann der B-H Konzentration, was im Wesentlichen der H Konzentration gleicht. Die 

Methode ist insofern indirekt, als dass nicht an Bor gebundener Wasserstoff auch nicht ge-

messen werden kann. Die Löslichkeit von H in reinem Si ist jedoch relativ gering [260]. Bei 

400°C liegt sie lediglich bei 105 cm-3. Durch eine hohe Basisdotierung kann die effektive Lös-

lichkeit entsprechend erhöht werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Methode einge-

führt und entsprechende Profile mit einem WEP CVP21 Wafer Profiler untersucht. 

H kann sich ebenfalls an durch die Diffusion entstandene Defekte binden, was durch die ECV 

Methode nicht gemessen werden kann. Besonders im oberflächennahen Bereich, wo soge-

nannte H-Platelets (eine Art Wasserstoff-Präzipitat) durch die H-Diffusion entstehen, kann die 

H-Konzentration die Basisdotierung um ein Vielfaches übersteigen [277]. Für deren Bestim-

mung sind die eingangs erwähnten direkten Methoden notwendig. 

5.3.2 Probenherstellung und Experiment 

Als Proben für die Diffusionsexperimente werden (100) orientierte mit 1,5·1019 cm-3 Bor do-

tierte und mechanisch polierte FZ-Si Substrate verwendet, die in 11 cm2 Stücke zerschnitten 

werden. Die Dicke der Substrate liegt bei etwa 750 µm. Vor den Diffusionsexperimenten wer-

den die Proben in eine HF(5%)-Lösung getaucht und anschließend bei 400°C für eine Stunde 

im Vakuum bei <0,1 mbar gehalten, um zuvor im Volumen befindlichen Wasserstoff zu effun-

dieren. Die Dissoziationsenergie eines B-H Paares liegt bei etwa 0,7 eV, sodass diese bei Tem-

peraturen größer als etwa 250°C leicht aufbrechen [200]. 
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Die Diffusion wird in einem H-Remoteplasma des MIRHP-Reaktors bei 1 mbar und erhöhten 

Temperaturen durchgeführt. Die Aufspaltung des molekularen in atomaren Wasserstoff er-

folgt in einer vom Rohr abgelegenen und damit indirekten Mikrowellenkavität, in der ein 

Plasma gezündet wird. Dieser Prozess ist durch vorherige Arbeiten ausreichend charakteri-

siert [107, 278–281] und bietet die Möglichkeit, wasserstoffbezogene Effekte und Diffusions-

prozesse zu studieren, da relevante Parameter wie Zeit, Druck, Temperatur und Gasfluss kon-

trolliert werden können. Der schematische Aufbau des MIRHP-Reaktors ist in Abbildung 5.3 zu 

sehen. 

Die Ladungsträgerinjektion erfolgt durch einen externen Laser mit einer Wellenlänge von 

532 nm. Der Laser hat eine Leistungsdichte von (500±25) mW cm-2, was in etwa einer Be-

leuchtung von 5 Sonnen entspricht. Die daraus resultierende Überschussladungsträgerdichte 

wird mit Hilfe einer PC1D Simulation abgeschätzt: 

Die Frontseitenreflexion der blanken Silizium-Oberfläche ohne Beschichtung liegt bei etwa 

30% und für die mit H terminierte Oberfläche wird Seff = 1 cm s-1 angenommen. 

Für die unbeleuchtete Probe wird aufgrund von Streulicht eine Beleuchtungsintensität von 

𝐵 = 10-6 W cm-2 angenommen, bei der beleuchteten Probe wird entsprechend 

𝐵 = 0,5 W cm-2 angesetzt. 

 

 

Abbildung 5.3: Schematische Zeichnung des verwendeten MIRHP-Reaktors. Das Thermoelement erlaubt eine 

ortsgenaue Messung der Probentemperatur und ein Sichtfenster ermöglicht die Einkopplung von Anregungslicht 

in den Reaktor (nach [278]). 
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In Abbildung 5.4 sind die Ergebnisse der Simulation für verschiedene Basisdotierungen von 

1017 bis 1019 cm-3 bei einer Temperatur von 300 K gezeigt. Höhere Temperaturen haben im 

relevanten Bereich bis 500 K lediglich im Volumen und nicht bei der der Oberfläche einen 

Einfluss auf 𝑛. Bei der Dotierkonzentration von 1019 cm-3 ist die Lebensdauer ausschließlich 

durch die Auger-Rekombination limitiert und liegt nahezu injektionsunabhängig bei lediglich 

150 ns [122]. Daher fällt 𝑛 mit zunehmender Tiefe leicht ab. In dem für die Diffusionsexperi-

mente relevanten Bereich von bis zu 5 µm zeigen die Proben jedoch ein nahezu konstantes 

Injektionsniveau über der Tiefe. Zur Bestimmung des Ladungszustandes von H gemäß Ab-

schnitt 4.2.1 werden diese Werte als Grundlage verwendet. 

 

 

Abbildung 5.4: Mit PC1D berechnete Überschussla-

dungsträgerdichte über dem Abstand zur Frontseite 

bei verschiedenen Dotierkonzentrationen und einer 

Beleuchtungsstärke von B = 0,5 W
 
cm

-2
 und 

B = 10
-6

 W
 
cm

-2
 bei 300 K. Höhere Temperaturen 

haben lediglich einen Einfluss auf 𝑛 im Volumen 

und nicht nahe der Oberfläche. 

 

Damit sich keine Diskrepanz für ein Probenpaar (beleuchtete und unbeleuchtete Probe) durch 

Prozessschwankungen zweier unterschiedlicher Diffusionen ergibt, werden die zwei Proben 

zeitgleich bei einer Temperatur diffundiert, während nur eine Probe beleuchtet wird. Die Pro-

ben werden an ein Thermoelement angebracht (siehe Abbildung 5.3), wodurch sie im thermi-

schen Gleichgewicht stehen. Temperaturänderungen durch die Beleuchtung mit dem Laser 

von etwa 4°C können damit direkt am Ort der Proben erfasst werden. 

Da eine Probe dem Laser und damit dem Gaseinlass zugewandt ist und die andere entspre-

chend abgewandt ist, können sich Diskrepanzen aufgrund der Anordnung ergeben. Daher 

wird zunächst eine Probe bei einer Temperatur ohne Beleuchtung diffundiert. In Abbil-

dung 5.5 (a) ist das Tiefenprofil der aktiven Borkonzentration cB(x) der Front- und Rückseite 

dieser Probe gezeigt, welche bei etwa 187°C ohne Beleuchtung für 30 min diffundiert wurde. 

Gemäß Gleichung (5.8) werden elektrisch aktive Boratome durch Wasserstoff deaktiviert, was 

zu dem gezeigten Diffusionsprofil von cB(x) führt. Die Abweichung der Konzentration liegt auf-

grund des großen Gradienten bei einer Tiefe von etwa 1,5 µm bei maximal etwa 13%. 

In Abbildung 5.5 (b) ist das nach Gleichung (5.10) aus cB(x) berechnete Tiefenprofil der B-H 

Konzentration cB-H(x) gezeigt. Die Abweichung der Konzentration steigt hier mit zunehmen-

dem Gradienten auf etwa 37% und geht dann in statistisches Rauschen über. 
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Für den Fehler des Diffusionskoeffizienten, welcher später berechnet wird, ist jedoch die Ab-

weichung der Tiefe relevant, welche 2% nicht übersteigt. Daraus lässt sich folgern, dass die 

simultane Diffusion eines Probenpaares möglich ist. 

5.3.3 Diffusionsprofile unter Beleuchtung 

Zur Untersuchung der Temperaturabhängigkeit und der Injektionsabhängigkeit der H-

Diffusion in Si unter Ladungsträgerinjektion werden isochrone Diffusionen für die Dauer von 

einer Stunde im Temperaturbereich von 60 - 200°C, wie im vorherigen Abschnitt beschrieben, 

durchgeführt. In Abbildung 5.6 (a) sind zwei Gruppen von je fünf experimentellen cB(x) Tie-

fenprofilen gezeigt, wobei die durchgezogene Linie der Diffusion im Dunkeln und die gepunk-

tete Linie der Diffusion unter Beleuchtung zuzuordnen sind. Vor allem im oberen Tempera-

turbereich ist eine signifikante Abhängigkeit von der Beleuchtung erkennbar: Das Diffusions-

profil beleuchteter Proben ist weniger tief ausgeprägt, als das des jeweiligen Probenpartners 

ohne Beleuchtung. Ladungsträgerinjektion scheint demnach die Diffusion zu behindern, was 

den Erkenntnissen von Tavendale et al. ähnelt [274]. Santos et al. beobachten für die H-

Diffusion in amorphem Silizium den gegenteiligen Trend [273]. Dies ist jedoch darauf zurück-

zuführen, dass die zwei Probensysteme aus kristallinem und amorphem Si nicht vergleichbar 

sind. 

Die Eindringtiefe ist aufgrund der langsamen Diffusion bei T = 65°C und T = 100°C auf weniger 

als 200 nm begrenzt. Mit steigender Temperatur nimmt die Eindringtiefe erwartungsgemäß 

zu. Die Effektivität der Deaktivierung von Bor durch H liegt bei etwa 97,3 - 99,3% und nimmt 

mit steigender Temperatur ab. 

(a) (b) 

  

Abbildung 5.5: (a) Vergleich der Front- und Rückseite eines Wafers in Bezug auf das ECV-Tiefenprofil der aktiven 

Borkonzentration cB(x) mit der prozentualen Abweichung von cB(x) (in Blau). (b) Das aus dem Tiefenprofil der 

Borkonzentration cB(x) errechnete Tiefenprofil der Bor-Wasserstoff-Konzentration cB-H(x). Die Abweichung von 

cB-H(x) zwischen Front- und Rückseite steigt an der Stelle der steilen Flanke des Konzentrationsprofils stark an. 
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Dies wird anhand Abbildung 5.6 (a) deutlich, bei der die aktive Bor-Konzentration im oberflä-

chennahen Bereich bei der 136°C Diffusion auf nahezu 1017 cm-3 abfällt. Bei der 196°C Diffusi-

on jedoch ist die kleinste gemessene Borkonzentration bei 4·1017 cm-3 und damit vier Mal so 

hoch. 

Dies liegt an der in Gleichung (5.8) gezeigten Dissoziationsreaktion der B-H Paare, welche mit 

steigender Temperatur zunimmt und mit der Assoziation in Konkurrenz tritt. Ritzk et al. finden 

für vergleichbare Untersuchungen eine Effektivität der Deaktivierung von etwa 98% [212]. 

Aus den Tiefenprofilen cB(x) werden nach Gleichung (5.10) die Profile cB-H(x) berechnet, wel-

che in Abbildung 5.6 (b) dargestellt sind und in etwa der H-Konzentration cH(x) gleichen. Mit 

einer über 97% effektiven Deaktivierung von B erreicht die H-Konzentration im oberflächen-

nahen Bereich nahezu das Niveau der Basisdotierung. Die Eindringtiefe steigt erwartungsge-

mäß mit zunehmender Temperatur und zeigt eine eindeutige Abhängigkeit von der Beleuch-

tung. Abhängig von der Temperatur fällt die H-Konzentration nach einer bestimmten Tiefe 

rasch auf ein Untergrundniveau von mehreren 1017 cm-3 ab, das aufgrund der Messmethode 

durch ein statistisches Rauschen gekennzeichnet ist. Da alle Profile unabhängig von der Diffu-

sionstemperatur auf ein vergleichbares Untergrundniveau abfallen, kann davon ausgegangen 

werden, dass sich schon Wasserstoff vor der Diffusion in den Proben befand. Ursache dafür 

könnte die mechanische Politur mit alkalischen Poliermitteln sein, wodurch unbeabsichtigt H 

in den Wafer eingeführt wird [96, 267]. Der im vorherigen Abschnitt der Probenherstellung 

erwähnte Effusionsschritt für eine Stunde bei 400°C könnte nicht ausreichend gewesen sein, 

um jeglichen Wasserstoff zu entfernen. 

 

(a) (b) 

  

Abbildung 5.6: (a) Tiefenprofile der aktiven Borkonzentration cB(x) für Diffusionen bei verschiedenen Temperatu-

ren im Dunkeln (durchgezogene Linie) und unter Beleuchtung (gepunktete Linie). Die Diffusion wird durch Be-

leuchtung deutlich gehemmt. (b) Die aus den Tiefenprofilen der Borkonzentration cB(x) errechneten Tiefenprofi-

le der Bor-Wasserstoff-Konzentration cB-H(x). Die Eindringtiefe steigt mit der Temperatur und ist abhängig von 

der Beleuchtung. 
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5.3.4 Modell der Diffusionskoeffizienten von H in Si 

Das Wirken interner elektrischer Felder auf geladene, diffundierende Teilchen (siehe 5.2.3) 

kann durch einen Drift-Term zum Ausdruck gebracht, welcher der Gleichung (5.2) zugefügt 

wird (nach [212]): 

 𝒋H+ = −𝐷H+
𝜕𝑐H+

𝜕𝑥
+ 𝐷H+ · 𝑐H+

1𝜕𝜚

𝜚𝜕𝑥
 . (5.11) 

Dabei ist 𝜚 = 𝑁 + 𝑛 − 𝑐𝐻+  die lokale Dichte freier Ladungsträger, die sich im Wesentlichen 

aus der Summe der Basisdotierung und der Überschussladungsträgerdichte ergibt, von der 

die H-Konzentration abgezogen wird, welche für die Deaktivierung von Bor verantwortlich ist. 

Durch Einsetzen von 𝜚 in Gleichung (5.11) folgt: 

 𝒋H+ = −𝐷H+ (1 +
𝑐H+

𝑁 + 𝑛 − 𝑐H+
) 
𝜕𝑐H+

𝜕𝑥
. (5.12) 

Dies entspricht dem ersten Fick’schen Gesetz für die freie Diffusion mit einem effektiven, 

konzentrationsabhängigen Diffusionskoeffizienten 𝐷eff(𝑐H+). Die Formulierung (5.12) kann 

analog für H- erfolgen. 

 

Für die Modellierung des Diffusionskoeffizienten 𝐷eff(𝑐B-H), welcher sich aus der BMA der 

Diffusionsprofile ergibt (siehe 5.3.5) wird Gleichung (5.12) angepasst und es folgt mit der An-

nahme 𝑐H+(𝑥) ≈ 𝑐B-H(𝑥): 

Dabei ist 𝐷0 die intrinsische Diffusionskonstante für die wasserstofffreie Si-Probe. Mit dem 

Faktor 𝛾 werden Korrekturen vorgenommen, welche Effekte umfassen, die mit dem einfa-

chen Ansatz aus Gleichung (5.11) nicht erfasst werden. Die Zunahme der H-Konzentration 

führt zu einer extrinsischen Erhöhung von 𝐷eff. 

5.3.5 Bestimmung der effektiven Diffusionskoeffizienten von H in Si mittels BMA 

Die in Abschnitt 5.2.4 eingeführte Methode der BMA wird für die Bestimmung der effektiven 

Diffusionskoeffizienten für H in Si auf die in Abbildung 5.6 (b) gezeigten Tiefenprofile ange-

wendet. In Abbildung 5.7 sind die Ergebnisse der BMA gezeigt. Dabei ist in Abbildung 5.7 (a) 

der Diffusionskoeffizient 𝐷eff, H von H über dessen Konzentration cH aufgetragen, der sich aus 

den Diffusionsprofilen der unbeleuchteten Proben (volle Symbole) bei den verschiedenen 

Temperaturen ergibt. Analog dazu zeigt Abbildung 5.7 (b) den Diffusionskoeffizienten 𝐷eff, H
∗  

der mit dem Laser beleuchteten Proben (leere Symbole). 

 𝐷eff(𝑐B-H) = 𝐷0 {1 + (
𝑐B-H

𝑁 + 𝛥𝑛 − 𝑐B-H
)
𝛾

} (5.13) 
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(a) (b) 

  
(c) (d) 

  

Abbildung 5.7: (a, b) Effektiver Diffusionskoeffizient 𝐷eff, H von H aufgetragen über dessen Konzentration cH bei 

verschiedenen Temperaturen und (a) ohne Beleuchtung (b) mit Beleuchtung durch den Laser. Die Linien geben 

die Modellierung nach Gleichung (5.13) wieder, wobei die durchgezogene Linie für die unbeleuchteten Proben 

und die gestrichelte Linie für die beleuchteten Proben gilt. (c, d) Effektiver Diffusionskoeffizient 𝐷eff, H von H 

aufgetragen über der aktiven B-Konzentration cB bei verschiedenen Temperaturen und (c) ohne Beleuchtung (d) 

mit Beleuchtung durch den Laser. 

𝐷eff, H nimmt mit steigender Temperatur zu und kann mit dem Modell (5.13) gut nachgebildet 

werden. Für das Modell werden die Werte 𝛾 = 1,6 für die unbeleuchteten Proben und 𝛾 = 1,5 

für die beleuchteten Proben als beste Parameter gefunden. Die Temperaturabhängigkeit der 

gefundenen Werte von 𝐷0 lässt sich mit dem Ausdruck  

wiedergeben. Die Aktivierungsenergie der intrinsischen H-Diffusion von 0,8 eV ist mit dem 

von Zundel et al. gefundenen Wert von 0,83 eV vergleichbar [282], welche die H-Diffusion im 
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Temperaturbereich von 20 - 160°C untersuchten. Die Ergebnisse der Modellierung sind in der 

Abbildung 5.7 als durchgezogene Linie für die unbeleuchteten Proben und als gestrichelte 

Linie für die beleuchteten Proben wiedergegeben. 

Für niedrigere H-Konzentrationen, insbesondere bei niedrigeren Temperaturen, gibt es große 

Abweichungen von dem Modell. Dies kann an der bereits erwähnten Tatsache liegen, dass 

sich schon vor der Diffusion eine gewisse Menge Wasserstoff in den Proben befunden hat, 

was zu einer Überschätzung von 𝐷eff, H und 𝐷eff, H
∗  im Bereich niedriger H-Konzentrationen 

führt. Bei zunehmender Konzentration von H tritt eine deutliche extrinsische Erhöhung von  

𝐷eff, H und 𝐷eff, H
∗  auf. In diesem Bereich haben die mit der BMA bestimmten Werte und das 

Modell eine gute Übereinstimmung. 

Eine andere Darstellung für den Bereich guter Übereinstimmung ist in der Abbildung 5.7 (c) 

und (d) gezeigt. Hier ist 𝐷eff, H und 𝐷eff, H
∗  über der verbleibenden aktiven Borkonzentration 

𝑐B = 𝑁 − 𝑐B-H dargestellt, welche sich aus der Differenz der Basisdotierung und der 

H-Konzentration ergibt. Die durchgezogene Linie stellt dabei wieder die Modellierung von 

𝐷eff, H der unbeleuchteten Proben dar, während die gepunktete Linie die Modellierung von 

𝐷eff, H
∗  der beleuchteten Proben wiedergibt. Zum Vergleich sind beide Modellierungen in Ab-

bildung 5.7 (c) und (d) gezeigt. Demnach ergibt sich eine Abhängigkeit von 𝐷eff, H zu 𝑐B die 

einem Potenzgesetz folgt. 

Bei hohen Bor-Konzentrationen scheint der Diffusionskoeffizient nahezu unabhängig von der 

Beleuchtung zu sein, da für 𝐷eff, H
∗  vergleichbare Werte wie für 𝐷eff, H gefunden werden. Das 

heißt, dass 𝐷0 (siehe Gleichung (5.14)) für unbeleuchtete und beleuchtete Proben nahezu 

identisch ist. Dies kann damit erklärt werden, dass H+ bei hoher B-Konzentration selbst unter 

Beleuchtung dominiert, was in Abbildung 5.8 verdeutlicht werden soll. Dort sind die nach Ab-

schnitt 4.2.1 theoretisch berechneten Verhältnisse von H+ und H- zum Gesamtwasserstoffge-

halt in Abhängigkeit der Temperatur bei verschiedenen aktiven Bor-Konzentrationen unter 

Beleuchtung mit 5 Sonnen gezeigt. Für die Berechnung wird das in Abbildung 5.4 gezeigte 

Injektionsniveau verwendet. 
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Bei einem mit 1019cm-3 Bor-dotierten Wafer ist H+ oberhalb 75°C dominant (>80%). Daher 

sollten auch keine gravierenden Unterschiede zwischen 𝐷eff, H und 𝐷eff, H
∗  bestehen. Zu niedri-

geren Konzentrationen hin liegt 𝐷eff, H
∗  der beleuchteten Proben jedoch unterhalb von 𝐷eff, H 

der unbeleuchteten Proben, was durch den Vergleich der durchgezogenen und der gestrichel-

ten Linien in Abbildung 5.7 deutlich wird. Dies erklärt sich damit, dass das Injektionsniveau 

unter Beleuchtung bei niedrigerer aktiver B-Konzentration höher liegt (siehe Abbildung 5.4) 

und damit der Anteil von H- gemäß Abbildung 5.8 zunimmt. Ist der Diffusionskoeffizient von H- 

kleiner als der von H+, führt dies zu niedrigeren VVerten von 𝐷eff, H
∗ . Die Mobilitäten der 

H-Spezies in Si können daher mit der Reihenfolge H- < H+ angegeben werden, was die Er-

kenntnisse von Rizk et al. wiederspiegelt [212]. 

 

Im Dunkeln entspricht 𝐷eff, H dem Diffusionskoeffizienten für H+. Dieser wird in Abhängigkeit 

von 𝑇 und 𝑐B den Diffusionskoeffizienten aus der Literatur in Abbildung 5.1 hinzugefügt und 

reiht sich gut in die bereits veröffentlichten Werte ein. 

Der Diffusionskoeffizient von H- kann ohne weiteres mit dem in dieser Arbeit eingeführten 

Modell nicht bestimmt werden. Das liegt daran, dass sich mit der H-Diffusion die aktive 

B-Konzentration reduziert und somit das Injektionsniveau bei konstanter Beleuchtung variiert. 

Dies führt zu einer Verschiebung des Verhältnisses von H+ und H- während des Diffusionsvor-

ganges (siehe Abbildung 5.8). So liegt beispielsweise der Anteil von H- bei einem mit 1017cm-3 

Bor-dotierten Wafer unterhalb von 180°C bei über 50%. Die gefundenen Werte für 𝐷eff, H
∗  der 

beleuchteten Proben sind damit eine variierende Mischung aus den Diffusionskoeffizienten 

von H+ und H-. 

Die Mobilität von H+ im untersuchten Temperaturbereich ist größer als die von H-. H+ bindet 

sich an das negativ geladene Bor-Atom gemäß der Kompensationsreaktion (5.8) und diffun-

diert aufgrund der elektrischen Anziehung schneller als H- [95]. Für H- ist die Wahrscheinlich-

keit der Molekülbildung stark erhöht (siehe Abschnitt 5.2.3), was die Diffusion stark beein-

trächtigt. Bei Temperaturen über 500°C läuft die Diffusion hauptsächlich interstitiell ohne 

Trapping oder Molekülbildung ab [95], sodass auch bei defektreichen Materialien das Limit 

von van Wieringen und Warmoltz erreicht werden kann (siehe Abbildung 5.1) [260]. 

 

Da H0 unter den verwendeten Bedingungen bei Proben ohne Beleuchtung einen Anteil von 

weniger als 10-3% hat und bei den beleuchteten Proben 0,6% nicht überschreitet, wird es an 

dieser Stelle nicht in Betracht gezogen. Es ist jedoch nicht auszuschließen, dass H0 eine schnell 

diffundierende Spezies darstellen kann, die zu dem weit in die Tiefe reichenden cB-H(x) Profil 

führt. Hier sind weiterführende Untersuchungen notwendig. 
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Zusammenfassung 

In der vorliegenden Arbeit wurden neben multikristallinen Silizium-Wafern (mc-Si) zwei ver-

schiedene Foliensilizium-Materialien analysiert und in Hinblick auf die Verwendung in der 

Photovoltaik untersucht. Bei dem Ribbon on Sacrificial Template (RST) Verfahren wird Silizium 

direkt auf ein flexibles, kohlenstoffbasiertes Trägerband kristallisiert, welches durch eine Sili-

zium-Schmelze gezogen wird. Bei dem Direct Cast Silicon (DCS) Verfahren wird Silizium auf ein 

wiederverwendbares Quarzglas-Substrat kristallisiert, welches in eine Silizium-Schmelze ge-

taucht wird. Da die Wafer direkt aus der Schmelze gezogen werden, entfallen aufwändige 

Drahtsägeprozesse und der Silizium-Verbrauch pro Wafer sinkt. Die Materialqualität des Foli-

ensiliziums ist im Vergleich zu Standard-mc-Si jedoch wegen kleinerer Korngrößen im Bereich 

von mm2, hohen Versetzungsdichten (105 - 107 cm-2) und Verunreinigungen, wie Kohlenstoff 

und Sauerstoff, deutlich reduziert. 

Die zur Rekombination von Ladungsträgern führenden Defekte können durch geeignete Pro-

zessschritte, wie Gettern oder Wasserstoffpassivierung, teilweise unschädlich gemacht wer-

den. Besonders der Prozess der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung bei erhöhten Tem-

peraturen und Beleuchtung wurde anhand von mc-Si Proben untersucht und erfolgreich zur 

Verbesserung von DCS-Solarzellen angewendet. Für die in dieser Arbeit vorgestellten Unter-

suchungen wurden RST- und DCS-Wafer von Industriepartnern hergestellt und für For-

schungszwecke zur Verfügung gestellt. 

 

Kristallographische Untersuchungen konnten die Kristalldefekte von Foliensilizium offenba-

ren. Das durch in Zugrichtung orientierte, von 3-Zwillingskorngrenzen geprägte Kristall-

wachstum von RST-Wafern wird durch SiC-Präzipitate gestört. DCS-Wafer weisen ein kleinkris-

tallines Wachstum auf, die Defektstruktur ist von Versetzungsclustern, Defektansammlungen 

und Vielfach-Zwillingskorngrenzen geprägt. Die schnelle Kristallisation und die großen Tempe-

raturgradienten während der Herstellung der Wafer sind Ursache der Defektbildung. 

Elektronische Übergänge zwischen den durch Versetzungen induzierten Intrabändern können 

strahlend stattfinden. Messungen dieser sogenannten versetzungskorrelierten Lumineszenz (DRL) 

wurden in Zusammenarbeit mit der Norwegischen Universität für Life Science an typischen 

RST- und DCS-Wafern vor und nach einem Getterschritt vorgenommen und mathematisch 

analysiert. Die für versetzungsbehaftete Materialien typischen D3- und D4-Linien konnten bei 

mc-Si und RST-Wafern gefunden werden und waren bei DCS-Wafern stark unterdrückt. Ein 

Getterschritt hatte bei RST-Wafern keinen Einfluss auf die lokalisierte Lumineszenz im Bereich 

von 0,7 eV, führte jedoch zu einer Reduzierung des D3- und D4-Signals. Bei DCS-Wafern konn-

te gezeigt werden, dass Bereiche mit einem DRL-Signal bei etwa 0,84 eV durch einen Getter-

schritt nicht zu verbessern waren. Die D1-Linie konnte jedoch durch Gettern reduziert wer-

den. 
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Durch Mikro-Raman-Spektroskopie Messungen interner mechanischer Verspannungen an 

DCS-Wafern konnten im Material verbliebene Zug- und Druckspannungen in der Größenord-

nung von etwa 135±25 MPa offengelegt werden. Durch Korrelation mit kristallographischen 

Messungen konnte der Ursprung vor allem Korngrenztripelpunkten und Zwillingskorngrenz-

clustern zugewiesen werden.  

 

Die Lebensdauern der RST-Wafer zeigten eine Abhängigkeit von der Basisdotierung und stie-

gen mit zunehmendem Basiswiderstand. Eine weitere starke Korrelation zeigte sich bei der 

Lebensdauer in Abhängigkeit der Bandposition. Die mit der Bandlänge zunehmende Verun-

reinigungskonzentration in der Si-Schmelze führte zu niedrigeren Ladungsträger-

Lebensdauern der Wafer. 

Die Lebensdauer der DCS-Wafer konnte von etwa 7 µs im „as-grown“ Zustand auf 41 µs nach 

SiNx:H-Feuern verbessert werden. Das Feuern zeigte einen positiven Einfluss auf rekombinati-

onsaktive Korngrenzen und eliminierte vollständig den Trappingeffekt. 

Für die Qualifizierung von RST- und DCS-Wafer als Basismaterial für Solarzellen und für die 

Abschätzung des maximalen Wirkungsgrades wurde ein Photolithographie-basierter Labor-

Solarzellenprozess angewendet. Mit 16,0% konnte einer der höchsten RST-Solarzellenwirkungs-

grade veröffentlicht werden. Durch die materialverlustarme RST-Methode ist der Silizium-

Verbrauch pro Wattpeak bei RST-Solarzellen dadurch mit etwa 1,5 g Wp
-1 deutlich geringer als 

der bei mc-Si Solarzellen mit etwa 6,7 g Wp
-1. Die Verluste in der Solarzelle, welche zu einer 

Limitierung des Wirkungsgrades von RST-Solarzellen führten, äußerten sich vor allem in durch 

SiC-Partikel verursachte lokale Kurzschlüsse und der höheren Verunreinigungskonzentration. 

Mit ebenfalls 16,0% konnte der höchste DCS-Solarzellenwirkungsgrad demonstriert werden, 

der bisher veröffentlicht wurde. In der Verlustanalyse zeigten sich Vorteile in den dendritisch 

gewachsenen DCS-Wafern gegenüber den Standard-DCS-Wafern aufgrund besserer effektiver 

Diffusionslängen. Eine Korrelation von lokal aufgelösten 𝐿eff-Messungen mit kristallographi-

schen Strukturen zeigte einen deutlich limitierenden Einfluss vor allem von Korngrenztripel-

punkten, Versetzungsclustern und facettierten Korngrenzen. Defektansammlungen und die 

meisten Korngrenzen zeigten hingegen kaum einen Einfluss. Der Einfluss von Versetzungen 

äußerte sich ab einer Dichte von etwa 4·104 cm-2. Die normalisierte Rekombinationsstärke ließ 

sich im Bereich von 0,02 - 0,06 einordnen, was im Vergleich zu Standard-mc-Si (< 0,02) eine 

deutlich erhöhte Rekombinationsaktivität der Versetzungen zeigt. 

 

Um den lebensdauerlimitierenden Defekten zu begegnen, wurde der Einfluss der fortschrittli-

chen Wasserstoffpassivierung auf die Materialqualität anhand von Standard-mc-Si Proben mit 

und ohne Emitter betrachtet. Bei der Untersuchung nahmen die theoretischen Berechnungen 

der Ladungszustände von Wasserstoff in Silizium eine wichtige Rolle ein. 

Zunächst wurde gezeigt, dass die effektive Lebensdauer von gegetterten und mit SiNx:H passi-

vierten mc-Si Proben keinesfalls konstant ist. Bereits eine kurzzeitige Beleuchtung bei Raum-

temperatur führte zu einem deutlichen Anstieg auf etwa 140% der Ausgangslebensdauer. 
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Aufbauend auf Ergebnissen von Hamer et al. wurden Lebensdauerproben in einem ther-

mooptischen Prozess bei erhöhten Temperaturen von 100 - 430°C unter einer variablen Be-

leuchtung von 0 - 2 Sonnen für 3 min behandelt. Im Temperaturbereich bis 250°C erfuhren 

Proben unter Ladungsträgerinjektion durch Beleuchtung eine Degradation der Lebensdauer, 

wogegen dieser Effekt bei vergleichbaren Proben ohne Ladungsträgerinjektion nicht oder 

kaum zu beobachten war. Da sich im Temperaturbereich unterhalb 250°C das Verhältnis von 

H+ zu H- im Vergleich zu nicht beleuchteten Proben praktisch umkehrt, wurde ein Zusammen-

hang der Lebensdauerinstabilität mit dem Ladungszustand von H vermutet. 

Um diesem Phänomen näher zu kommen, wurden zeitaufgelöste Messungen vorgenommen, 

die einen dynamischen Verlauf der Lebensdauer offenbarten. Bei Temperaturen bis 280°C 

zeigten Proben unter Beleuchtung eine schnelle, temperatur- und injektionsabhängige De-

gradation der Lebensdauer, an die sich eine im Vergleich langsamere Regeneration anschloss. 

Im weiteren Verlauf konnte eine weitere, jedoch weniger ausgeprägte Degradation beobach-

tet werden, die unabhängig von der Beleuchtung zu sein schien. Dieser schloss sich wieder-

rum eine deutliche Steigerung im Langzeitbereich an bei der die anfängliche Lebensdauer auf 

bis zu 230% gesteigert wurde. Bei Temperaturen über 310°C war keine Degradation der Le-

bensdauer, sondern eine sofort einsetzende Verbesserung zu beobachten. Im weiteren Ver-

lauf setzte schließlich abhängig von der Temperatur ein langsamer, exponentieller Zerfall der 

Lebensdauer ein. 

Das Einsetzen einer Degradation konnte eindeutig mit einer Ladungsträgerinjektion in Verbin-

dung gebracht werden. Jedoch konnte auch gezeigt werden, dass das Auftreten einer Le-

bensdauerinstabilität prinzipiell von der Maximaltemperatur während des Feuerprozesses 

abhängt. Proben, welche bei einer maximalen Wafertemperatur von 600°C und 730°C gefeu-

ert wurden, zeigten keine Instabilitäten, während bei 800°C und 860°C gefeuerte Proben eine 

Dynamik aufwiesen. Ob diese Tatsache der Temperatur oder der damit verbundenen Abkühl-

rate zuzuschreiben ist, ist Gegenstand aktueller Untersuchungen. 

Für die Beschreibung der Beobachtungen wurde ein Modell entwickelt, welches mit zusätzli-

chen Messungen gestützt wurde. Dessen integraler Bestandteil ist die Betrachtung des La-

dungszustandes von Wasserstoff und dessen Lage innerhalb des Kristallgitters. Die erste De-

gradation und Regeneration wurde dem Volumen zugeschrieben und die zweite Degradation 

und Regeneration der Oberfläche. Das Modell lehnt an das 3-Zustands-Modell von Herguth et 

al. an [208], welches um zwei weitere Zustände D und E erweitert wird. Der Übergang von D 

zu E führt insgesamt zu einer stetigen Steigerung der Lebensdauer über ein Vielfaches der 

Ausgangslebensdauer hinaus. 

Die Erkenntnisse aus den Untersuchungen zur fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung konn-

ten erfolgreich an DCS-Solarzellen angewendet werden. Dabei ergab sich im Schnitt eine Wir-

kungsgradsteigerung von  𝜂 = (0,48±0,19)%abs und eine maximale Steigerung von fast 

0,7%abs. Mit der Bestimmung der lokalen effektiven Diffusionslänge mittels LBIC-Messungen 

konnte eine deutliche Verbesserung nach einer Behandlung im thermooptischen Prozess ge-

zeigt werden, die auf eine Verbesserung der Volumenlebensdauer zurückzuführen war. 
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Abschließend konnte der Einfluss von Ladungsträgerinjektion auf die Diffusion von Wasser-

stoff in Silizium anhand von Wasserstoff-Diffusionsprofilen demonstriert werden. Dazu wurde 

die aktive Bor-Konzentration von FZ-Si Wafern mittels der ECV-Methode bestimmt. Der Ein-

fluss von Beleuchtung äußerte sich vor allem in Bereichen niedriger aktiver Borkonzentratio-

nen und war bei Konzentrationen von 1019 cm-3 nicht messbar. Begründet wurde dies 

dadurch, dass bei hohen Konzentrationen der Einfluss der Beleuchtung auf den Ladungszu-

stand von Wasserstoff praktisch nicht signifikant ist. Die Ergebnisse konnten in Literaturwerte 

anderer Autoren eingebettet werden und beleuchten den Einfluss von Ladungsträgerinjektion 

auf Wasserstoff in Silizium von einer weiteren Seite. 

 

Zusammen mit den hier vorgestellten Methoden der fortschrittlichen Wasserstoff-

Passivierung können Foliensilizium-Materialien eine kosteneffektive Alternative zu mono- und 

multikristallinen Standard-Materialien darstellen. Die Hochskalierung dieser sägeverlustfreien 

Technologien könnte den PV-Markt revolutionieren. 
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