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Einleitung

Einleitung

Das Klimaschutzabkommen von Paris, welches von 196 Staaten ratifiziert wurde, sieht die
Begrenzung der globalen Erwarmung auf deutlich unter 2°C im Vergleich zur vorindustriellen
Zeit vor [1]. Dieses Ziel ist langfristig nur durch eine Abkehr von fossilen Energietragern zu
erreichen, welche gegenwartig etwa 86% des weltweiten Energiebedarfs decken [2] und we-
der okologisch noch gesellschaftlich nachhaltig sind. Mit der ErschlieBung regenerativer und
emissionsarmer Energietechnologien kann diesen Herausforderungen begegnet und eine Re-
duktion von Treibhausgasemissionen erreicht werden [3].

Die mit Abstand grofite regenerative Energiequelle ist die Sonne, deren auf die Erde einge-
strahlte Energie den gesamten Primarenergiebedarf um mehr als den Faktor 10* tber-
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-Ubergang getrennt werden und (iber eine elektrische Kontaktierung abgegriffen werden
kdnnen [6]. Weitere Vorteile liegen auf der Hand: Die Photovoltaik bendétigt keine bewegli-
chen Teile, womit der Wartungsaufwand vernachlassigbar ist, und sie lasst sich in nahezu je-
der Grole einsetzten.

Mit Uber 227 GW installierter Leistung im Jahre 2015 hat die Photovoltaik einen Anteil von
etwa 1,3% am weltweiten Elektrizitatsbedarf [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 4-10°t CO, vermieden werden sollen [8]. Dazu ist ein jahrliches
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 Wettbewerbsfahigkeit dieser Technik zu
sichern, ist eine andauernde Optimierung des Kosten-Nutzen-Verhaltnisses unerlasslich. 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 Sagen 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 aufwandige Sage-
schritte sowie der damit verbundene Materialverlust entfallen. Im Vergleich zu multikristalli-
nen Silizium-Wafern weisen diese jedoch eine erhohte Dichte an Kristalldefekten und oft ei-
nen erhdhten Grad an Verunreinigungen mit Fremdstoffen auf. Dies flihrt zu einer erhdhten
Rekombination von Ladungstragern im Halbleiter, welche dann nicht mehr fir den Strom-

transport zur Verfligung stehen.



Mit in Silizium eingebrachtem Wasserstoff ldsst sich eine elektrische Passivierung der Defekte
herbeifiihren, was sich als eine effektive Methode in der Photovoltaik bewdhrt hat [14, 15].
Eine zusatzliche Behandlung der Solarzelle bei erhéhten Temperaturen unter Beleuchtung
kann zu einer Steigerung der Effizienz flihren [16]. Den Nachteilen der Foliensilizium-
Materialien, die sich durch eine erhohte Defektdichte ergeben, kann damit begegnet werden.

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Materialcharakterisierung und Wasserstoffpassi-
vierung von defektreichen Silizium-Materialien und ist in finf Kapitel gegliedert.

Kapitel eins fihrt in die verschiedenen Verfahren zur Herstellung von Silizium-Wafern fur die
Photovoltaik ein. Der Fokus wird vor allem auf die Foliensilizium-Verfahren Ribbon on Sacrifi-
cial Template (RST) und Direct Cast Silicon (DCS) gelegt. AnschlieRend werden die fir multi-
kristallines Silizium typischen Kristalldefekte beschrieben und Methoden, wie das Gettern und
die Wasserstoffpassivierung, eingefiihrt, mit denen eine Verbesserung der Materialqualitat
erreicht werden kann.

Kapitel zwei befasst sich intensiv mit der Untersuchung der Defekte in multikristallinen Folien-
silizium-Materialien. Dazu werden zunachst die flr die Rekombination der Ladungstrager ver-
antwortlichen Mechanismen erldutert und es folgt eine kurze Einfihrung in die Messmetho-
den zur Bestimmung der Ladungstrdgerlebensdauer. Des Weiteren wird die versetzungskorre-
lierte Lumineszenz beschrieben, welche bei mc-, RST- und DCS-Wafern gemessen wird. Der
Einfluss eines Getterschritts auf die Materialqualitat wird mit Hilfe dieser Methode unter-
sucht. Die durch Raman-Spektroskopie gestitzte Messung von mechanischen Verspannungen
in Silizium wird far DCS-Wafer aufgezeigt und diskutiert.

Kapitel drei fihrt in die Funktionsweise der Solarzelle und den Labor-Solarzellenprozess ein,
der fUr defektreiche multikristalline Wafer an der Universitat Konstanz entwickelt wurde. Da-
ran anschlieBend 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 zunachst 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
eingeflhrt, mit dem die beobachteten Effekte beschrieben werden und welches an Erkennt-
nisse aus der Literatur anknUpft. 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 flnf bildet die theoretische Grundlage zur Diffusion von Wasserstoff in Silizium. Dabei
wird die freie und storstellenlimitierte 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 fir die Photovoltaik

1 Kristalline Silizium-Materialien fur die Photovoltaik

Silizium ist mit einem Massenanteil von etwa 28% in der Erdkruste ein auf der Erde haufig
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 (SiO,) und Siliziumnitrid
(SiNy:H) — dienen als oberflachenpassivierendes Dielektrikum und im Falle von SiN,: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 Harte des Materials lassen ein breites Spektrum an technischen Prozess-
und Hochtemperaturschritten zu [18].

Rohsilizium kann beispielsweise aus Quarzsand (SiO,) gewonnen werden, welches in einem
Lichtbogenofen unter Zugabe von Kohlenstoff bei etwa 2000°C in elementares Silizium, soge-
nanntes metallurgisches Silizium, reduziert wird: SiO, + 2C — Si + 2CO [19]. Die Reinheit des
metallurgischen Si liegt bei etwa 98% [20], was fir 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" %
reduziert werden [6, 22]. Das so gewonnene polykristalline Silizium wird unter anderem der
Produktion von Silizium-Wafern zugefiihrt, bei denen zwischen monokristallinen und multi-
kristallinen Wafern unterschieden wird.

Fir die Bereitstellung von Silizium-Wafern fiir die PV haben sich verschiedene Verfahren etab-
liert [23, 24], die in diesem Kapitel kurz angerissen werden sollen. Das Zersdgen der Silizium-
Ingots als integraler Schritt zur Waferherstellung ist allen konventionellen Verfahren gemein.
Dazu wird der Silizium-Ingot mittels des Multi-Drahtsageprozesses in mehrere hundert einzel-
ne Wafer zersagt [25], wobei ein nicht geringer Teil des Siliziums durch das Sdgen verloren
geht. Durch die notwendige Verwendung von Schmiermitteln ist der durch das Sagen ent-
standene Silizium-Staub kontaminiert und daher nicht mehr fir die Ingotproduktion ver-
wendbar.

Darin unterscheiden sich die Verfahren fir Foliensilizium-Materialien, die keinen Drahtsage-
prozess benodtigen. 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 grofRen Teil dieser Arbeit aus. Die haufigsten Kristalldefekte,
welche die Materialqualitat limitieren, und deren Beschreibung werden eingefihrt. Im letzten
Teil wird auf Methoden zur Verbesserung der Materialqualitdt eingegangen.



1.1 Monokristalline Silizium Wafer-Materialien

Monokristallines Silizium besteht aus einem Einkristall, der an einem Impfkristall aus der Sili-
zium-Schmelze anwéchst. Abhdngig von Reinheit und Herstellung wird zwischen zwei Verfah-
ren unterschieden.

Bei dem sehr aufwendigen Float Zone (FZ)-Verfahren wird eine polykristalline Saule, die wah-
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 Saule gebracht,
wodurch ein defektarmer Einkristall entsteht. Da sich die Loslichkeit von Fremdatomen in
festem und flissigem Silizium unterscheiden, sammeln sich die meisten Verunreinigungen in
der Schmelzzone an [27] und werden dadurch ans Sdulenende transportiert, welches an-
schlielend entfernt wird. FZ-Si Wafer sind etwa 100 mal reiner als die Wafer aus dem
Czochralski (Cz)-Verfahren [24] und dienen in der PV hauptsachlich als Kontrolle fir einzelne
Herstellungsschritte einer Solarzelle.

Das Cz-Verfahren ist deutlich kosteneffizienter als das FZ-Verfahren, was allerdings zu Lasten
der Kristallqualitat 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™ be-
schrankt [30]. Verunreinigungen, die meist von Tiegel und Anlagenteilen stammen, werden
durch die Segregation in der Schmelze kumuliert [27], was sich vorteilhaft auf die Kristallguali-
tat auswirkt. Sauerstoff ist durch die geringe Segregation dennoch in Konzentrationen von
etwa 10® cm? 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 Kérner bezeichnet, besitzen unterschiedliche Gro-
Ren von wenigen mm? bis zu mehreren cm? und sind in zufalliger Kristallorientierung im
Wafer angeordnet [32]. Die Grenzflache zweier angrenzender Korner ist die Korngrenze (KG),
die, abhangig von ihrer Beschaffenheit, einen erheblichen Einfluss auf die Waferqualitat besit-
zen kann (siehe Abschnitt 1.4.3). Der verminderten Qualitat von mc-Si Wafern im Vergleich zu
monokristallinen Wafern steht der Kostenvorteil aufgrund glinstigerer Herstellungsmethoden
gegenlber. Auf die direkten Ziehverfahren wird im nachsten Abschnitt genauer eingegangen.
Dieses Kapitel bezieht sich auf die gerichtete Erstarrung des in einem Tiegel befindlichen, flUs-

sigen Siliziums.
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Ausgangsmaterial dafir ist unter anderem das eingangs erwahnte polykristalline Silizium aus
dem Siemens-Refraktionierungsverfahren [24]. Die Kristallisation der Schmelze kann Uber das
vertikale Bridgman-Verfahren oder tber die Warmeaustausch-Methode (heat exchange me-
thod) stattfinden [24, 33]. Beide Verfahren vereint die kontrollierte Kristallisation des flissi-
gen Siliziums in moglichst kolumnar (sdulenartig) gewachsene Kristalle, die sich an sogenann-
ten Nukleationspunkten am Tiegelboden bilden und wahrend der Abkihlung zu wachsen be-
ginnen. Temperatur und Temperaturgradienten werden wahrend des Prozesses angepasst,
um das Wachstum zu stabilisieren. Die Abkihlung durch Warmeabgabe vollzieht sich bei der
vertikalen Bridgman-Methode durch das Herausflihren 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 flissigen Silizium in der Heizzone
und die Warme wird am Tiegelboden Uber eine Warmesenke abgeflhrt. Hierbei entsteht
ebenfalls eine Kristallisationsfront, die der Schmelzenoberflache zustrebt und eine konkave
Form aufweist.

Uber Anlagenteile und Tiegelmaterial, sowie dessen Beschichtung, kénnen Verunreinigungen
in die Schmelze und den Kristall gelangen [34]. Deren Konzentration variiert im fertigen Ingot
aufgrund von Segregationseffekten und abhadngig vom Ort innerhalb des Kristalls. Da die Los-
lichkeit der meisten Verunreinigungen in der Silizium-Schmelze gegeniber dem Silizium-
Kristall erhéht ist, werden die Fremdstoffe im oberen Teil des Ingots agglomeriert. Dieser Seg-
regationseffekt wird theoretisch durch das Gesetz von Scheil beschrieben. Tatsachlich weisen
tiegelrandnahe Bereiche ebenfalls hohe Verunreinigungsdichten auf, die vom Kontakt mit der
Tiegelbeschichtung, Ublicherweise Siliziumnitrid, und der Diffusion von Fremdstoffen aus dem
Tiegelmaterial herriihren [34].

Das Kristallwachstum ist bei tiegelrandnahen Bereichen gestdrt, woraus sich Senken fir Ver-
unreinigungen bilden, die die Materialqualitat weiter beeintrachtigen. Eine Abweichung vom
Gesetz von Scheil, insbesondere im bodennahen Bereich, |dsst sich also durch die Segregation
nicht nur in die Schmelze, sondern auch in die Bereiche hoher Dichten ausgedehnter Defekte
erklaren.

Der Ingot wird in kleine Blocke zersagt, deren Stirnseite Ublicherweise die Bemalung der dar-
aus gewonnenen Wafer von 156x156 mm? aufweist. Die Randbereiche des Ingots, sowie das
Boden- und Kopfende, werden aufgrund der starken Kontamination durch Verunreinigungen
nicht verwendet. Die Blocke werden dann dem Drahtsdgeverfahren zugefihrt, 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 wahrend der Herstellung. Da die Wafer direkt aus der Schmelze gezogen wer-
den, wird der Materialverlust durch den Multi-Drahtsdgeprozesses vermieden. Im Gegenzug
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muss eine erhdhte Defektdichte in Kauf genommen werden, die in der schnellen Kristallisati-
onsgeschwindigkeit, den hohen Temperaturgradienten und dem Kontakt zu Substrat oder
Formteilen begrindet.

Der Materialverlust bei mc-Si Wafern summiert sich auf etwa 64%, wobei das Verwerfen der
kontaminierten und defektreichen Randbereiche etwa 30% und die Sageverluste etwa 34%
ausmachen [9]. Beide Teile kdnnen aufgrund der starken Verunreinigungen sowohl durch
Fremdstoffe, als auch durch Sdgeschmiermittel und Abrasiva nicht wieder der Produktion
zugeflhrt werden. Bei Foliensilizium beschrankt sich der Materialverlust hauptsadchlich auf die
Sageverluste 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 zurtickgefihrt
werden [13]. Der Anteil des Wafers an den Gesamtkosten eines Solarmoduls kénnte somit
durch Foliensilizium deutlich gesenkt werden [10, 12]. Im Gesamten kann ein Vorteil gegen-
Uber 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 fir das jeweilige Foliensilizi-
um-Material typischen Defekte und deren Neutralisierung in Hinblick auf die Ladungstrager-
lebensdauer durch einen geeigneten Solarzellprozess.

In der Literatur werden die Foliensilizium-Materialien, abhangig von der Methode des Kris-
tallwachstums, in zwei Gruppen unterteilt [35]. Beim Typ | Foliensilizium ist die Grenzflache
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 Il Foliensilizium wird die Kristallwachstumsrichtung weitgehend von der Zug-
richtung entkoppelt, wodurch die Grenzflache zwischen Schmelze und Kristall stark vergro-
Bert ist. Prominentester Vertreter diesen Typs ist das Ribbon Growth on Substrate (RGS) Ver-
fahren. Bei Typ | Foliensilizium ist die Kristallisationsgeschwindigkeit auf wenige cm min™ limi-
tiert [36], die Kristallqualitat ist jedoch gegenlber Typll Foliensilizium Ublicherweise hoher.
Der minderen Kristallqualitat des Typ Il kann durch die hohe Kristallisationsgeschwindigkeit
von mehreren 100 cm min™ begegnet werden [33].

In dieser Arbeit wird ndaher auf das RST-Verfahren sowie das DCS-Verfahren und die daraus
gewonnenen Wafer eingegangen. Einen Uberblick iber andere schon genannte Herstellungs-
verfahren bieten unter anderen Hahnetal [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, zahlen
EFG und SR. Aufgrund des starken Preisriickganges von Silizium in den vergangenen Jahren
sind die direkten Verfahren in den Hintergrund gedrangt worden und kénnen sich kaum mehr
gegen die konventionellen Verfahren behaupten. Diese Tatsache muss jedoch keinen Bestand
haben, falls eine erneute Verknappung von Rohsilizium aufgrund erhéhter Nachfrage zu einer
Preissteigerung des Siliziums flihrt und die direkten Verfahren wieder rentabel werden.
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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 | Foli-
ensilizium-Materialien ein, besitzt jedoch auch Eigenschaften des Typ Il Materials. Das Prinzip
basiert auf der direkten Kristallisation von Silizium auf einem flexiblen, kohlenstoffbasierten
Tragerband. Auf dem Tragerband befindet sich eine dinne Pyrokohlenstoffschicht hoher
Dichte, die in einer chemischen Gasphasenabscheidung aufgebracht wird. Dadurch wird die
Benetzungsfahigkeit des Bandes durch Silizium verbessert und die Widerstandsfahigkeit ge-
geniber Erosion durch geschmolzenes Silizium erhoht [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 Langsoffnung am Boden eines Tiegels aus Graphit wird das Tragerband
gefihrt und in gleichméaRiger Geschwindigkeit in vertikaler Richtung nach oben gezogen. Ein
Prozess umfasst eine Bandlange von mehreren Metern.

(a) (b) (c)

Kristallisiertes
Foliensilizium

Zugrichtung

Kristallisationsfront IR-Laser

Wafer nach Hochtemperatur
Ausbrennprozess

Silizium-

<schmelze Tragerband

dreilagiges Si/C/Si Band

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



Das geschmolzene Silizium, welches aufgrund der Oberflichenspannung nicht aus der Off-
nung am Boden entweicht, kristallisiert in einer diinnen 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 gewlnschte Form geschnitten (Abbildung 1.1 (b)). In einem Hochtempera-
tur-Ausbrennprozess wird das Karbonband in dem Si/C/Si Stapel in sauerstoffhaltiger Atmo-
sphare bei Gber 1000°C verbrannt und zwei Silizium-Wafer bleiben zuriick [45], die nach einer
Reinigung der Zellproduktion zugefiihrt werden kénnen. Der entstehende Wafer wird durch
das Tragerband mechanisch stabilisiert, sodass bei RST im Gegensatz zu EFG oder SR die Kris-
tallisation nicht den begrenzenden Faktor fur die Zuggeschwindigkeit darstellt. Die Flachen-
normale der Kristallisationsfront bei RST steht nicht antiparallel zur Zugrichtung, sondern
weist vom Tragerband weg (siehe Abbildung 1.1). Dadurch erfahrt die Kristallisationsfront
eine Aufweitung und die Wachstumsrichtung wird von der Zugrichtung des Tragerbandes
teilweise entkoppelt. Hierin zeigt sich der Typ Il Charakter von RST, sodass Ziehgeschwindig-
keiten von 5-10 cm min™ moglich 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 Tragerband beglnstigt nicht nur eine ausgedehnte
Wachstumsgrenzflache, 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 um bis 300 um 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 und einer Dicke zwischen 60-140 um produziert. Die Eigenschaften und Defekte in
RST-Wafern dhneln denen der verwandten Ribbon against Drop Wafer, welche von Ger-
vais et al. auf Basis von Solarzellen untersucht wurden [43]. Die Silizium-Oberflache weist vor-
nehmlich (011) Orientierung auf [43] mit langgezogenen Kornern, die in Zugrichtung ausge-
richtet sind. Die Kérner sind mehrere Zentimeter lang und durch verschiedene Breiten von
wenigen um bis mm charakterisiert. Die Kérner besitzen eine hohe Dichte an Zwillingskorn-
grenzen (siehe Kapitel 1.4.3), die sich durch eine geeignete Wasserstoffbehandlung passivie-
ren lassen [48, 49].

Da fir 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 beschrankt sich auf die mit Bor dotierten p-Typ Wafer.

1.3.2 Direct Cast Silicon Verfahren

Das DCS-Verfahren ist eines der jlingsten und lasst sich zu der Gruppe des Typ Il Foliensilizi-
ums einordnen. In der Literatur finden sich nur wenige Beschreibungen zu dem Material [51],
weshalb hier ausfihrlich 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 AuRensei-
te des Formteils bilden (siehe Abbildung 1.2), handelt es sich dabei um einen sogenannten
,Exo Casting” Prozess. Zum besseren Verstandnis der Kristallstruktur und der materialspezifi-
schen Besonderheiten wird das Herstellungsverfahren im Einzelnen genauer erlautert, 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 Uber externe
Heizer geregelt wird (Abbildung 1.2 (a)). Das Tragersubstrat — auch als Schwert bezeichnet —
besteht ebenfalls aus hochreinem Quarzglas (high purity fused silica) und ist an eine automa-
tisch hohenverstellbare Vorrichtung montiert. Das Schwert wird mit kontrollierter Geschwin-
digkeit in die Schmelze getaucht (Abbildung 1.2 (b)) und verbleibt dort flr einige Sekunden.
Da die Temperatur Ty des Tragermaterials kleiner als die Schmelztemperatur Tss = 1412°C
von Silizium ist [18], kristallisiert das Silizium rasch auf der Substratoberflache 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 kihlt an der Atmo-
sphéare ab. Aufgrund verschiedener thermischer Ausdehnungskoeffizienten der beiden Aus-
gangsmaterialien 16sen sich die zwei so entstandenen Silizium-Wafer selbststandig vom Tra-
germaterial (Abbildung 1.2 (d)). Dem Schwert, welches in verschiedenen Grofen ausgefihrt
sein kann, fallen dabei mehrere Aufgaben zu.
(c)

(d)
Quarzglas kristallisierendes kristallisierter
Formteil Silizium DCS Wafer
Tiegel
Silizium-
Schmelze

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

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
selbststandig vom Formteil 16st, und es werden 2 Wafer gewonnen (d). Das Formteil ist anschlieRend wieder-
verwendbar und der Prozess beginnt von vorne.



Zum einen wird durch die thermische Masse eine Senke fiir die Warmeenergie, die bei der
Kristallisation frei wird, gebildet. Zum anderen wird durch die Grof3e und Form die Flache der
Wafer und dessen Kanten vorgegeben. Zudem kann die Oberflache des Tragermaterials vorab
strukturiert werden, womit beispielsweise eine Textur der zum Schwert zugewandten Seite
des Wafer oktroyiert wird.

Abhangig von den Prozessparametern wahrend der Kristallisation kann die Qualitat und die
mechanische Beschaffenheit des Ausgangsmaterials eingestellt werden. In Abbildung 1.3 (a)
ist ein Foto des laufenden DCS-Prozesses zu sehen. Der eingespannte Quarzglastrager mit
anhaftendem, kristallisiertem Silizium wird direkt aus der heillen Si-Schmelze gezogenen,
weshalb die Teile noch rotgliihend sind. Die Dicke wird tber die Dynamik des Warmeaustau-
sches bestimmt. Abbildung 1.3 (b) zeigt schematisch die Dicke des kristallisierenden Wafers
aufgetragen Uber der Zeit in der Si-Schmelze wahrend des Herstellungsprozesses. Die Kristalli-
sation vollzieht sich rasch innerhalb der ersten Sekunden. Beim Maximum der Dicke wird das
Schwert aus der Schmelze gezogen. Andernfalls wiirde der groe Warmelbertrag auf das
Formteil und den damit verbundenen Temperaturangleich an die Si-Schmelze zum Auf-
schmelzen des kristallisierten Siliziums flhren. Eine Modifizierung der Kristallisations-
Rickschmelz-Kurve ist durch Anpassung der thermischen Eigenschaften des Tragermaterials,
der Temperaturdifferenz zwischen Schwert und Schmelze und der Eintauchzeit moglich.
Dadurch kann das Maximum der Kurve auf die gewiinschte Zieldicke eingestellt werden. Im
gezeigten Beispiel wird zwischen zwei verschiedenen Temperaturen des Tragers unterschie-
den: Bei groRerer Temperaturdifferenz AT, zwischen Trager und Schmelze kann mehr Silizium
kristallisieren, bevor das Rickschmelzen beginnt. Bei kleinerer Temperaturdifferenz AT, kris-
tallisiert entsprechend weniger Silizium.

(a) (b)
300 . . . .

200 F

Temperaturdifferenz
100 | schmelze zu Formteil
AT, < AT,

Waferdicke W (um)

Tauchzeit t  (s)

Abbildung 1.3: (a) DCS-Prozess: Fotografie eines in die Hebevorrichtung eingespannten Quarzglastragers mit
anhaftendem, kristallisiertem Silizium. Die direkt aus der heifRen Si-Schmelze gezogenen Teile sind noch rotgli-
hend [52]. (b) Dicke des kristallisierenden Wafers aufgetragen Uber der Zeit in der Si-Schmelze wahrend des
Herstellungsprozesses. Abhangig von den Parametern des Prozesses kann die Dynamik angepasst werden.
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Die Gute der so gewonnenen Wafer wird bestimmt durch die Reinheit des Silizium-Volumens,
die Art und Struktur der Korner, die Varianz in der Dicke, sowie die Verformung des Wafers
insgesamt. Die durch die schnelle Kristallisation im Material verbleibenden mechanischen
Spannungen duRern sich in einem leichten Verzug und einer Wélbung der Wafer, was in Ab-
bildung 1.4 (a) schematisch gezeigt ist. Der Verzug ist definiert als der groRte absolute Ab-
stand zwischen der Mittelebene und der Waferrlckseite, die Wolbung ist der Abstand zwi-
schen der Mittelebene und der Waferriickseite in der Mitte des Wafers. Da keine Formge-
bung der vom Schwert abgewandten Seite des Wafers gegeben ist, fihrt die Kristallbildung zu
einer inhomogenen und rauen Oberflache. Damit ist eine Varianz der Dicke verbunden, die
durch die Differenz der minimalen Dicke W, eines Wafers und dessen maximalen Dicke
Winax Charakterisiert ist.

In Abbildung 1.4 (b) ist das Lichtmikroskopbild eines 13 mm langen DCS-Wafer-Querschliffes
nach einer 10-sekiindigen Defektitze (Secco-Atze [53]) gezeigt. Auf der gezeigten Lange vari-
iert die Waferdicke zwischen W, = 180 um und Wp,.x = 720 um. Die dicke Stelle ist in die-
ser Ansicht vergroRert gezeigt. Neben den durch Versetzungen hervorgerufenen Atzgruben
ist die kolumnare Struktur der Kérner erkennbar, die sich nahezu senkrecht zur Waferoberfla-
che ausbilden. Dicke Stellen scheinen bei diesem Wafermaterial jedoch unglinstig zu sein, da
sich oberflachenparallele Defektstrukturen ausbilden. Da der Stromfluss durch eine Solarzelle
nahezu senkrecht zur Oberflache stattfindet, sind diese Strukturen wegen der hohen La-
dungstrager-Rekombination unerwinscht (mehr in Kapitel 2).

Durch einen anschliefenden mechanischen Planarisierungsprozess kann W, auf die ge-
winschte Dicke W reduziert werden. Bereiche des Wafers mit einer geringeren als der ge-
wulnschten Dicke erscheinen dann als Dellen oder Furchen.

| !
! f

Wmin Wmax

Abbildung 1.4: (a) Schematische Querschnittdarstellung eines DCS-Wafers: Der Verzug ist der grofRte Abstand
zwischen der Mittelebene zur Waferrickseite, die Wélbung ist der Abstand zwischen der Mittelebene und der
Waferrickseite in der Mitte des Wafers (b) Lichtmikroskopische Aufnahme des Querschliffs eines DCS-
Waferstiicks, welches 10s in einer Secco-Atzlésung behandelt wurde. Die Dicke variiert in diesem Abschnitt
zwischen 180 um und 720 um.
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Der DCS-Kristallisierungsprozess kann durch Anpassung der Herstellungsparameter derart
beeinflusst werden, dass das Kristallwachstum von kleinkristallinen Kérnern mit Grofsen von
300 - 600 um oder durch die Bildung von nadelférmigen Dendriten gepragt 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 fir Solar-
zellen werden in Abschnitt 3.4 herausgearbeitet. Sowohl! fir das Standard-Wachstum, als
auch fir das dendritische Wachstum bilden sich die Kristallkérner kolumnar aus. Das heif3t,
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 Kristallqualitat bei gleichzeitig hoher Wachstumsgeschwindig-
keit von etwa 350cmmin’ erzielt wird. Typische Eigenschaften einiger Foliensilizi-
um-Materialien sind in Tabelle 1.1 zusammengefasst. Dabei zeigt sich fur die Ziehgeschwin-
digkeit und die Kristallqualitdt, die den Wirkungsgrad beeinflusst, eine gegenldufige Bezie-
hung. Dies soll auch in Abbildung 1.5 verdeutlicht werden, in der die Versetzungsdichte in
Abhangigkeit der Kristallisationsgeschwindigkeit verschiedener Wafer Materialien gezeigt ist
(Daten wurden teilweise von Schwirtlich et al. Gbernommen [54]). Die lineare Anpassung ist
sicherlich eine zu einfache Annahme, soll jedoch den gegenldufigen 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 Weglangen 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 RST DCS RGS

[35, 39] [23,37,42,45] [51] [37,39]
Ziehgeschwindigkeit (cmmin™) 1,7-2 2-5(10) 350 600
Waferdicke (um) 250-350 60-140 100-300 (150) 300-400
KorngroRe ~em’ mm?®-cm” ~mm?’ um’*-mm’
Lebensdauer (us) 10-50 10-30 1-10 1-10
Versetzungsdichte (cm™) 10*-10° 10°-10° 10°-10° (10")  10°-10’
Verunreinigungen (cm™) [C]>10" [C]>10" [0]> 10" [c]>10"

[0] <510 [0]<510" [0]>5-10"
Solarzelleneffizienz (%) 18,2 [55] 16,1 [56] 16,0 [51] 14,4 [57]

16,1 [58)"

! 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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10’ 19 Abbildung 1.5: Graphische Darstellung der Daten von
. g Schwirtlich et al. [54] und der Daten aus Tabelle 1.1.
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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 Oberflaichen des Kristalls
sind Defekte im Kristallvolumen struktureller Natur oder durch Fremdatome verursacht und
hangen in ihrer Art und Anzahl von der Kristallisationsmethode und deren Bedingungen ab.
Diese Defekte haben die Storung der Periodizitat des Kristallgitters gemein und fiihren zu ei-
ner Beeintrachtigung der mechanischen, elektrischen und chemischen Eigenschaften des Kris-
talls. Die Ursache liegt in der Veranderung und Neuordnung kovalenter chemischer Bindun-
gen zwischen den Silizium-Atomen. Die Bindungen kdnnen sogar komplett unterbrochen, sehr
instabil oder zu einem Fremdatom statt eines Silizium-Atoms etabliert sein.

Folgen der gestorten Bindungen sind eine reduzierte Bruchfestigkeit, eine erhohte Sprodigkeit
oder interne mechanische Spannungen [59]. Dies kann zu der Bildung von Mikrobrichen fih-
ren, die einen negativen Einfluss auf den Wirkungsgrad der Solarzelle haben. Die mechani-
schen Spannungen lassen sich mit Hilfe der Raman-Spektroskopie naher untersuchen [60]
(siehe Kapitel 2.3). Der Einfluss von Defekten macht sich auf elektrischer Ebene durch erhéhte
Rekombination von Ladungstragern Uber die in die Bandlicke eingefiihrten Defektniveaus
bemerkbar [61, 62]. Defekte kdnnen Uberdies eigene Bander innerhalb der Silizium-Bandllcke
ausbilden, die zu IntrabandUbergéngen von Ladungstragern flihren 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, konnen sie chemisch in
geeigneten Losungen, wie beispielsweise der sogenannten Secco- oder Sopori-Atzlésung [53,
63], aufgebrochen werden. Die Atzrate bei Defekten ist gegeniiber dem ungestorten Kristall
erhéht, da die Bindungen ohnehin geschwacht sind. Diese Tatsache wird in der Analyse von
Defekten genutzt, indem die Atzstrukturen unter dem optischen Lichtmikroskop sichtbar ge-
macht werden kdénnen, was Aufschluss Uber 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 Defektatze deutlich abhe-
ben. Je nach Art und GrolRRe wird zwischen verschiedenen Defekten unterschieden.
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Abbildung 1.6: (a) Lichtmikroskopische Auflichtaufnahme eines mit einer Defekt-Atzlésung (Secco-Atze [53])
gedtzten DCS-Wafers. Die typische Defektstruktur der Korner, Versetztungen und Versetzungscluster wird hier
sehr deutlich. (b) Lichtmikroskopische Auflichtaufnahme eines mit einer Defekt-Atzlésung (Sopori-Atze [63])
gedtzten RST-Wafers. Auffallig ist die Struktur paralleler Korngrenzen, in der Bildmitte oben ist ein von Verset-
zungen umgebenes SiC-Prazipitat erkennbar, welches das parallele Korngrenzwachstum stort.

1.4.1 0D Defekte — Leerstellen, Zwischengitteratome und Fremdatome

Null-dimensionale oder Punktdefekte beschranken sich auf die GréRenordnung eines einzel-
nen Atoms. Abgesehen von Fremdatomen, die an sich einen Punktdefekt reprasentieren, fal-
len darunter einerseits Leerstellen, die entstehen, wenn ein Silizium-Atom an einem regularen
Gitterplatz fehlt, und andererseits interstitielle Atome, die einen Platz im Zwischengitter statt
eines regularen 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-
hohen [64]. Fremdatome koénnen sich substitutionell an der Stelle eines Silizium-Atoms oder
interstitiell im Kristallgitter aufhalten. In beiden Fallen kdnnen dadurch Energie-Niveaus in die
Bandlicke eingefihrt werden und die Rekombination von Ladungstragern wird erhéht, was
durch die Shockley-Read-Hall Theorie beschrieben wird (siehe 2.1.1) [65, 66].

Fremdatome, die ein Energielevel nahe der Bandlickenmitte haben, kdnnen bereits ab sehr

geringen Konzentrationen von etwa 10" em™

zu starken Einbufen im Wirkungsgrad
fihren [67]. Dazu zahlen beispielsweise Kupfer oder Eisen, das in der interstitiellen Form (Fe;)
besonders hohe Rekombinationsraten der Ladungstragerpaare aufweist [68]. Beide Elemente

sind haufige Vertreter von Verunreinigungen in Silizium-Wafern.
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(a) 0D - Defekte (b) 1D - Defekte

substitutionelles
Leerstelle Fremdatom Stufenversetzung

mterst|t|elles |nterst|t|elles
Fremdatom Silizium
(c) 2D - Defekte (d) 3D - Defekte

dekorierte Korngrenze

Prazipitat

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

Bindung (—) und nicht abgesattigte 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 zurlick bleiben. Eine weitere Moglichkeit 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, dhnlich wie bei einer Schraube,
auf die darUber bzw. darunter liegende Ebene [70]. Versetzungen bilden sich haufig bei der
Kristallherstellung durch plastische Verformung aufgrund des Einwirkens duRRerer mechani-
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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 hoherer Temperatur kdnnen sich Versetzungen durch den Kristall bewegen,
wobei sich vorzeichenfremde Versetzungen gegenseitig annihilieren kénnen, wenn sie aufei-
nander treffen. Gelangt eine Versetzung zur Kristalloberflache, so verschwindet sie eben-
falls [71]. Durch die Storung des Kristalls konnen Versetzungen Senken fir im Kristall befindli-
che Verunreinigungen sein, die sich wahrend der Herstellung oder bei Hochtemperaturschrit-
ten im Solarzellenprozess dort sammeln [72]. Mit Verunreinigungen dekorierte Versetzungen
sind rekombinationsaktiv, da sie schadliche Storstellen in der Silizium-Bandliicke induzieren.
Dagegen weisen undekorierte Versetzungen abhangig von deren Anzahl nur eine geringe Re-
kombinationsaktivitdt bei Raumtemperatur auf [72].

Versetzungslinien, die die Kristalloberflache durchstoRen, kdnnen mit einer Defektdtze sicht-
bar gemacht werden und dulRern sich dort als grubenférmige 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 dartber in welchem Winkel die Linie die Oberflache
durchsticht. Hohe Versetzungsdichten mindern die Kristallqualitat in Bezug auf die Lebens-
dauer der Ladungstrager. So finden sich bei schnell kristallisiertem Foliensilizium wie DCS oder
RGS Versetzungsdichten von bis zu 10’ cm™ und mehr. Die Versetzungsdichte ist definiert als
die Versetzungslinienlange pro Volumeneinheit. Messtechnischen Zugang erhalt man Uber
Mikroskopbilder und das Auszahlen der Atzgruben pro Flicheneinheit. Die Abbildung 1.8 illus-
triert durch eine Rasterelektronenmikroskop (REM)-Aufnahme die Atzgruben von Versetzun-
gen eines polierten DCS-Wafers nach einer Defektatze. Die unterschiedliche Orientierung und
Form der Gruben ist deutlich zu erkennen.

Dies ist ein Hinweis, dass die Versetzungen keinem regelméaRigen Muster folgen und eine
komplexe Defektstruktur vorliegt. In einer Grube kdnnen ebenso zwei oder mehr Verset-
zungslinien miinden, was auf eine Uberschneidung oder Zusammenfiihrung der Linien hin-

weist.

(N Abbildung 1.8: REM-Aufnahme von Versetzungsgru-
ben eines DCS-Wafers. Diese entstehen durch eine

Defekt-Atze an Stellen, wo Versetzungslinien die
Oberflache durchstoRen. Die Ausrichtung der trichter-
formigen Gruben ist abhéngig von den Winkeln, mit
denen die Versetzungslinien die Oberflache durchsto-
Ren.
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1.4.3 2D Defekte — Korngrenzen und Oberflachen

Ein mc-Si Wafer besteht naturgemaR aus Kérnern verschiedener Orientierung, da die einzel-
nen Kristalle aus verschiedenen Nukleationspunkten erwachsen, die wahrend der Kristallzucht
eine zufallige Orientierung vorgeben. Dies soll in Abbildung 1.7 (c) schematisch verdeutlicht
werden. Eine Korngrenze stellt die Grenzflache zweier benachbarter Kérner unterschiedlicher
Kristallorientierung, aber gleicher Gitterstruktur, dar und hat den Charakter einer Oberflache.
An der Grenzflache mussen sich die Atombindungen neu ordnen und sind gegentber den
ungestorten Bindungen abgeschwéacht oder nicht abgesattigt. Das wiederum hat Einfluss auf
die mechanische, elektrische und chemische Eigenschaft der Korngrenze. Diese Struktur ist
typisch fur multikristallines Silizium und dennoch der am wenigsten verstandene Gitterfehler.
Diese Tatsache zeigt sich bereits an der aufwandigen mathematischen Beschreibung der mak-
roskopischen Struktur. So muss unter anderem die Orientierung der Korner zueinander, deren
raumliche Lage und die Orientierung des Grenzflachenverlaufs erfasst werden [70].

Bei kleinen Orientierungsunterschieden zwischen zwei Kérnern spricht man von einer Klein-
winkelkorngrenze, die aus einer Reihe von Versetzungen aufgebaut sein kann [70]. Bei grolie-
ren Fehlorientierungen, wie sie bei GroBwinkelkorngrenzen auftreten, ist die Restrukturierung
der Atombindungen deutlich komplexer. Im Kristall sind theoretisch alle Orientierungen mog-
lich. Allerdings werden bestimmte Winkel zwischen zwei Kérnern, bei denen einige Gitterplat-
ze bei gedachter Uberlappung der Kérner koinzident sind, energetisch favorisiert. Lige also
die Kristallstruktur eines Korns in der des benachbarten, so wirden sich an manchen Stellen
die Si-Atome der beiden Kérner einen Gitterplatz teilen. Das dabei entstehende Ubergitter ist
das sogenannte Koinzidenzgitter (coincidence site lattice, CSL) mit dem die Eigenschaft der
Korngrenze charakterisiert werden kann. Als MaR dient der CSL Index X, der definiert ist als

V.
y= C_E'L (1.1)
a

mit dem Volumen VesL der Elementarzelle des Ubergitters 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 X5 Korngrenze verdeutlicht werden.
Der CSL Index allein genigt nicht fir die vollstdndige Beschreibung einer Korngrenze, da da-
mit deren Lage und Richtung innerhalb des Kristalls nicht erfasst ist [73]. Dennoch kann Uber
den Z-Wert auf die Qualitdt und den Charakter der Korngrenze geschlossen werden. Ein klei-
ner X-Wert représentiert eine groBe Ubereinstimmung der benachbarten Kérner, sodass die
Atombindungen nur leicht restrukturiert sind. Mit steigendem X nimmt die Missorientierung
und die Stérung des Gitters zu. Daher bieten Korngrenzen ausreichend Platz fir die Agglome-
ration von Verunreinigungen, wobei deren Konzentration mit Z zu skalieren scheint [74]. Dies
zeigt sich in der Rekombinationsaktivitat einer Korngrenze, welche sich ebenfalls mit  korre-

lieren |asst [75].
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. Korngrenze

Abbildung 1.9: Zweidimensionale schematische Dar-

stellung einer X5 Korngrenze. Bei den zwei sich Uber-
lappenden Gittern schneiden sich manche Gitterpunk-
te und bilden das koinzidente Ubergitter (in Rot darge-

stellt) mit einer Gitterkonstanten von av/5. Zum besse-

ren Verstdndnis werden die Gitter in dem jeweils an-
deren ausgegraut fortgesetzt (nach [70]).
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Aus Elektronenrlckstreuversuchen (nicht gezeigt) ergibt sich der dominante Koinzidenzgit-
terindex fur DCS und RST zu Z = 3.

1.4.4 3D Defekte — Prazipitate und Hohlrdume

Dreidimensionale Defekte, wie Prazipitate und Leerrdume, erstrecken sich lokal Gber mehrere
Atomabstande. Prazipitate sind Agglomerationen von Fremdatomen oder Siliciden wie in Ab-
bildung 1.7 (d) schematisch zu sehen ist und kdnnen sich an den bereits erwdahnten struktu-
rellen Defekten bilden [72, 74]. In mc-Si bilden sich Prézipitate von Ubergangsmetallen [76]
oder anderen Elementen wie Kohlenstoff und Sauerstoff z. B. an Versetzungen und Korngren-
zen. Deren Anzahl und Grole hangt zum einen vom Grad der Verunreinigung des Kristalls mit
Fremdstoffen bei der Herstellung und zum anderen von dessen Temperaturhistorie ab. Die
Loslichkeit der meisten Verunreinigungen in Sillizium verringert sich mit abnehmender Tem-
peratur [77]. Unterschreitet die Loslichkeit der Verunreinigungen deren Konzentration wah-
rend des AbklUhlvorgangs bei der Kristallisation, so befindet sich der Kristall in einem Ubersat-
tigten Zustand. Die Verunreinigungen beginnen dann zu prazipitieren. Bei langsamem Abkuh-
len bilden sich bevorzugt grofSe Prazipitate, da geniigend Zeit fir die Diffusion der Fremdato-
me zu den Nukleationspunkten zur Verfligung steht. Bei steiler Abkihlrampe bilden sich klei-
ne, fein verteilte Prazipitate, die weitaus schadlicher flr die Ladungstrdagerlebensdauer sind
als grolRe [78]. Prazipitate im Volumen kdnnen sich nach einem Hochtemperaturschritt auch
wieder auflésen und hinterlassen entsprechende Hohlraume zurlck [79], die ebenfalls le-
bensdauermindernd wirken. Hohlrdume kénnen auch durch die Agglomeration von Leerstel-
len entstehen. Das Prazipitat einer Verunreinigung kann die Prazipitation eines anderen Ele-
mentes energetisch beglinstigen. Als Beispiel daflir lassen sich in mc- und insbesondere Foli-
ensilizium die Co-Prézipitate von Sauerstoff zusammen mit Kohlenstoff finden [80, 81].
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1.5 Methoden zur Verbesserung der Materialqualitat

Die im vorangegangenen Abschnitt beschriebenen Defekte (meistens metallische Verunreini-
gungen) in mc-Si kdnnen tiefe Storstellen in die Bandlicke einfihren [82—85] und dadurch die
Lebensdauer der Ladungstrager reduzieren. Durch geeignete Methoden als Teil eines Solar-
zellenprozesses konnen die Defekte elektrisch deaktiviert oder deren Anzahl reduziert wer-
den. Im Folgenden werden zwei Methoden als Mittel zur Beeinflussung von Defekten vorge-
stellt, die fur 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

Fir die Funktion einer Solarzelle ist ein p-n-Ubergang 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 Uberschreitet und damit die
Basisdotierung Gberkompensiert. Die dadurch entstehende n-Typ Emitterschicht ist nur weni-
ge 100 nm tief. Eine gangige Methode flr die Emitterbildung ist die Phosphoroxychlorid
(POCI3) Diffusion in einem Hochtemperatur-Quarzrohrofen bei etwa 800°C bis 900°C. Die Ein-
bringung des bei Raumtemperatur flissigen POCIl; Uber ein Tragergas (Ublicherweise Stick-
stoff) zusammen mit Sauerstoff in den Ofen fihrt Uber die Reaktion mit der Gleichung
4 POCl3+3 0, - 2 P,0s5 + 6 Cl, zur Bildung von Phosphorpentoxid (P,0s). An der Silizium-
Oberflache bildet sich ein stark phosphorhaltiges Silikatglas (PSG) 2 P,Os + 5 Si = 5SiO, + 4 P,
aus dem die Phosphor-Atome in den Wafer diffundieren. Ein erwlinschter Effekt, der die
Emitterbildung begleitet, ist die gleichzeitige Reinigung des Basismaterials von Fremdatomen
durch sogenanntes Gettern, basierend auf verschiedenen Mechanismen [86]. Wahrend des
Hochtemperaturschrittes kdnnen die Fremdatome bis an die Waferoberflache
diffundieren [87] und sich in der PSG-Schicht anreichern. Daneben dient die defektreiche
Grenzschicht an der Waferoberflache, welche bei der PSG Bildung entsteht, als Senke fir
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 verdrangen [88]. Die interstitiellen Si-Atome entstehen bei der Phosphor-
Diffusion an der Oberfldche. Da die PSG-Schicht, und damit die dort angereicherten Verunrei-
nigungen, in einer HF-Losung 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 ermoglicht. Somit ist es eine
Begleiterscheinung der POCIs-Diffusion. Nach Karzel et al. verbessert sich die Lebensdauer
von Koérnern in mc-Si als Folge des internen Getterns Uberproportional zu den dazugehdrigen
Korngrenzen, die durch die Verunreinigungen dekoriert werden kdnnen [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) bewahrt. Darunter
wird die Komplexbildung eines Defektes mit Wasserstoff verstanden. Dessen Fahigkeit, 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) absattigen und durch die Komplex-
bildung mit Defekten deren Storstellenniveau aus der Bandllcke in Richtung Bandkante ver-
schieben [94-97].

Far die Einbringung von Wasserstoff in Silizium bietet sich ein breites Spektrum an Moglich-
keiten, Uber die ein umfassender Uberblick von Pankove und Johnson gegeben wird [97]. Bei
den fir 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 Atmosphare 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:H,, kurz
SiNy:H oder SiN,) auf den Si-Wafer als Wasserstoffquelle ist eine gdngige Methode, welche
mehrheitlich bei modernen Zellkonzepten angewendet wird [98].

Dabei ist SiN,:H fir die Photovoltaik aus mehreren Griinden von Interesse. Erstens dient die
Schicht als Quelle fir Wasserstoff, der durch einen Hochtemperaturschritt (,Feuern®) in den
Silizium-Wafer eingetrieben werden kann, um dort Defekte zu passivieren. Zweitens kann die
SiNy:H-Schicht selbst Defekte an der Oberflache passivieren und offene Bindungen absattigen.
Dadurch wird die Grenzflachenzustandsdichte D;(E) reduziert und Rekombination an der
Oberflache erniedrigt (siehe Abschnitt 2.1.1). Diese chemische Passivierung wird durch eine
Feldeffektpassivierung erganzt, die durch feste Ladungen in der Schicht erzeugt wird und die
oberflachennahe Ladungstrager in das Volumen zurickdrangt [99]. Drittens dient SiN,:H, des-
sen Brechungsindex nsy durch Variation der stéchiometrischen Zusammensetzung in einem
grolRen 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 koénnen.
Viertens hat die Schicht eine Schutzfunktion, indem sie die Eindiffusion anderer Fremdstoffe
oder Verunreinigungen verhindert.

Um SiN,:H bei diesen Temperaturen amorph und wasserstoffreich herzustellen, hat sich die
plasmaunterstitze Abscheidung aus der Gasphase (plasma enhanced chemical vapor deposi-
tion, PECVD) eines Gemisches der wasserstoffreichen Gase Silan (SiH4) und Ammoniak (NH3)
bewadhrt. Der Wasserstoffgehalt der SiN,:H-Schicht und deren stéchiometrisches Verhaltnis
hangt stark von den Prozessparametern wie Temperatur, Gasfluss, Mischungsverhaltnis usw.
ab [99, 100]. Abweichend vom idealen amorphen SisN,4 lassen sich mittels PECVD N/Si Ver-
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haltnisse von 0 (a-Si) bis 2,5 (N-reichste SiN,:H-Verbindung) herstellen. An der Waferoberfla-
che lauft im Plasma folgende Reaktionsgleichung ab: a SiH4 + b NH3 = ¢ SiN,H, + d H,, wobei g,
b, c und d die stochiometrischen Koeffizienten der Reaktionsgleichung sind. Mit x und y wird
das Verhaltnis von N und H zu Si in der SiN,:H-Schicht wiedergeben. Der Gehalt des an Si oder
N gebundenen Wasserstoffs, welcher von den Reaktionsgasen stammt, kann in der SiNy:H-
Schicht bis zu 40 at.% erreichen [98]. FiUr diese Arbeit wird Ublicherweise ein Gasverhaltnis
von SiH4:NH3 = 1:11 bis 1:10 verwendet und eine Schichtdicke von 75 nm abgeschieden. Der
Wasserstoff wird anschlieRend durch einen Hochtemperaturschritt (Feuern) in das Silizium-
Volumen getrieben [101-104]. Wahrend des Feuerns finden ein Assoziierungsprozess zwi-
schen Defekten und dem aus der SiN,:H-Schicht geldésten Wasserstoff, sowie ein Dissoziie-
rungsprozess der bereits mit H passivierten Defekte statt. Das Reaktionsgleichgewicht liegt,
abhangig von der Menge des zur Verfligung stehenden Wasserstoffs und der Temperatur, auf
Seiten des Wasserstoff-Defekt Komplexes oder dessen temperaturinduzierter Aufldsung. Eine
hohere Wasserstoffkonzentration sollte daher der Defektpassivierung zutraglich sein und der
Komplexaufldsung entgegenwirken. Die Wasserstofffreisetzung aus der SiNy:H-Schicht bei
erhdhter 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 Uberwiegt die H-Defekt Kom-
plexaufldsung und die Effusion des Wasserstoffs aus dem Wafer [107]. Experimentell wurde
die Wasserstofffreisetzung in Abhangigkeit 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 gegentber multikristallinen Wafern deutlich erhéht. Die Untersuchung dieser
Defekte und deren Einfluss auf die Materialqualitat ist ein wichtiger Aspekt bei der Charakte-
risierung der Wafer und deren Eignungsprtfung fir die Herstellung von Solarzellen. In diesem
Kapitel werden die Generation von Ladungstragern und deren hauptsachlich durch Defekte
bedingte Rekombination erldutert. Im zweiten Teil wird die Messmethode der Versetzungs-
korrelierten Lumineszenz beschrieben, welche bei RST- und DCS-Wafern angewendet wird.
Die durch Raman-Spektroskopie gestiitzte Messung von mechanischen Verspannungen in
Silizium wird flr DCS-Wafer aufgezeigt und diskutiert.

2.1 Generation und Rekombination von Ladungstragern

Eine notwendige Voraussetzung fir den Betrieb einer Solarzelle ist die Generation von La-
dungstragern. Unter Generation wird die Erzeugung eines Elektron-Loch-Paares verstanden,
wobei die Rekombination der entgegengesetzte Prozess ist. Im ungestdrten Halbleiter befin-
den sich die Raten der thermischen Generation G und der Rekombination R der Ladungstra-
ger in einem Gleichgewicht. Wird der Halbleiter durch eine externe Lichtquelle bestrahlt,
flhrt die Absorption der Photonen mit einer Energie Ep, groRer der Bandluckenenergie Eg zu
einer Generation von Uberschussladungstragern, Uber das thermische Gleichgewicht der La-
dungstragerkonzentration hinaus. Dabei konnen Elektronen vom Valenz- ins Leitungsband
angeregt werden (siehe Abbildung 2.1 (a)). Die Uberschissige Energie dissipiert gewdhnlich
phononisch durch StoRe mit dem Gitter. Fir eine gleichférmige Beleuchtung und nach dem
Gesetz von Lambert-Beer stellt sich die tiefen- und wellenlangenabhangige Generationsrate
G(z, A) pro Volumeneinheit dar durch:

a()

G(z, 1) = E—ph cp(1—1) - exp(—a(d)z). (2.1)

wobei a den Absorptionskoeffizient von Si und ¢ die Leistungsdichte der einstrahlenden Pho-
tonen darstellt. Die nicht in den Halbleiter eingekoppelten Photonen werden unter Vernach-
ldssigung der Absorption im SiN,: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 Uberschussla-
dungstragerdichte An der Elektronen (fur Locher: 4p), die dadurch maligeblich beschrankt
wird. Die zeitliche Anderung von An wird durch folgende Gleichung beschrieben [109]:
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aAn(t)

_ 2.2
™ G —R. (2.2)

Die Rekombination ist ebenso von ny und p, abhangig, die die Ladungstragerdichten der
Elektronen und Locher im thermischen Gleichgewicht beschreiben [109]. Die sich unter kon-
stanter Beleuchtung einstellende Uberschussladungstragerdichte wird auch als Injektionsni-
veau bezeichnet.

Die sogenannte Minoritatsladungstragerlebensdauer T (oder kurz: Lebensdauer) ist die Zeit-
konstante, in der der Halbleiter wieder in den urspriinglichen Zustand zurtckkehrt, 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 Materialqualitat
des Halbleiters. In erster Naherung ist die Rekombinationsrate direkt proportional zu An, wo-
bei T definiert wird als:

An
R(4n)

7(4n) = (2.3)

Die Ladungstrager kdnnen Ulber verschiedene Mechanismen rekombinieren, welche jedoch
nicht gleich wahrscheinlich sind. Die Rekombinationsraten R; = ;% der einzelnen Mecha-
nismen sind mit den zugehdrigen inversen Lebensdauern verknUpft, deren Summe die inverse

Lebensdauer ergibt:

1 1
- = - (2.4)

T T
2
Da eine verringerte Materialqualitdat mit einer erhéhten Rekombination in Beziehung steht,
fihrt dies gemaR Gleichung (2.3) zu einer niedrigeren Lebensdauer. Die bei Silizium auftre-

tenden Rekombinationsmechanismen werden im Folgenden angefihrt.
2.1.1 Rekombinationsmechanismen

Die flr eine Silizium-Solarzelle oder einen Wafer relevanten Verluste durch Rekombination
von Ladungstragern im Volumen lassen sich im Wesentlichen in strahlende und strahlungslo-
se Arten unterteilen. Daneben treten Verluste durch Ladungstrager-Rekombination an der
Oberflache des Volumens auf, die die effektive Lebensdauer der Minoritatsladungstrager 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 Ladungstrager, wobei die Mechanismen in kon-

gruenter Weise auch fir Locher gelten.
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der wichtigsten Ladungstragertbergange von Elektronen in Silizium: (a)
Generation (b) strahlende Band-zu-Band Rekombination (c) strahlende defektbezogene Rekombination und
Band-Storstellen-Uberginge (free-to-bound, FB) (d) Ubergédnge mit Phononenreplik (e) strahlungslose Stérstel-
len-Rekombination (f) Auger-Rekombination (g) Rekombination Gber Oberflachendefektzustande

Die Uberginge der angeregten Elektronen vom Leitungs- ins Valenzband kénnen strahlend,
wie bei der Band-zu-Band Rekombination oder der versetzungskorrelierten Lumineszenz,
stattfinden. Uberginge (iber Stérstellen oder Defektzustinden an der Oberfliche 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 hoher liegenden Leitungsband und fallt wegen der
Energieminimierung des Gesamtsystems auf das energetisch tiefere Valenzband zurtck, wird
die Uberschiissige Energie in Form eines Photons freigegeben. Obwohl andere Uberginge
ebenfalls strahlend sein konnen, wird der Begriff ,strahlende Rekombination” fir diese Art
der Rekombination verwendet. Sie ist eine dem Halbleiter innewohnende Eigenschaft, die
nicht vermieden werden kann. Bei Silizium als indirektem Halbleiter ist fir 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 Ep, geringfugig, welche dann nicht mehr exakt der Bandllicken-
energie E, entspricht. Die von der Konzentration der Elektronen n und Lochern p abhéngige

Rekombinationsrate

Rrad = B(np - nopo) (2-5)

wird durch den temperaturabhdngigen Koeffizienten B skaliert, der bei T =300 K lediglich
9510 cm3s? betragt [110, 111]. FUr den Betrieb der Solarzelle stellt die strahlende Re-
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kombination daher keine relevante Limitierung dar, ist jedoch flr die Charakterisierung, ins-
besondere bei der ortsaufgeldsten Photolumineszenz (PL) Messung (siehe 2.1.2), wichtig.

Wird mit An = Ap Ladungsneutralitat vorausgesetzt und ist n = ng + An und p = py + 4n,
dann erhalt man die Minoritatsladungstragerlebensdauer 7.4 flr die strahlende Rekombina-

tion zusammen mit (2.3) als

1
rad = B, + po + An)

(2.6)

Je geringer der Einfluss anderer Rekombinationskanale in Erscheinung tritt, desto hdher ist
bei konstanter Generation die Uberschussladungstrigerdichte An, was nach (2.5) zu einer
erhohten Rekobinationsrate und damit einer erhdhten Emission von Photonen fuhrt. Da nach
Gleichung (2.3) die Lebensdauer der Ladungstrager direkt proportional zu 4n ist, bedeutet
eine erhohte Emission eine erhdhte Materialqualitdt. Diese Tatsache wird bei der PL-Mess-
methode ausgenutzt, bei der durch eine Kamera-Aufnahme die Intensitat der Emission orts-
aufgelost als Bild darstellt wird (siehe Abschnitt 2.1.2).

Intrabandibergdnge 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 kon-
nen flache eindimensionale Energiebanden innerhalb der Silizium-Bandllcke eingefihrt wer-
den, wie in Abbildung 2.2 schematisch gezeigt ist. Nicht neu geordnete Bindungen, die offen
bleiben, bilden tiefe Storstellen.

Abbildung 2.2: Energiediagramm einer 60° Gleitver- 3D Leitungsband

setzung in Silizium. Die geordneten Strukturen der

Versetzung erzeugen ein eindimensionales Band, Ec 1D Band De

wahrend ungeordnete Strukturen tiefe Storstellen EE
C “De
verursachen (nach [112]).
o} T
o —
o Lokalisierte Zustande
(NN}
EvtEon

1D Band Dh

Zustandsdichte
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Die Uberginge zwischen den 1D Banden kdnnen strahlend unter Abgabe eines Photons statt-
finden, wie in Abbildung 2.1 (c) gezeigt, wobei fiir den direkten Ubergang im Gegensatz zur
Band-zu-Band Rekombination kein Phonon (zero phonon) bendtigt wird. Die Rekombination
eines freien Ladungstragers mit einem an eine Storstelle gebundenen bezeichnet man als
Band-Storstellen-Ubergang (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 Ubergangs, 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 1-10° cm™ auf und bildet ein fiir Sili-
zium charakteristisches Spektrum [113], welches mit spektrografischen und bildgebenden
Verfahren untersucht werden kann (siehe Kapitel 2.2).

Storstellenrekombination

Die Beschreibung der Rekombination von Ladungstragern Uber Storstellen geht auf Shockley,
Read und Hall zurick [65, 66] und wird daher auch SRH-Rekombination bezeichnet. Die Stor-
stellen sind vom periodischen Silizium-Gitter abweichende Strukturen oder Fremdatome, die
Energieniveaus in die Silizium-Bandllicke einfihren und von Elektronen oder Léchern gleich-
ermalien besetzt werden konnen, wie Abbildung 2.1 (c) zeigt.

Bei den Storstellen kann es sich um interstitielle und substitutionelle Fremdatome wie Bor,
Sauerstoff, Eisen usw. oder um Strukturen wie Prazipitate, Versetzungen, Stapelfehler oder
andere Kristallbaufehler handeln [114]. In Abbildung 4.1 sind einige Energieniveaus der ent-
sprechenden Ladungszustande von metallischen Verunreinigungen gezeigt. Dabei kann zwi-
schen bandkantennahen und in der Bandmitte angesiedelten Energieniveaus unterschieden
werden. Erstere kénnen durch Ladungstrager besetzt werden, die ihre Energie beim Uber-
gang auf ein Defektniveau mit Stolken an Phononen dissipieren. Bei letzteren ist die Wahr-
scheinlichkeit des gleichzeitigen Aufenthalts eines Elektrons und eines Loches am gréfiten und
daher eine Rekombination am wahrscheinlichsten. Diese Storstellen wirken daher besonders
mindernd auf die Lebensdauer. Bei bandkantennahen Storstellen kdnnen Ladungstrager wie-
der ins Leitungsband angeregt werden, weshalb die auch als Traps bezeichneten Stérstellen
gleichermalen als Speicher flr Ladungstrager dienen. Dieser Aspekt macht sich bei der Mes-
sung der injektionsabhingigen Lebensdauer unter dem Begriff , Trapping” bemerkbar. Durch
die Verwendung eines Biaslichtes wahrend der Messung kann der Trapping-Effekt zu einem

grofRen Teil eliminiert werden.

An dieser Stelle sollen die fir diese Arbeit wichtigen Aspekte der in zahlreichen Lehrbichern
ausfihrlich behandelten SRH-Theorie herausgearbeitet werden [6, 109]. Im Mittelpunkt steht
die Rekombinationsrate fur einen Defekt mit dem Energieniveau E; und die daraus abgeleite-
te SRH-Lebensdauer.
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np —n}
TpO(n + nl) + TnO(p + pl)

Repy = (2.7)

Gleichung (2.7) beschreibt die Rekombinationsrate des SRH-Prozesses, wobei das Energieni-
veau E der Storstelle in den Zeitkonstanten 7,9 und Ty enthalten ist. Zusammen mit den
Einfangquerschnitten fir Elektronen o, und Lochern o;

p!
sind die Zeitkonstanten fur den Einfang eines jeweiligen Ladungstragers gegeben durch:

sowie der Dichte der Storstellen N,

1 1
T =

Tho = (2~8)

=, 0 — .

O Uy Ny Op Uen Ny
U~ 10" cm st ist die thermische Geschwindigkeit der Ladungstrager.
Die statistischen GroRen, die sogenannten SRH-Dichten n; und p;, ergeben sich aus der
intrinsischen Ladungstragerkonzentration n; und dem Abstand des Defektniveaus zur intrinsi-
schen Fermi-Energie Ej:

E — Ei)

kT '

kT (2.9)

n,; = n;exp ( p1 = nexp (
Bei T = 300K ist n; = 9,65-10° cm™ und E; liegt fast genau in der Bandlickenmitte [115-117].
Mit der Rekombinationsrate aus (2.7) lasst sich zusammen mit (2.3) die SRH-limitierte Le-
bensdauer angeben. Dabei ist n = ng+ 4n und p = py + An mit der Ladungsneutralitat

An = Ap:

Tpo(ng + 1y + 4n) + 10 (po + p1 + 4n)

(2.10)
Ng + po + 4An

TSRH —

Aus dieser Beziehung lasst sich direkt die Abhangigkeit der Lebensdauer vom Injektionsniveau
An und Uber die Beziehung (2.8) von der Storstellendichte ableiten. Wie eingangs erwahnt,
wird der Einfluss des Storstellenniveaus mit der Beziehung (2.9) wiedergegeben. Liegt die
Storstelle in der Bandmitte, reduziert sich Gleichung (2.10) bei Niedriginjektion zu Tspy = Tpo
bei p-Typ Silizium. Als typischer Wert fir mc-Si kann die GréRenordnung von t,9 = 100 us an-
genommen werden [6]. Bei Hochinjektion konvergiert Gleichung (2.10) zu Tgpy = Tpo + Tno-
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 tber der Uberschussladungstragerdichte eines 1,5Qcm p-Typ
Silizium-Wafers gezeigt sind. Die Storstelle liegt hier in der Bandmitte und hat die SRH-
Parameter 7,,o = 100 ps und t,9 =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 StofRe mit dem Kristallgitter. Die sogenannten
Auger-Rekombination ist ebenfalls ein intrinsischer und damit unvermeidbarer Prozess. Die
Rekombinationsrate ist gegeben durch

RAuger = Cn(nzp - n(z)po) + Cp(npz - nopg (2~11)

mit den Auger-Koeffizienten C, = 2,8-10’31 cm®s™ und C, = 9,9-10'32 cm®s™? [118]. Wegen
der Coulomb-Wechselwirkung zwischen den Ladungstragern ist abhangig von der Dotierung
und An 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.
FUr hohere Beleuchtungsdichten, die in dieser Arbeit verwendet werden, um eine hohe 4n zu
erreichen, stellt sie jedoch ein nicht zu Uberwindendes Hindernis dar.
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Abbildung 2.3: Simulation der Volumen-Rekombinationsraten Ry, (a) und der Volumen-Lebensdauer 7, (b) aufge-
tragen Uber der Uberschussladungstragerdichte eines 1,5 Q cm p-Typ Silizium-Wafers mit einer Stérstelle in der
Bandmitte mit den Parametern 7,0=100 ps und 7,0=1 ms (berechnet mit [122]).

Oberflachen-Rekombination

Bisher wurde der Halbleiter ohne die Oberflachen betrachtet. Da jeder Kérper eine endliche
Ausdehnung besitzt, weist auch ein Halbleiter zwangslaufig eine Oberflache auf, die die Peri-
odizitat des Kristallgitters stort. Die vielen ungesattigten kovalenten Silizium-Bindungen an
der Oberflache fihren eine hohe Grenzflaichenzustandsdichte D;.(E) an Energieniveaus in-
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nerhalb der gesamten Bandliicke ein (siehe Abbildung 2.1 (g)), die zu einer hohen Rekombina-
tionsrate an der Oberflache fuhrt. Auch Korngrenzen stellen eine Art Oberflache im Volumen
dar, da sie Bereiche unterschiedlicher Kristallorientierung trennen und damit die Periodizitat
ebenfalls stéren. Der Einfluss der gestérten Bindungen zwischen den Silizium-Atomen ist ab-
hangig davon, wie sehr sich die Orientierungen der Kristallgitter zweier benachbarter Kérner
unterscheiden (siehe Abschnitt 1.4.3). Da sich Verunreinigungen und Fremdatome aufgrund
der durch die Storung reduzierten Bildungsenthalpie wahrend des Herstellungsprozesses des
Wafers bevorzugt an Korngrenzen und Versetzungen ansiedeln, kann die Rekombinationsak-
tivitat zusatzlich erhoht sein.

Die mathematische Beschreibung flr die Rekombinationsrate Rg an der Oberflache ist analog
zu Gleichung (2.7) der SRH-Theorie gegeben durch [109, 123]:

_ vy N (nsps — nf)
Rs

_ § (2.12)
Gp(} (ns + ny) + o9 (ps + 1)

Darin sind die Einfangquerschnitte o, fur Locher und oy fur Elektronen, sowie deren Dichte
ng und pg an der Oberflache enthalten. Mit der flachenbezogenen Defektdichte N wird durch
Integration der Zustandsdichte Uber die Energie der Bandlicke dN, = D;(E)dE das De-
fektspektrum an der Oberflache bericksichtigt [124].

Der negative Einfluss der Oberflaichendefekte auf die Lebensdauer kann in der Praxis durch
dielektrische Schichten, wie beispielsweise SiN,:H, reduziert werden.

Zur Quantifizierung der Rekombinationsrate an Oberflachen ist die volumenbezogene Le-
bensdauer ungeeignet, da die Rekombination nur an der Grenzflache stattfindet und vielmehr
einer Stromdichte von aus dem Volumen flieRenden Ladungstragern entspricht [125]. Daher
wird die Oberflachenrekombinationsgeschwindigkeit S eingefiihrt, die unter Abwesenheit
elektrischer Felder definiert wird als:

R
s=Bs

=5 2.13
o (2.13)

mit der Uberschussladungstragerdichte Ang an der Oberflache.
Fir die Bestimmung der Qualitdt von Oberflachenpassivierungen kdnnen Photoleitfdhigkeits-
messungen herangezogen werden (siehe Abschnitt 2.1.2).

Effektive Lebensdauer und Diffusionslange
Die Lebensdauern der einzelnen Rekombinationsmechanismen im Volumen kénnen mit Hilfe
von Gleichung (2.4) in die Volumenlebensdauer 7, zusammengefasst werden. Durch Einbe-

ziehung der Lebensdauer 75 an der Oberflache ergibt sich analog zu Gleichung (2.4) die soge-
nannte effektive Lebensdauer der Minoritatsladungstrager:
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1 1 1
—=—+— (2.14)
Teff  Tp Ts
Die Oberflachenrekombinationsgeschwindigkeiten S; und S, beider Oberflachen des Wafers
bestimmen zusammen mit der Diffusionskonstante D der Ladungstrager die Oberflachenle-
bensdauer .
Fur vergleichbare Oberflachen gilt in guter Naherung fir einen Wafer mit der Dicke W [126]:

(2.15)

w o1 (W)Z
Tg = — ey .
Fur kleine S, die mit in dieser Arbeit verwendeten Passivierschichten erreicht werden, kann
der zweite Summand vernachldssigt werden und die effektive Lebensdauer ergibt sich zu
1 1 N 28 (2.16)
Tegg T W .
Bei Oberflachenpassivierungen mit ortsfesten Ladungen oder bei der Anwesenheit hoch do-
tierter Schichten (z.B. Emitter) ldsst sich eine imaginare Oberflache an der Grenze von Volu-
men und Raumladungszone mit der effektiven Oberflachen-Rekombinationsgeschwindigkeit
Ser @analog zu (2.13) einfihren, um die Wirkung des Feldeffekts zu bericksichtigen [123]. Wird
Serr Mit der Sattigungsstromdichte j, und der Basisdotierung N ausgedrickt, so kann die ef-
fektive Lebensdauer in Gleichung (2.16) durch Ersetzen von S mit Seg geschrieben werden als

L _ 1 2jo(N+4m)

= 2
Teff T qWn;

(2.17)

In Hochinjektion ist die Volumenlebensdauer durch die Auger-Rekombination limitiert (siehe
Abbildung 2.3) und lasst sich dadurch mit Gleichung (2.11) berechnen. Damit kann mit der
Steigungsmethode von Kane und Swanson [127] die Sattigungsstromdichte j, durch eine in-
jektionsabhangige Lebensdauermessung berechnet werden. Mit der Kenntnis von j, und
Tefr ISt dann eine Extrapolation der Volumenlebensdauer 7, moglich.

Wahrend der Anregungsdauer tq¢ vollfihren die Ladungstrager eine statistische Bewegung
im Volumen. In dieser Zeit erreichen sie entweder den p-n-Ubergang, von dem sie als Majori-
taten zu den elektrischen Kontakten diffundieren, oder sie rekombinieren mit Majoritaten im
Volumen. Die effektiv zurlickgelegte Weglange der Ladungstrager ldsst sich mit der effektiven
Diffusionslange

Leff =/ Tett Dn,p ’ (2.18)

mit den entsprechenden Diffusionskonstanten D, der Elektronen oder D, der Lécher be-

schreiben. Diese sind insbesondere von der Temperatur und der Beweglichkeit abhangig, die
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wiederum mit der Materialqualitat verknlpft ist. Lyg ist insofern eine geeignete Grolle zur
Charakterisierung der Giite einer Solarzelle, da sie sowohl die Ladungstrdagerbeweglichkeit, als
auch die Lebensdauer beinhaltet. Lqg kann durch die Messung der internen Quanteneffizienz
(IQE) Uber ein Modell von Basore berechnet werden [128].

2.1.2 Messung der Minoritatsladungstragerlebensdauer

Die Lebensdauer der Minoritatsladungstrager in einem Halbleiter gilt als wichtiger Indikator
fur dessen Materialqualitdt. Insbesondere fir defektreiche Folienzilizium-Materialien ist eine
Charakterisierung der integralen und ortsaufgeldsten Lebensdauer zur Bestimmung der Ma-
terialqualitat und deren Verhalten nach bestimmten solarzellenspezifischen Prozessschritten
wichtig. Im Folgenden werden fir diese Arbeit relevante Methoden eingefihrt.

Quasi-Statische Photoleitfahigkeitsmessung

Um die effektive Lebensdauer . der Minoritdtsladungstrager im Halbleiter zu messen, kann
man sich der gangigen quasistatischen Photoleitfahigkeitszerfallsmessung (QSSPC) bedienen,
die von Sinton und Cuevas entwickelt wurde [129]. Die Methode beruht auf der kontaktlosen
Messung der Leitfahigkeit einer Probe mittels einer Induktionsspule bei Ladungstragerinjekti-
on durch Beleuchtung. Das fiir 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 Uber der Spule mit einer Sensor-
flaiche von etwa 17 mm Durchmesser unter einer Blitzlampe. Mit dieser kann Licht zeitlich
abfallender Intensitat mit Anfangswerten in der GréRenordnung von 10*° Photonen cm™ s™
erzeugt werden. Da kurzwelliges Licht bereits oberflachennah 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 gewahrleistet. Bei
bekannter Dicke W der Probe und deren Absorptionseigenschaften kann die Uber eine Refe-
renzzelle gemessene Lichtintensitat in eine Generationsrate umgerechnet werden.

Blitzlampe \. Abbildung 2.4: (a) Schematische Darstellung des

— ' QSSPC-Setups. Das mit einem IR-Pass Filter von kurz-
IR-Filter  \yelligen Photonen befreite Licht der Blitzlampe er-

zeugt einen Ladungstrdgeriberschuss in der Probe.

Biaslicht Probe . et :
\ Die Leitfahigkeit der auf 30°C temperierten Probe
Referenz wird kontaktlos Uber eine Induktionsspule ermittelt
Solarzelle und daraus zusammen mit der Intensitat die Lebens-

dauer berechnet.

Sensorspule
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Die gemittelte Uberschussladungstigerdichte An,,(t) = Ap,,(t) in der Probe wird zu einem
bestimmten Zeitpunkt tber die Uberschuss-Leitfahigkeit Ao(t) bestimmt:

Ao(t)

a0 = S

: (2.19)

wobei e die Elementarladung, u die die Mobilitaten der jeweiligen Ladungstrager und W die
Dicke der Probe ist [109]. Die Mobilitdten sind ihrerseits von An abhdngig und sind zusétzlich
in defektreichem Silizium kleiner als in FZ-Si [14, 130, 131]. Fur kleinere Mobilitdten wird da-
her An gemall Gleichung (2.19) und damit die Lebensdauer nach Gleichung (2.20) unter-
schatzt.

Die zeitlich zerfallende Uberschussladungstragerdichte An definiert zusammen mit den Glei-
chungen (2.2) und (2.3) die effektive Lebensdauer der Minoritatsladungstrager:

Tegr(AN) = O (2.20)
- ~

Bei den kleinen Lebensdauern der multikristallinen Wafer im Bereich bis etwa 200 ps wird mit
langer Blitzlichtdauer und damit im Vergleich zur Lebensdauer zeitlich langsam zerfallender
Lichtintensitat gemessen. Es wird daher von einem quasi-statischen System ausgegangen,
sodass d4n/dt = 0 gilt und die Generationsrate der Rekombinationsrate entspricht. Glei-
chung (2.20) entspricht dann der bereits gezeigten Gleichung (2.3). Fir héhere Lebensdauern,
wie sie in monokristallinem Silizium auftauchen, wird der transiente Modus verwendet. Ein
Blitz generiert in der Probe Uberschussladungstridger und im Dunkeln bei G = 0 wird die Le-
bensdauer bestimmt. Fir die beiden Modi ist die jeweilige Lebensdauer gegeben durch

gss _ An(t) wans _ An(t)
teft =600 Teff =~ 3an (2.21)
Jt

Lumineszenzmessung

Die im vorherigen Abschnitt angesprochene strahlende Band-zu-Band (BB) Rekombination
kann man sich fur die Messung der Materialqualitat eines Wafers zu Nutze machen. Das Emis-
sionsspektrum der abgestrahlten Photonen bei Raumtemperatur besitzt ein Maximum bei
etwa 1,1 eV, was der Bandlickenenergie entspricht [132].

Die Emission kann ortsaufgeldst mit einer Kamera erfasst werden und korreliert direkt mit 4n,
wie anhand der Gleichungen (2.5) oder (2.21) zu sehen ist. Diese kamerabasierte Photolumi-
neszenz-Bildgebung erlaubt die 6rtlich aufgeldste Bestimmung der Materialqualitat, da in
Bereichen guter Materialqualitdt eine erhohte BB-Rekombination aufgrund ausbleibender

strahlungsloser Rekombination zu einer erhdhten Emission fihrt.
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Abbildung 2.5: Schematische Darstellung des Aufbaus

Si CCD Kamera ~|
zur ortsaufgeldsten Bestimmung der Lebensdauer

Laser mittels Photolumineszenz. Durch eine Beleuchtung
\\ «— Langpassfilter (LED oder Laser) wird ein Ladungstrageriberschuss in
der Probe generiert. Die Emission der strahlenden
Optik / BB-Rekombination kann mit einer CCD-Kamera er-
Probe fasst werden.
Maske
Diffusor

Kurzpassfilter
LED-Panel

Die schnelle und kontaktfreie Messung wird zur Materialcharakterisierung und zum Uberwa-
chen von Prozessschritten verwendet [133] und erlaubt Aufldsungen von bis zu
20 um px* [134].

Die Probe befindet sich auf einer lichtdurchldssigen 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®. Verschiedene Filter vor dem LED-Panel und der Kamera sorgen fir eine Optimie-
rung der Signalausbeute des von der Probe emittierten Lichts. Eine CCD-Kamera mit einer
Auflosung von 1024x1024 px erfasst ortsaufgeldst die Emission, welche als Graustufenbild
wiedergegeben werden kann. Mit der auf einem Silizium-Chip basierenden CCD-Kamera kann
lediglich Strahlung mit Energien = E, detektiert werden. Die Erfassung strahlender In-
trabandibergange erfordert ein angepasstes Setup, welches in Abschnitt 2.2 behandelt wird.
In Bereichen hoher Defektdichte wird der Uberschuss an Ladungstragern hauptsachlich durch
die dominante, nicht-strahlende SRH-Rekombination reduziert. Bei konstanter Generation ist
die BB-Emission daher in Bereichen schlechter Materialqualitat reduziert.

Flr die Quantifizierung der PL-Messung wird die lokale Lebensdauer herangezogen, die zuvor
mit einer QSSPC-Messung bestimmt wird und einen Kalibrierfaktor B fiir das PL-Signal ergibt,
welches dadurch in ein ortsaufgelostes Bild der Lebensdauer umgerechnet werden kann. Die
PL-Emission ist direkt proportional zu An und kann geschrieben werden als [134]

wobei N die Basisdotierung darstellt. Da (ber PL-Messungen ein Zugang zur Volumenlebens-
dauer erhalten werden soll, ist die Oberflachenpassivierung entscheidend, da sie nicht der
limitierende Faktor flr die Bestimmung der effektiven Lebensdauer nach Gleichung (2.14)
sein sollte. Daher besitzen alle Proben, welche einer PL-Messung unterzogen werden, eine
geeignete Oberflachenpassivierung mit einer SiN,:H-Schicht oder einer Aluminiumoxid
(Al,03)-Schicht, welche hervorragende Passivierqualitdten auf n- und p-Typ Silizium
zeigt [135].
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2.2 Versetzungskorrelierte Lumineszenzmessung

In den vorangegangenen Kapiteln wurden die verschiedenen Rekombinationsmechanismen
fur Ladungstrager im Silizium-Volumen angesprochen. Aufgrund der vielen Versetzungen,
deren Verzerrungsfelder und Korngrenzen weisen mc-Si Materialien, insbesondere Foliensili-
zium, eine erhohte Rekombination auf, die Ladungstrager vernichtet, welche nicht mehr fir
die strahlende BB-Rekombination zur Verfligung stehen. Dies wird mit der Ublichen PL-
Methode durch verminderte Intensitat erkennbar, die aber keine Aussage Uber die Art der
Rekombination zuldsst. Fir die strahlenden Intrabandibergdnge der versetzungskorrelierten
Lumineszenz (Dislocation-Related Luminescence, DRL) muss auf spezielle Kameras zuriickge-
griffen werden, die in der Lage sind, kurzwellige Infrarotstrahlung (SWIR, 1,4-3,0 um) mit ei-
ner Energie kleiner als der Si-Bandllicke 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 kdnnen 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,
hangen stark von der Geschwindigkeit der Kristallisation und den dabei auftretenden mecha-
nischen Verspannungen und Temperaturgradienten ab, die plastische Verformung hervorru-
fen konnen (siehe auch Abbildung 1.5). Versetzungscluster sind daflr bekannt, besonders
schadlich fur die Lebensdauer zu ein. Bei mc-Si Wafern wachsen diese mit zunehmender H6-
he im Ingot und kédnnen auf den Ursprung, typischerweise ein einzelner Kristalldefekt, zurtick-
verfolgt werden [139, 140]. Metallische Verunreinigungen wiederrum tendieren zur Agglome-
ration an Korngrenzen und Versetzungsclustern [78].

Das fur 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-
zustande ausbilden kénnen (siehe Abschnitt 2.1.1) und als Ursache der DRL angenommen
wurden. Die hauptsadchlichen Emissionslinien der Intrabandibergange werden in der Literatur
unter dem Begriff D-Linien diskutiert, wobei die Linien D1, D2, D3 und D4 mit den zugehéri-
gen Energien von E4=0,81 eV, E,=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 fiir
die Beschreibung der D1- und D2-Linien. Sie kdnnen gemeinsam oder getrennt an Versetzun-
gen auftreten. Der Energieabstand der Linien entspricht dem optischen Phonon am I'-Punkt,
weshalb Weronek die D1-Linie als OI'-Phononenreplik der D2-Rekombination sieht [144]. Da
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die Intensitatsverhaltnisse der beiden Linien in unterschiedlichen Kérnern einer mc-Si Probe
nicht konstant sind, widersprechen Arguirov et al. dieser Annahme [145]. Durch gekrimmte
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 Sauerstoffprazipitaten [146], wobei Sauerstoffprazipitate als eine weit-
aus intensivere Emissionsquelle agieren. Die D1-Linie ist zudem erst in Bereichen mit Verset-
zungsdichten groler als 10" cm™ detektierbar. Sekiguchi et al. sehen die Schnittpunkte von
verschiedenen Gleitebenen als Rekombinationszentrum fir die D1- und D2-Lumineszenz (Lo-
mer-Cottrell Versetzung) [147]. Weronek et al. beobachten die Unterdriickung 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 Kvederetal [112], Weronek [144] und
Arguirov et al. [145] unterstitzt wird, da sich das Intensitatsverhaltnis der beiden Linien
raumlich nicht andert. Nach Sekiguchi et al. sind die geordneten Teile von Gleitversetzungen
die Ursache [147]. Higgs et al. schreiben Verunreinigungen durch Ubergangsmetalle eine
wichtige Rolle zu [150].

Ursprung weiterer Emissionsbanden: Eine weitere breite Emissionsbande bei etwa 0,7 eV wird
nach Flg et al. verschiedenen lokalisierten Defekten zugeschrieben [142]. In benachbarten
Zwillingswafern wurden Emissionen mit Energien um 0,7 eV an gleicher ortlicher Stelle in Ver-
setzungsclustern gemessen, die Akkumulationsursprung verschiedener Verunreinigungen sein
kdnnen, weshalb die Signale dort ortlich konzentriert sein kénnen. Tajima et al. schreiben
thermischen Donatoren (Sauerstoff) eine Emission bei dieser Energie zu [141]. Nach Stein-
man et al. beginstigt 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].

Flr eine ausfihrliche Diskussion des Ursprungs der DRL sei auf die Arbeit von Allardt verwie-
sen [152].

In Zusammenarbeit mit Flg et al. von der Norwegischen Universitat flir 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-
l6sung (CP) [153], welche aus den Chemikalien im Verhaltnis 15 HNO3 (65%) : 2,4 CH3COOH
(99%) : 1 HF (50%) besteht, um etwa 10 um pro Seite zuriickgeatzt und anschlieBend nachei-
nander in einer HCl (10%) und HF (2%) Losung gereinigt. Eine Oberflachenpassivierung ist im
Allgemeinen fir die Messung des DRL-Spektrums nicht unbedingt notwendig [154]. Zwar
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kdnnen Ladungstrdager in Bereichen guter Lebensdauer an die Oberflache diffundieren und
dort an oberflaichennahen Defekten gemal (2.12) rekombinieren, dies hat allerdings nur ei-
nen mindernden Effekt auf die fur diese Untersuchung weniger relevante BB-Rekombination.
In Bereichen erhéhter SRH-Rekombination ist die Lebensdauer durch von Versetzungen indu-
zierte Verzerrungsfelder und Verunreinigungen sowie anderen Defekten vermindert, sodass
die Diffusion von Ladungstragern an die Oberflache vernachladssigbar ist, bei gleichzeitigem
Auftreten des DRL-Signals. Dennoch wurden die Proben beidseitig mit Al,O3 passiviert, um PL-
Messungen durchzufthren.

2.2.1 Setup und Datenverarbeitung

Der Aufbau ahnelt 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 fir 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™.
Flr die Messung muss die Waferprobe in einem Bad aus flissigem Stickstoff auf etwa 80 K
geklhlt werden, damit die Emissionsbanden getrennt auftreten. Bei zunehmend hdheren
Temperaturen nimmt die Zahl freier Exzitonen und deren Phononenrepliken zu, sodass die
Emissionsbanden verschmelzen, was eine differenzierte Analyse erschwert oder sogar un-
moglich macht [132, 152, 155].
Das hier verwendete Verfahren der DRL-Messung beruht auf der sogenannten hyperspektral-
en Bildgebung. Dabei wird ortsaufgelost mit einer Auflésung von 200 um das Lumineszenz-
spektrum im kurzwelligen Infrarot mit einer spektralen Auflésung von 6 nm aufgenommen.
Dadurch entsteht ein Hyperkubus aus spektral aufgelésten 2D Bildern. Durch statistische Me-
thoden, namentlich Hauptkomponentenanalyse (Principal Component Analysis) und Multiva-
riate Datenanalyse (Multivariate Curve Resolution, MCR) [156], kbnnen aus dem Hyperkubus
rauscharme Informationen des Signals einer jeden identifizierten Emission berechnet werden.
Damit kdnnen die Signale der BB- und DRL-Rekombinationen auf dem Wafer ortsaufgeldst
dargestellt werden und mit Defekten korreliert werden.
Die Vorteile dieser Methode gegeniiber anderen DRL-Messverfahren sind:

e Messung bei tiefen Temperaturen = Auflosung der Emissionslinien moglich

e Rauscharme Identifizierung der relevanten Signale durch MCR

e Raumliche Auflésung des Signalursprungs Uber einen sehr grolRen Bereich, statt Be-

schriankung auf <1 mm? wie bei Ublichen Methoden [152, 157].

2.2.2 Ergebnis

In Abbildung 2.6 (a) sind die wesentlichen Signale der MCR-Analyse des DRL-Spektrums eines
5x5 cm? grofRen ,as-grown” mc-Si Wafers (p-Typ, 1,5 Q cm, B-dotiert) gezeigt.
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Abbildung 2.6: (a) Die wichtigsten Signale aus der MCR des DRL-Spektrums eines 5x5 cm’ groRen ,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 Uberlagerung der
ortsaufgelosten DRL-Signale aus (c). Die Reihenfolge der Bildebenen folgt der Legende. (c) Bildliche Darstellung
des raumlichen Ursprungs der einzelnen MCR-Signale Uberlagert mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC-
kalibrierten PL-Messung. BB und D1 - D4 tauchen flachig auf, das Signal bei 0,7 eV scheint punktuell zu sein.

Neben der BB-Linie bei 1,1 eV sind finf 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 fir 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 aufgeldst werden, treten deren Ursache nicht unabhangig 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 betragt etwa 25% des Gesamtsig-
nals. Deren rdumlicher Ursprung ist in Blau in Abbildung 2.6 (b) dargestellt und hat einen mit
der BB-Rekombination vergleichbaren Flachenanteil. Die D1- und D2-Linie werden in der
MCR-Analyse des mc-Si Wafers als voneinander unabhangig erkannt, was sich mit der Er-
kenntnis von Flg 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 Flg et al.
kaum eine Anderung des Signals auf mc-Si Wafern aus verschiedenen Héhen eines Ingots ge-
messen werden, obwohl die Lebensdauer der Wafer mit zunehmender H6he 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 beschrankte Auflésung der Aufnahme von 250 pum px ' nicht méglich. In der bild-
lichen Darstellung fiihrt dies daher zu raumlicher Uberlappung der Signaldaten bei den ver-
schiedenen Pixeln. In Abbildung 2.6 (c) ist der rdumliche Ursprung der einzelnen Signale ge-
trennt dargestellt und als zusatzliche 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
raumliche Korrelation auf und finden sich ebenfalls bei KG und Clustern. Aber wahrend der
Ursprung der D1-Linie einen eher punktuellen Charakter hat, tritt das Signal der D2-Line fla-
chig Uber 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-
tat der D1-Linie so hoch, dass die D2-Linie unterdriickt 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 bekraftigt. Der Ursprung der gemeinsam auftretenden D3-
und D4-Linien hat einen hohen Flachenanteil und findet sich hauptséchlich bei Korngrenzclus-
tern und Korngrenzen. In Bereichen erhohter Lebensdauer sind die D3/D4-Emissionen eben-
falls zu finden und auf dort vorhandenen Versetzungen zurickzufthren. Flg et al. haben durch
lebensdauerbasierte Eisen-Bor (FeB) Konzentrationsmessungen eine Korrelation zwischen der
FeB-Konzentration und dem Auftreten der D4-Linie herstellen kénnen. Durch einen geeigne-
ten Getterprozess konnte 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 pum dinnen, 5x5 cm? groRen ,as-grown“ RST-Folienwafers (p-Typ, 2 Q cm, B-dotiert) ge-
zeigt. Wahrend das BB-Signal im Vergleich zum mc-Si Wafer dhnlich stark ausgepragt ist, ist
ein Fehlen der D1- und D2-Linien auffallig. Eine Emissionsbande bei 0,69 eV ist dhnlich zu der
eines mc-Si Wafers. Weronek et al. berichten lber die Unterdriickung 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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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 Uberlagerung der ortsaufgeldsten DRL-Signale aus (c). Die Reihen-
folge der Bildebenen folgt der Legende. (c) Bildliche Darstellung des raumlichen Ursprungs der einzelnen Signale
des MCR-Spektrums Uberlagert mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC-kalibrierten PL-Messung. BB und D3, D4
sind flachig an den Kornern orientiert, das Signal bei 0,69 eV ist punktuell.

Andere Metalle, wie beispielsweise Nickel, hatten darauf keinen Einfluss. Dabei wurden zu-
nachst die hoherenergetischen D4 und D3 Emissionen unterdrickt und mit zunehmender
Verunreinigungskonzentration dann die D2 und schlieRlich 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 erklaren. 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 Intensitat flachig auf dem Wafer zu finden und kénnte
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von dekorierten Korngrenzen, SiC-Prazipitaten oder Ahnlichem stammen. Im Lumineszenz-
spektrum kann ein breites Untergrundband im Spektralbereich von 0,75 eV bis 1 eV auftreten,
wenn die Versetzungsdichten Uber 10° cm™ 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 Uber 1000°C gehalten, um das Tragerband zu entfernen [45]. Sind hohe Verset-
zungsdichten Ursache des Untergrundbandes, so sind diese selbst bei Temperaturen UGber
1000°C stabil. Fur eine genauere Festlegung der Ursache missten weitere Untersuchungen
unternommen werden. Das Untergrundrauschen, welches bei Temperaturen grofser als 0 K
(hier 80 K) zunehmend an Bedeutung gewinnt [146], wird durch die MCR-Analyse unterdrickt
und sollte daher nicht die Ursache sein.

Der Ursprung der Emission mit 0,61 eV ist ungeklart, konnte jedoch auf ein Defektniveau in
der Ndhe der Bandmitte hinweisen. In der Literatur werden Emissionsspektren meist erst ab
Energien grolRer als 0,7 eV diskutiert, weshalb weitere Untersuchungen dazu notwendig wa-
ren. Der raumliche 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-
fihrt wurde, Uberlagern sich auch hier die Signaldaten. Der Ursprung der BB-Strahlung und
der D3- und D4-Emission liegt in einigen Teilen des Wafers raumlich 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 Uberdeckt wird. Die Emission bei 0,69 eV ist auch hier nur punktweise in
hoher Intensitdt an wenigen Stellen des Wafers zu finden. Die weill 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 Uberlagert ist, ist das BB-Signal erwartungsgemald in den lebensdauer-
starken Bereichen zu finden. Der Ursprung der Emissionen ist wie bei der mc-Si Referenz fla-
chig Gber den Wafer verteilt. Die D3- und D4-Emission liegen hauptsachlich in Bereichen ho-
her Korngrenzdichte. Bei der Emission um 0,69 eV ist eine hohe Intensitat auf einige raumlich
konzentrierte Punkte beschrankt. Weiterhin stammen 0,69 eV Signale niedriger Intensitat aus
Bereichen hoher Korngrenzdichte. Nach den Erkenntnissen von Pizzinietal. [146] und
Kveder et al. [112] deutet das Fehlen der D1- und D2- Linie auf eine Versetzungsdichte unter-
halb von 10’ ¢cm™ hin.

Gleichzeitig bedeutet die breite Untergrundemission nach Sauer et al. eine Versetzungsdichte
oberhalb von 10° cm™, 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 10" cm™ liegt und groRe Versetzungsdichten nicht
dominieren. Dies lasst sich auch an der Versetzungsdichte eines RST-Wafers bestatigen, die
im Bereich von 10° cm™ liegt [45]. Die optische Analyse erlaubt aus technischen Griinden kei-
ne Aufldsung von Versetzungsdichten tber 10° cm™.
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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 Uberlagerung der ortsaufgeldsten DRL-Signale aus (c). Die Reihen-
folge der Bildebenen folgt der Legende. (c) Bildliche Darstellung des raumlichen Ursprungs der einzelnen Signale
des MCR-Spektrums Gberlagert mit dem Lebensdauerbild einer QSSPC-kalibrierten PL Messung. BB tritt flachig,
aber schwach auf. D1, D2 sowie das Signal 0,84 eV tauchen bei gréReren Kérnern auf.

Ein gdnzlich 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 pm
dicken, 5x5 cm? grofRen ,as-grown” DCS-Folienwafers (p-Typ, 2,5 Q cm, B-dotiert) zeigt. Das
BB-Signal ist zwar deutlich aufgeldst, allerdings im Vergleich zu mc- oder RST-Wafer um etwa
die Halfte reduziert. Das ist ein Hinweis auf eine deutlich schlechtere Materialqualitat im as-
grown Zustand. AulRerdem ist die BB-Rekombination mit einer Emission bei 0,85 eV und der

Emission bei etwa 0,69 eV Uberlagert, wobei erstere nach Steinman et al. sauerstoffbezoge-
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nen Zentren zugeschrieben werden konnte [151]. DCS-Wafer haben aufgrund des Fertigungs-
verfahrens mit Gber 10'® cm™ 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 unterdrickt
wird, deckt sich mit dieser Messung: Der Peak der D2-Linie taucht als Mischsignal mit der D1-
Linie auf, ist jedoch deutlich gedampft. 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 fir 90 min
gezeigt werden, was daflr spricht, dass die Emission erzeugenden Zentren durch Wasserstoff
passiviert werden kénnen [151]. Kveder et al. zeigen eine deutliche Unterdrickung der D4-
und D3-Linie mit zunehmender Versetzungsdichte, bei gleichzeitiger Zunahme der D2-und D1-
Emission [112]. Bei etwa 3-10° cm™ sind die D3/D4-Linien noch leicht ausgepragt und ver-
schwinden bei etwa 10° cm™ 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 Gro-
Renordnung von 10%-10° cm™ erwartet. Die Kurve in Cyan betrifft einen <1 mm? groRen, stark
leuchtenden Bereich auf der Probe und ist sonst nicht auf dem Wafer zu finden.

Kittler et al. zeigen in ihrer Veroffentlichung Uber 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 ahnelt dem in
Grin dargestellten Spektrum in Abbildung 2.8 (a) und kénnte auf vergleichbare Strukturen in
DCS-Wafern hindeuten. Durch die Kristallisation von flUssigem Silizium auf dem Quarzglastra-
ger kdnnten dhnliche periodische Strukturen entstehen, die zu einer solch gearteten Emission
fihren. In Abbildung 2.8 (b) ist die raumliche Darstellung der Signalurspriinge gezeigt. Die BB-
Emission ist schwach ausgepragt und Uber den gesamten Wafer zu finden. Die D1/D2-
Emission fallt in vielen Teilen mit der 0,84 eV Emission zusammen und Uberlagert 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 Uberlagert wird, ist das BB-Signal erwartungsgemald in den lebensdauer-
starken Bereichen zu finden. Der DCS-Wafer weist eine feinkdrnige Struktur auf, wobei der
obere und linke Bereich von vergleichsweise groRkérnigen Dendriten dominiert ist. In dem
feinkornigen 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 hauptsachlich in den dendritischen
Bereichen, was flr die Annahme spricht, dass die D1/D2-Linien bei hohen Versetzungen und
der Unterdriickung 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 raum-
lichen Darstellung gezeigt werden. Fir deren Ursprung werden jedoch dhnliche 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 fir 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 Ubergangsmetalle wie Titan bleiben von dem Getterprozess weitgehend unberihrt [162].
Um den Einfluss des Getterns auf die Materialqualitat zu untersuchen, wird eine erneute DRL-
Messung an gegetterten Proben durchgeflhrt. Dazu werden die bereits in Abschnitt 2.2.2
gezeigten Proben einer POCI3-Diffusion bei etwa 830°C unterzogen, um maogliche Verunreini-
gungen zu reduzieren. Der sich dadurch bildende Emitter wird mit einer chemischen Politur-
|6sung durch Ruckatzen von etwa 10 um 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 weill umrandeten Bereiche der in Abschnitt 2.2.2 gezeigten Proben
vergroRert dargestellt. Durch ein angepasstes Setup konnte die Auflésung der DRL-
Kameraaufnahme von 250 um px’1 auf 180 um px’l erhdht werden, was sich in einer scharfe-
ren Bildgebung dullert. Der Effekt der Signallberlagerung durch die geringere Aufldsung ist
daher von der Anderung des Signals durch die Auswirkung eines Getterschritts zu trennen.

hoch hoch
I 0,69 eV 0,84 eV
niedrig niedrig
hoch hoch
D3D4 D1
niedrig niedrig
. 20 ps . 20 ps
Teff Teff
I O ps _ I O ps
Teff = 1,8 Us Tefr = 2,0 Us Teff = 6,2 US
P P
as grown nach Gettern 20 mm as grown nach Gettern 20 mm

Abbildung 2.9: Ortsaufgeloste 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 WeiRR 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. Fiir das 0,69 eV Signal zeigt sich keine merkliche Anderung, was fir einen nicht entfern-
baren Defekt spricht, der inhomogen Uber den Wafer verteilt auftritt. Durch die erhohte Auf-
l6sung sind in der rechten Bildhalfte mehr Details zu erkennen, die Emissionsquellen treten
lokalisiert hervor. Die hellsten dieser Quellen, welche in der Abbildung mit weillen Pfeilen
markiert sind, sind in beiden Probenzustidnden deutlich zu erkennen. Da RST-Wafer einen
hohen Kohlenstoffanteil enthalten, kann die Ursache dieser Emission von SiC-Prazipitaten
stammen, die sich nicht durch einen Getterschritt entfernen lassen. Daflir spricht auch das
punktartige Auftreten der Emissionsquellen. Fir das D3/D4-Signal zeigt sich eine deutliche
Reduzierung nach dem Gettern. Dies dulSert 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 Flg et al. vermutete Korrelation von FeB mit
der D4-Linie [142] konnte 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 aufzuldsen, weshalb der rechte Bildbereich hier leer bleibt. Ein periodisches
Versetzungsnetzwerk, welches von Kittler et al. die vermutete Ursache einer derartigen Emis-
sion ist [161], kdnnte sich nach dem Gettern reorganisiert haben, weshalb das 0,84 eV Signal
nicht mehr auftaucht. Da die Kristallisation der DCS-Wafern sehr schnell stattfindet, konnte
ein Nicht-Gleichgewichtszustand eingefroren sein, der bei dem Getterschritt relaxiert. Daflr
spricht, dass die bei ,as-grown” Wafern typischen Versetzungen und Versetzungscluster in
einer Defektdtzeanalyse bei DCS-Solarzellen nicht in gleichem MalRe zu finden sind. Der sprod-
duktil Ubergang von Silizium liegt bei etwa 530-660°C [163], sodass Versetzungen innerhalb
gewisser Gleitebenen auch schon wahrend des Getterns bei Temperaturen tUber 800°C wan-
dern kdnnten. Moglicherweise kénnte die emissionverursachende Defektstruktur auch nur
oberflachennah lokalisiert sein und durch das Rickatzen des Emitters ebenfalls entfernt oder
zumindest maRgeblich reduziert worden sein.

Die D1-Emission scheint nach dem Gettern etwas reduziert zu sein, was anhand der mit dem
weilRen Pfeil markierten Stelle in Abbildung 2.9 (b) verdeutlicht ist. Da die D1-Lumineszenz
erst ab Versetzungsdichten von gréRer 107 cm™ auftritt, ist dies ein weiteres Argument fir die
Reorganisation und damit Reduktion von Versetzungen. Anhand des mittels QSSPC kalibrier-
ten PL-Lebensdauerbildes, ldsst sich eine deutliche Steigerung der Volumenlebensdauer nach
dem Gettern in bestimmten Bereichen feststellen. Der weill umrandete Bereich, welcher im
,as-grown” Zustand eine besonders hohe Intensitdt 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 flr nicht getterbare
Prazipitate 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 [0;]>10" cm™ aufweisen, kénnten Sauerstoffprazipitate die Ursa-
che daflr sein.

Die D3/D4-Linien konnen bei DCS auch nach dem Gettern durch die MCR nicht erkannt wer-
den, was nach Kveder et al. fir eine weiterhin hohe Defektdichte und damit fir die Unterdri-
ckung der D3/D4-Linien spricht [112]. Die Versetzungsdichte ist nicht homogen Uber den DCS-
Wafer verteilt (siehe beispielhaft Abbildung 1.6). Entweder treten Versetzungscluster hoher
Versetzungsdichte oder versetzungsarme Korner auf. Da die D3/D4-Lumineszenz an 60°-Ver-
setzungen oder den geordneten Teilen von Gleitversetzungen auftreten, spricht das fir ein
stark ungeordnetes Versetzungsnetzwerk, das kein Intraband ausbildet. Metallische Verun-
reinigungen konnen die D-Band Emission unterdriicken. Da die D3/D4-Lumineszenz nach dem
Getterschritt nicht auftaucht, spricht das fir die These von ungeordneten Versetzungen. Die
Lebensdauer verbessert sich nach dem Gettern deutlich, vor allem in Bereichen geringer D1-
Lumineszenz, was fir 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 Materialqualitat 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 Grinden 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 konnen sich durch die grolsen Temperaturgradienten, die bei der
Herstellung auftreten, mechanische Spannungen bilden. Die interne mechanische Spannung
ist eine Uberlagerung von thermisch induzierter Restspannung, die sich wihrend des Abkuhl-
vorgangs bei der Kristallisation ergibt, und den defektbezogenen Spannungen. Diese kénnen
sich in Silizium Uber plastische Verformung und die Bildung von Versetzungen zu einem ge-
wissen Grad abbauen. Insbesondere bei groRen Temperaturgradienten und schneller Abklh-
lung kdnnen mechanische Verspannungen im Material verbleiben, da diese nicht Uber die
groRer werdende FlieBgrenze des sich rasch abkihlenden Siliziums hinausreichen.

Bei RST-Foliensilizium treten Temperaturgradienten von etwa 500 - 1000°C cm™ auf [35, 40].
Die mechanische Spannung, die sich aufgrund der nicht-linearen Abkihlung und verschiede-
ner thermischer Ausdehnungskoeffizienten des Siliziums und des Tragerbandes ergeben,
fihrt 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 Gber 1000°C gehalten, um das Tragerband durch Oxidation zu entfernen, wodurch
die verbleibende Spannung relaxieren kann [165]. Gleichsam entfallt durch die Auflésung des
Komposits die globale mechanische Spannung.
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Bei DCS-Wafern entstehen ebenfalls thermisch bedingte Spannungen. Der in die Si-Schmelze
eintauchende Quarzglastrager besitzt eine deutlich geringere Oberflachentemperatur als die
Schmelztemperatur des Siliziums. Durch das rasche Eintauchen entstehen groRe Temperatur-
gradienten an der Kontaktflache mit dem kristallisierenden Silizium und durch die verschiede-
nen thermischen Ausdehnungskoeffizienten werden Versetzungen an den Keimpunkten indu-
ziert. Bei der AbkUhlung kénnen auch hier interne Verspannungen im Volumen eingefroren
sein.

Makroskopisch betrachtet stellen diese im Material verbleibenden mechanischen Verspan-
nungen eine Schwachstelle dar. Das zusatzliche Einwirken einer duReren Kraft, wie sie bei-
spielsweise beim Siebdruck oder der Waferhandhabung auftritt, kann dadurch rasch zur Riss-
bildung oder zum Bruch flhren.

Im Silizium-Wafer verbleibende mechanische Verspannungen kénnen 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 zugehorige Frequenz bestimmt werden. Die Energie der Phononen ist wiederum vom
Material und dessen Zustand abhangig. 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-
abstande, sodass die Wellenzahl und damit die Frequenz der optischen Phononen w;g zu-
nehmen. Entsprechend nimmt wy g bei Vorliegen einer Zugspannung ab. In nicht verspanntem
monokristallinem Silizium liegt der Stokes-Peak des longitudinal optischen Phonons bei
wy = 521 cm™ [166]. Fiir einen monokristallinen (100) orientierten Silizium-Wafer ergibt sich
die mechanische biaxiale Spannung o in der x-y-Ebene Uber die Verschiebung dw = wg — wy
des Stokes-Peaks mit folgender Gleichung:

o[MPa] = —250[MPa-cm] - Aw[cm™], (2.23)

wobei wg der Peak-Position des Stokes-Peaks im verspannten Zustand entspricht [167, 168].
Die Beziehung (2.23) wird hier auch fir die Bestimmung der internen Spannung in multikris-
tallinem Foliensilizium verwendet und gibt lediglich eine untere Grenze an. Der Skalierungs-
faktor flr uniaxiale Spannung wirde 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 Ladungstragern entstehen Fano-Resonanzen, die die
Halbwertsbreite und Form des Raman-Stokes-Peaks andern. Durch eine mathematische An-
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passung der Peakform kann auf die Dotierkonzentration riickgeschlossen werden [169-171].
Die Wechselwirkung macht sich bei hohen Dotierungen im Bereich von >10" cm™, wie sie im
Emitter auftreten, bemerkbar, spielt allerdings bei den hier gezeigten Basisdotierungen von
etwa 10'® cm™ keine Rolle.

Far die Messung von mechanischen Verspannungen in multikristallinen Wafern ist die Raman-
Spektroskopie eine bewdhrte Methode. Ausfihrliche Messungen von blockgegossenen mc-Si
Wafern sowie von dem RST verwandten EFG, finden sich in Arbeiten von Sarau et al. und Be-
ckeretal. [166, 167, 172—-174].

Mechanische Spannungsmessungen mittels Raman-Spektroskopie an RST-Wafern vor und
nach einem Hochtemperatur-Ausheilschritt finden sich in der Veroffentlichung von Teje-
ro et al. [165]. Von Heilbronn et al. wurden Verspannungsmessungen entlang der Waferober-
flaiche und senktrecht zur Zugrichtung des Bandes ausgefiihrt. Dabei ergaben sich Verschie-
bungen von etwa 520,75 cm™ in der Bandmitte und 520,55 cm™ am AuRenrand des Bandes,
die auf die verschiedenen thermischen Ausdehnungskoeffizienten innerhalb des Komposits
zurtckzufuhren sind.

FUr diese Arbeit wurden erstmalig Verspannungsmessungen an DCS-Wafern ausgefiihrt. Die
Fragestellung nach der mechanischen Restspannung und der aus der Spannung resultieren-
den plastischen Verformung, die eine Ursache fir hohe Defektdichten sein kann, ist flr diese
Art von Material besonders interessant. Somit kénnen weitere Verknipfungen 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 flr diese Arbeit verwendete Setup zur Messung des Stokes-Peaks ist das kommerziell
erhaltliche p-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 Uber Glasfasern mit einem Faser-
kerndurchmesser von 25 um. Die Anregung erfolgt mit einem Laser der Wellenldnge 532 nm,
was einer Eindringtiefe in Silizium von etwa 1,2 um entspricht. Das gemessene Signal ist somit
oberflichennah lokalisiert. Uber das Objektiv mit 100x VergréRerungsfaktor wird das gestreu-

te Signal durch einen Kantenfilter in eine Glasfaser gekoppelt.
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Spektrometer Multi-Mode Faser

Abbildung 2.10: Schematische Darstellung des konfo-
kalen Mikro-Raman Spektrometers WITec Alpha300R.
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Der Kantenfilter reduziert den Rayleigh-Peak des Anregungslichtes, sodass das Signalverhalt-
nis zwischen Stokes-Peak und Rayleigh-Peak maximiert wird. Der geringe Durchmesser der
Glasfaser erhoht die Tiefenscharfe des Scans. Im Spektrometer wird das Signal mit einem Git-
ter mit 1800 Linien mm™ spektral aufgeweitet, sodass die Wellenlange anhand der Position
des Pixels der CCD-Zeilenkamera, auf den das Licht fallt, gemessen werden kann. Die Intensi-
tat wird Uber die Zahlrate des entsprechenden Pixels bestimmt.

Die spektrale Auflosung ist abhdngig von der fokalen Ldange des Spektrometers (hier:
300 mm), dem Gitter (hier: 1800 Linien/mm), der PixelgroRe der CCD Kamera und dem Faser-
durchmesser (hier: 25 um). Mit dem fir diese Arbeit verwendeten Setup ist eine spektrale
Auflosung von etwa 0,5 cm™ px* maglich. Die Aufldsung kann jedoch mit einem mathemati-
schen Fit mehrerer am Peak beteiligter Punkte auf etwa 0,1 cm™ px*' erhéht werden. Auf-
grund der Wechselwirkung der Photonen mit Materie ist flr die genauere physikalische Be-
schreibung des Stokes-Peaks eine Voigt-Funktion V' (x) notwendig, die eine Faltung aus Gaul-
Kurve G(x) und Lorentz-Kurve L(x) darstellt: V(x) = (G * L)(x) = [ G()L(x — &)d&. Da
die Berechnung jedoch anspruchsvoller ist und die Genauigkeit damit nicht wesentlich erhéht
wird, wird an dieser Stelle der Lorentz-Fit verwendet. Die laterale Aufldsung liegt mit dem
verwendeten Objektiv und dessen nummerischer Apertur von 0,9 beugungsbegrenzt bei etwa
300 nm px . Fir die xy-Flachenscans wird eine laterale Auflésung von 0,5 um px ' verwendet.
Fir jeden Pixel wird ein Raman-Spektrum Uber eine festgelegte Integrationszeit (hier etwa
30 ms) aufgenommen. Der Stokes-Peak wird gefittet, sodass dessen mathematische Parame-
ter zuganglich werden. Die Flache unterhalb des Peaks ist ein Mal fiir die Signalstarke des
gestreuten Lichtes und die Verschiebung des Peak-Zentrums ist ein Zeichen fiir mechanische
Spannung im Probenvolumen.

2.3.2 Experiment

Das Experiment umfasst mehrere Schritte, die nacheinander fiir DCS-Probenstlicke ausge-

fuhrt werden. Zunichst wird ein 5x5cm? groRer DCS-Wafer per Laserschnitt in mehrere
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1x1 cm? groRe Probenstiicke zerkleinert. Die Probensticke durchlaufen dann folgende Se-

quenz:

e Probe polieren: Die Probenstiicke werden Uber ein mehrstufiges Schleif- und Politurver-
fahren planarisiert, um die Oberflachenrauigkeit auf etwa +25 nm (auf einer Flache von
30%x30 um?) zu reduzieren. Damit wird der Einfluss der Oberflachenstruktur auf das Ra-
man-Signal minimiert und die Fokusebene fir den Raman-Flachenscan kann mit lediglich
drei Stitzpunkten angepasst werden. Flachenkorrekturen héherer Ordnung oder die zeit-
aufwandige Autofokus Prozedur entfallen somit. Eine genaue Anpassung des Fokus Uber
dem gesamten Scanfeld ist flr die Messung obligatorisch, da der Signalursprung innerhalb
des ersten Mikrometers unter der Oberfldche liegt. Details zu dem fir diese Arbeit entwi-
ckelten Politurverfahren sind in der Arbeit von Paape zu finden [177].

e Raman-Flichenscan: Uber einen Bereich von 0,5x0,5 mm? wird mit einer Auflésung von
etwa 3 um px ' ein Ubersichtsbild zur Orientierung erzeugt, indem die Flache unterhalb
des Stokes-Peaks an jeder Stelle bestimmt wird. Auffallige Bereiche werden dann in einer
feinen Auflésung von 0,5-1 um px’1 gescannt.

o Defektdtze: Nach der zerstdrungsfreien Messung des Raman-Spektrums wird die Probe in
einer Secco-Atzlésung fiir 120 s behandelt. Korngrenzen, Versetzungen und andere Kris-
talldefekte, die die Ordnung des Kristallgitters bis hin zur Oberflache stéren, werden
dadurch sichtbar.

e Lichtmikroskop Aufnahme: Mit einem optischen Auflichtmikroskop werden Ubersichtsbil-
der der geatzten Proben erstellt. Dazu wird mit einem 10x Objektiv Uber die Oberflache
gerastert und es werden Aufnahmen erzeugt. Die Bilder werden zu einem Gesamtbild zu-
sammengesetzt, welches zusammen mit der Defektstruktur eine Orientierung auf der
Probe ermdglicht. Der per u-Raman gescannte Bereich wird dann mit einem 50x Objektiv
detailliert erfasst.

e Auswertung: Die Datensatze der u-Raman-Spektroskopie umfassen Raman-Spektren jeder
Stelle, die in dem Flachenscan abgerastert wurde. Die Auswertung erfolgt wie in Ab-
schnitt 2.3.1 beschrieben Gber die mathematische Anpassung des Stokes-Peaks mit einer
Lorentz-Funktion. Daraus ergeben sich ortsaufgeldste Intensitatsbilder, 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 Flachenscans von Bereichen gezeigt, die typisch
flr 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 Atzgruben. Diese kann mit dem Intensitatsbild
des Stokes-Peaks korreliert werden, welches die Kornstruktur widerspiegelt. Da das Intensi-
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tatsbild 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. Fir eine Detail-
betrachtung wird ein auffalliger Bereich, der deutliche Verspannungsfelder zeigt, durch eine

weille Umrandung markiert und vergrofRert 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 andert. Die-
se sind durch Kreuzungspunkte mit anderen Korngrenzen gekennzeichnet (in der Abbildung
durch die nummerierten Pfeile 1-3 markiert), welche Ursache der Richtungsanderung zu sein
scheinen. Des Weiteren sind Korngrenztripelpunkte zu erkennen (Pfeil 1, 3 und 4), Zwillings-
korngrenzen (Pfeil 2) und punktférmige Atzgruben. Die durch Versetzungen hervorgerufenen
Atzgruben haben im Bereich der Markierung 5 eine Dichte in der GroRenordnung von
>10° cm™. Die Defektstruktur mit typisch kleinen KorngréRen, spitz zulaufenden Korngrenzen
und Korngrenztripelpunkten, Reihen von Zwillingskorngrenzen und Bereichen hoher Verset-
zungsdichte ist reprasentativ fir DCS. Diese Strukturen zeigen in Untersuchungen von Be-
cker et al. [166] und Sarau et al. [173, 174] ebenfalls Auffilligkeiten in Bezug auf interne Ei-
genspannung. Das in Abbildung 2.11 (b) gezeigte Intensitatsbild des Stokes-Peaks ist mit der
Kornstruktur der Probe korreliert. Aufgrund der verschiedenen Kristallorientierungen der
Kérner 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
100x100 pm? kleinen Bereich nicht méglich ware. Die spitz zulaufenden Korngrenzen bei Pfeil
4 sind erst in dieser Darstellung deutlich erkennbar, da die angeatzten Korngrenzen im licht-
mikroskopischen Bild Gberlappen. 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™, 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 groRerer Wellenzahlen (hier: Rot) eine Druckspannung aufzeigt. Deutli-
che Signale fur 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) vergroRert 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 78425 MPa. Die mechanischen Spannungen zwischen den Extrema sind in Tabelle 2.1 zu-
sammengefasst. Der spitze Auslaufer (Pfeil 4), der sich deutlich im Intensitatsbild zu erkennen
gibt, ist von Versetzungen in einer hohen Dichte entlang einer Linie begleitet (Stelle 5).
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Abbildung 2.11: (a) Lichtmikroskop-Aufnahme der Defektstruktur (b) Intensitdt 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) VergroRerte Darstellung des weill umrandeten Bereichs ohne die Defektstruktur.

Dies lasst 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 GroRenordnung liegen. Eine Relaxation der
Spannung durch Versetzungsbildung ist an dieser Stelle nicht gegeben.

Tabelle 2.1: Zusammenfassung der gemessenen internen, mechanischen Spannungen

04 o, 03 Oy
Peak-Position Zugspannung wr (cm'l) 520,6940,1 520,69+0,1 520,78+0,1 521,040,1
Peak-Position Druckspannung w¢ (cm'l) 521,23+0,1 521,18+0,1 521,18+0,1 520,75+0,1
Peak-Verschiebung Aw (cm'l) 0,54+0,1 0,4940,1 0,440,1 0,25+0,1
Maximale Spannung o (MPa) 135425 123425 100+25 63425
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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 zusatzlichen 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 fir die dreidimensionale Spannung berechnet werden [166].

Da die Polarisation tber die hier gezeigte Raman-Messung jedoch nicht erfasst wird, wird eine
Abschdtzung gemall Gleichung (2.23) vorgenommen. Die aus der Messung gewonnen Er-
kenntnisse werden dadurch jedoch nicht beeintrachtigt.

In Abbildung 2.12 (a) ist ein anderer Bereich auf demselben DCS-Wafer gezeigt. Die Defekt-
struktur ist von Kornern verschiedener GroRe und Zwillingskorngrenzen dominiert. An
Schnittpunkten mit Zwillingskorngrenzen andern betroffene Korngrenzen, dhnlich wie bereits
gezeigt, ihre Trajektorie. Die Versetzungsdichte bewegt sich im Bereich von (0,5-1)-10° cm™.
Neben den augenscheinlichen Strukturen tauchen ebenfalls Korngrenztripelpunkte auf (Pfeil
1, 2 und 4). Das Intensitatshild des Stokes-Peaks, welches in Abbildung 2.12 (b) gezeigt ist,
zeigt die Kornstruktur der p-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 Inhomogenitat, die an markanten Stellen be-
sonders deutlich wird. Der obere Bereich des Bildausschnittes scheint sich mit der erwarteten
Wellenzahl flir 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 dhnliche 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 WeiRR umrandete Bereich wird in Abbildung 2.12 (d) vergroRert 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 zurlckgefihrt. Besonders deutlich konzentrieren sich Spannungen an charakteristischen
Defektstrukturen, deren Merkmal Korngrenztripelpunkte, Versetzungen, Zwilingskorngrenzen

und Trajektoriendnderung von Korngrenzen darstellen.
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Abbildung 2.12: (a) Lichtmikroskop-Aufnahme der Defektstruktur (b) Intensitat 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) VergroRerte Darstellung des weis umrandeten Bereichs ohne die Defektstruktur.

Spannungsbehaftete Trajektoriendanderung 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 X27a, die ihren Charakter an Schnittpunkten mit X¥3 Korngrenzen in eine
GrolRwinkel-Korngrenze und ihre Trajektorie anderte.

Kleinwinkelkorngrenzen und Versetzungen sind das Resultat von plastischer Verformung, wel-
che stattfindet, um thermisch induzierte Spannungen zu relaxieren. Dieser Vorgang findet
oberhalb der spréd-duktil Ubergangstemperatur von Silizium statt, bei der plastische Verfor-
mung moglich ist und die thermisch induzierte Verspannung Gber dem FlieBwert 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 AbkUlhlprozesse und sind inhdrent
mit dem Kristallwachstum verbunden [35, 179]. Im Falle von DCS gibt es Temperaturgradien-
ten in den zwei Dimensionen der Waferebene beim Kristallisieren und Abkihlen. 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 zurickgefihrt werden, die dadurch in gewissem Malde re-
laxiert. Von Chen et al. sind mechanische Spannungen in mc-Si gefunden worden, die mit
Zwillingskorngrenzen und Kleinwinkelkorngrenzen zusammenhangen [180]. Subkérner® und
Kleinwinkelkorngrenzen weisen sowohl eine hohe elektrische Aktivitat, als auch mechanische
Spannung auf. Nach Chen et al. findet die Spannungsrelaxation Gber Defektbildung wahrend
der schnellen Kristallisation nicht ausreichend statt, sodass eine interne Restspannung ver-
bleibt.

Mechanischer Druck dndert die indirekte Bandlicke von Silizium [181]; die hier gemessenen
Spannungen sind jedoch zu gering, um die elektrische Eigenschaft des Siliziums maRgeblich zu
beeinflussen [173]. Indirekt kann mechanische Spannung jedoch Uber die Kumulation von
Verunreinigungen im Spannungsfeld von Defekten die elektrische Eigenschaft des Halbleiters
beeintrachtigen. Sarau et al. konnten anhand der Korrelation von Elektronenrickstreubeu-
gung und mechanischen Spannungsmessungen zeigen, dass es rekombinationsaktive und
-inaktive X3 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 erklarten, dass Versetzungen miteinander interagieren kénnen und
sich lokal neu anordnen, um die mechanische Spannung zu minimieren [174].

Mit der hier gezeigten Methode der u-Raman Messungen kénnen Erklarungen fir die Defekt-
struktur in Si-Wafern gefunden werden. Der Vorteil der Methode liegt in der hohen lateralen
Auflosung von <1 um mit einer moderaten Auflosung der mechanischen Spannung von etwa
25 MPa. Daher ist diese Messung besonders fir mikrostrukturelle Untersuchungen geeignet.
Um Wafer grolRskaliger auf mechanische Spannung zu untersuchen, bietet sich die Infrarot-
Spannungsdoppelbrechungsmessung an [178]. Diese Methode hat eine hohe Auflosung der
mechanischen Spannung von etwa 1,5 MPa mit einer moderaten lateralen Auflésung von et-
wa 5 um. Die Infrarot-Spannungsdoppelbrechungsmessung erganzt die in Abschnitt 2.3 ge-
zeigte Messung der versetzungskorrelierten Lumineszenz und kdnnte zur Optimierung der
Waferherstellung in Bezug auf die Defektdichte herangezogen werden.

: Bereiche, die sich durch leichte Fehlorientierung (5-10°) auszeichnen und durch ebene Grenzflachen 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 erlautert. AnschlieRend wird der auf Photolithographie
basierende Solarzellenprozess angesprochen, der fir 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 6rtlich
aufgeloste 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 Materialqualitat beitragen konnte. Es wer-
den hier nur die Ergebnisse der letzten Generation von Wafern vorgestellt. Im letzten Teil
werden die fir 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 raumliche Trennung der Ladungstrager im Wafer
erfolgt durch ein elektrisches Feld in der Raumladungszone (RLZ), die durch die Bildung eines
p-n-Ubergangs entsteht. Fiir p-Typ Wafer werden Fremdatome der fiinften Hauptgruppe des
Periodensystems (meist Phosphor) in einer diinnen Schicht in Silizium eingebracht, um einen
Elektronenilberschuss und dadurch eine n-Typ Dotierung zu erhalten. Die unterschiedlichen
Ladungstragerkonzentrationen gleichen sich am Ubergang 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 Ladungstragerdiffusion entge-
genwirkt. Stehen die Diffusion und die durch das elektrische Feld erzeugte Drift der Ladungs-
trager im Gleichgewicht, liegt eine Verbiegung der Bandkanten vor, sodass das Fermi-Niveau
definitionsgemall Uber 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 Eg, der Locher und Ep, der Elektronen auf (siehe Abschnitt
4.2.1). Elektronen, die durch Diffusion den p-n-Ubergang erreichen, werden in den Emitter
getrieben und stellen dort Majoritatsladungstréger dar. Der dadurch entstehende Ladungs-
Uberschuss fuhrt zu einer elektrischen Spannung, die durch die Front- und Riickseitenkontak-
tierung zu einem Stromfluss Uber elektrische Verbraucher fihrt. Das sogenannte Back Surface
Field (BSF) auf der Rickseite entsteht durch die p*-Dotierung des Aluminium-Kontaktes und
halt Minoritatsladungstrager von der rekombinationsaktiven Riickseite ab.
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Abbildung 3.1: (a) Bandschema einer p-Typ Solarzelle unter emitterseitiger Beleuchtung. Gezeigt ist die Bandver-
biegung und die Aufspaltung der Quasi-Fermi-Niveaus Ep, und Ep,. (b) Hell- und Dunkelkennlinie einer p-Typ

Silizium-Solarzelle und deren Leistungskurve.

Flr 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
lasst sich die Dunkelkennlinie einer idealen Solarzelle aus den Diffusionsstromen eines belas-
teten p-n-Ubergangs herleiten [6]. Die flichenunabhingige Stromdichte j ergibt sich aus der
elektrischen Spannung der Solarzelle als

i=io (e (o7) = 1) = o 3.0

mit der Boltzmann-Konstante kg, der Elementarladung e und der Temperatur T. Dies ent-
spricht der Kennlinie einer idealen Diode. Der Skalierungsfaktor j, ist die Sattigungsstrom-
dichte, die der aus der durch Rekombination von Ladungen in Sperr-Richtung flieRenden
Stromdichte gleicht. Die durch Licht erzeugte Stromdichte j,j, in Gleichung (3.1) entfallt bei
der Dunkelkennlinie. Die Hellkennlinie im beleuchteten Fall ergibt sich aus der um j,;, nach
unten verschobenen Dunkelkennlinie. Bei V = 0 gleicht j,, der Kurzschlussstromdichte js..
Die offene Klemmspannung V. ist die Spannung am Punkt j = 0 und kann durch Umformen
von Gleichung (3.1) geschrieben werden als:

keT  /f
v, = ieln (J]ioc + 1). (3.2)

Ein Anstieg von j, durch erhohte Rekombination aufgrund schlechter Materialqualitat der
Basis fuhrt zwangslaufig zu einer Reduktion von V..

Der Fullfaktor 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

56|



3| Solarzellenprozess und Solarzellen

von V. und jg. (siehe Abbildung 3.1 (b)). Der Wirkungsgrad 0 = pmpp/Pph ist dann der Quoti-
ent aus pmpp und der durch Licht eingestrahlten Leistungsdichte ppy,.

Fur eine reale Solarzelle ist die Beschreibung mit dem 1-Dioden Modell ungenigend. Da sie
keinen idealen p-n-Ubergang besitzt und durch die Kontaktierung widerstandsbehaftete
Komponenten enthalt, ist eine genauere Beschreibung der IV-Kennlinie durch das sogenannte
2-Dioden-Modell moglich [6]. In dem Ersatzschaltbild des 2-Dioden-Modells werden sowohl
Serien- und Parallelwiderstande berlcksichtigt, als auch die Abweichung von einer idealen
Kennlinie durch die Einfihrung einer zweiten parallel geschalteten Diode. Durch Bestimmung
der Sattigungsstromdichte jo; der ersten Diode lassen sich Aussagen Uber die Rekombinati-
onsverluste in den feldfreien Bereichen der Solarzelle machen. Die Sattigungsstromdichte jg»
der zweiten Diode bezieht sich hauptsachlich 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 andern [69]. Wichtige Parameter wie V,, jsc, FF und 7, sowie Sattigungsstrome und
Parallelwiderstande lassen sich nur durch die Herstellung von Solarzellen bestimmen. Erst
dann koénnen Aussagen Uber die Eignung eines neuartigen Foliensilizium-Materials flr die
Photovoltaik getroffen werden. Fir die Qualifizierung von RST- und DCS-Wafern als Basisma-
terial fir Solarzellen und fir die Abschatzung des maximalen Wirkungsgrades wird ein Photo-
lithographie-basierter Labor-Solarzellenprozess angewendet, der fur 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 Rickseitenpassivierung und eine lokale Kontaktbildung durch Laser-Feuern (laser
fired contacts, LFC) [184].

Die durch Photolithographie gestitzte Kontaktbildung auf der Vorderseite erlaubt eine selek-
tive Offnung der SiN,:H-Schicht und eine Aufbringung von Metallen durch Aufdampfen (physi-
cal vapour deposition, PVD) in einem Elektronenstrahlverdampfer. Damit entfallt eine Opti-
mierung des Co-Feuerns, welches im Fall schlechter Kontaktbildung einen negativen Einfluss
auf den Wirkungsgrad hat. Der Solarzellenprozess ist flir 5x5 cm? grolRe Wafer ausgelegt, auf
denen vier Solarzellen der GroRe 2x2 cm? prozessiert werden, welche anschliefend mit einer
Sage herausgetrennt werden.

Um die Qualitdt des Prozesses zu Uberprifen und mégliche Fehler zu erkennen, werden mc-Si
Referenzen mitgeflihrt, die im Vergleich zu Foliensilizium eine geringere Schwankung der Ma-
terialqualitat aufweisen. Abbildung 3.2 (b) zeigt die Schnittansicht der mit dem Prozess herge-
stellten Solarzelle.
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Abbildung 3.2: (a) Prozesssequenz des Labor-Solarzellprozesses. Die Rickseite wird via Al,05 passiviert und Gber

LFCs kontaktiert. Die Aufbringung von MgF, als DARC ist optional fir die besten Solarzellen. (b) Nicht maRstabli-
ches Schema der Schnittansicht einer Solarzelle mit dielektrischer Rickseitenpassivierung und lokal Laser-
gefeuerten Kontakten. Die Frontseitenkontakte werden durch den Schichtstapel Titan/Palladium/Silber gebildet.

3.2.1 Prozessschritte

Ausfihrliche Details der Prozessschritte konnen 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-Lésung um etwa 10 um pro Seite
zuriickgeatzt. Dadurch werden Oberflachenschaden entfernt, die durch die mechanische Vor-
behandlung (Schleifen oder Sagen) entstanden sind. Nach einer Reinigung in je einer
HCI(10%)- und HF(2%)-Losung wird die Wafer-Oberflache mit einer Textur versehen, um die
Lichteinkopplung in die Solarzelle zu verbessern. Dies wird durch ein reaktives, fluorhaltiges
Plasma erreicht, welches unabhangig von der Kristallorientierung atzt und daher fir alle Arten
von Wafern geeignet ist. Es bildet sich eine schwammartige Oberflachenstruktur aus, die die
Reflektivitat der Wafer-Oberflache herabsetzt. Nach weiteren Reinigungsschritten wird ein
Emitter mit einem Schichtwiderstand von 80-100 Q/o durch die in Abschnitt 1.5.1 beschrie-
bene POCI; Diffusion definiert. Das sich bildende PSG wird in einer HF(10%)-Ldsung entfernt.

Oberflachenpassivierung: Die SiN,: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 Gasverhaltnis von SiH4:NH3 = 1:11 bis 1:10 auf den Wafer aufge-
bracht. Die Schichtdicke ist abhangig von der Abscheidezeit und betrdgt 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-
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ten an der Oberflache und fur das Eintreiben des Wasserstoffs in das Si-Volumen wird der
bereits in Abschnitt 1.5.2 beschriebene Feuerschritt bei etwa 800°C bendtigt. Dazu wird ein
industrieller Centrotherm Gurtelofen verwendet, in dem Uber optische Heizelemente in ver-
schiedenen Heizzonen ein Temperaturprofil eingestellt werden kann. Die Variation der Para-
meter, wie Gurtelgeschwindigkeit und Peak-Temperatur oder Abkihlrampen, haben dabei
Einfluss auf die spatere Minoritdtsladungstragerlebensdauer und deren Stabilitat. Die Para-
meter des Feuerprozesses fur diese Arbeit lehnen sich an bereits untersuchten Prozessen
an [55, 107, 108] und wurden fir die jeweiligen Wafertypen optimiert.

Nach dem Entfernen des Emitters in einer CP-L6sung auf der Rickseite wird diese mit einer
7,5 nm dinnen Aluminiumoxidschicht (Al,O3) passiviert. Diese wird durch Atomlagenabschei-
dung (atomic layer deopsition, ALD) in einer Anlage der Firma Oxford aufgebracht. Hierbei
werden die hervorragenden Passiviereigenschaften von Al,O3 genutzt, welches Sqgim Bereich
10 cm s auf p-Typ Si aufweist [135]. Die Al,Os-Schicht wird dann durch eine 30 nm diinne
SiNy:H-Schutzschicht belegt.

Photolithographie und Kontaktbildung: Photolithographie erlaubt die lokale Offnung der front-
seitigen SiN,: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 Offnungen fiir 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 ged6ffneten Stellen zurlick. Auf n-Typ Silizium bildet Titan
wegen der niedrigen Schottky-Barriere einen guten Kontakt mit niedrigen Kontaktwiderstan-
den (<0,3 mQ sz)_ Palladium dient als mechanischer Haftvermittler zu Silber, welches eine
gute elektrische Leitfahigkeit aufweist. Der rlckseitige Kontakt entsteht durch das lokale
punktweise Laser-Feuern des vollflachig aufgebrachten Aluminiums [184], wodurch an den
Kontaktstellen ein BSF entsteht. Die Breite der Frontkontakte wird in einem lichtinduzierten
Galvanikprozess von etwa 5 pum auf 30 um vergroRert, um die Leitfahigkeit zu erhéhen. An-
schlieRend werden diese in einem MIRHP Prozesses bei etwa 400°C gesintert. Die vier
2x2 cm? groRen Solarzellen werden mittels einer Sage aus dem Wafer herausgetrennt und
kdnnen anschlieRend charakterisiert werden. Die Aufbringung von PVD MgF, als DARC in ei-
ner thermischen Verdampferanlage ist optional fiir die besten Solarzellen vorgesehen.

3.3 Voruntersuchung und Solarzellenergebnisse von RST-Wafern

Die Abschatzung des Wirkungsgradpotentials von RST-Wafern und deren elektrische Charak-
terisierung dienen der fortwdhrenden 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 Riickseitenpassivie-
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rung lassen Wirkungsgradsteigerungen im Vergleich zu diesen Ergebnissen erwarten. Der un-
abhangig bestdtigte maximale Wirkungsgrad von 16,0%, welcher in dieser Arbeit mit dem
Photolithographie-basierten Zellprozess erzielt wurde, zahlt zu den besten Wirkungsgraden,
die auf RST-Solarzellen bisher gezeigt werden konnten [56, 187]. In diesem Abschnitt sollen
die wichtigsten Solarzellenergebnisse vorgestellt werden. Zunachst 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 zunachst durch die Untersuchung der effektiven Lebens-
dauer 7. von RST-Proben untersucht. Dazu wurden verschiedene RST-Wafer mit einer pro-
jektierten Basisdotierung von 1,5-5,0 Q cm und Ausgangsdicken W von 90 - 95 um 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 Uberblick tber die wichtigsten Pro-
zessparameter der jeweiligen Charge. Ty ist die Ausbrenntemperatur des Ofens, in dem die
Wafer von dem Tragerband gelost 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 5x5 cm? RST-Wafer zu Lebensdauerproben verarbeitet. Dazu werden
die Wafer in einer CP-Losung zurlickgeatzt und anschlieend in einer Standard 55 Q/C0 POCls
Emitter-Diffusion gegettert, um metallische Verunreinigungen zu reduzieren. Um die Oberfla-
chenrekombination zu minimieren, werden nach der Entfernung des Emitters in einer CP-
Losung eine 30 nm dicke ALD Al,0s-Schicht aufgebracht. Die effektive Lebensdauer ¢ wird
per QSSPC-Messung bestimmt und bei einer Uberschussladungstragerdichte von 1-10* cm™
ausgewertet. Abbildung 3.3 (a) zeigt s der RST-Proben gegen den Basiswiderstand pg, wel-
cher ebenfalls durch die QSSPC-Messung bestimmt wird.

Tabelle 3.1: Parameter des RST-Herstellungsprozesses fur verschiedene Batches von Wafern

Charge Tourn Papprox Bandposition w
Qcm m pm

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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Abbildung 3.3: (a) Effektive Lebensdauer von P-gegetterten RST-Wafern gegen (a) den Basiswiderstand und (b) die
Bandposition.

Auffallig sind die im Vergleich relativ hohen Lebensdauerwerte im Bereich von 9,0 - 14,5 ps
der Proben mit pg <1 Q cm (Abbildung 3.3 (a), RST1), wahrend alle anderen Proben mit ho-
herer Basisdotierung die Lebensdauer von 13 us nicht Gbertreffen. Das kdnnte an der speziell
fir diese Charge optimierten CVD-Pyrokohlenstoffschicht liegen, welche eine Erosionen des
Bandes durch geschmolzenes Silizium verhindern soll [188]. Eine optimierte Schutzschicht
fahrt zu einer geringeren SiC-Partikeldichte und damit zu besseren Lebensdauern. Das Ergeb-
nis von RST1 ausgenommen, lasst sich ein Trend zwischen T gegen pg vermuten. Die Proben
aus Charge RST2 zeigen einen mittleren spezifischen Widerstand von p, = (1,4+0,06) Q cm
und die niedrigste mittlere Lebensdauer von t, = (5,240,5) us. Charge RST4 hat eine ver-
gleichbaren mittleren Widerstand von ps = (1,5£0,05) Q cm, aber eine anndhernd doppelte
Lebensdauer von 1, = (10,1£0,8) us. Ursache kdnnte die niedrigere Ausbrenntemperatur
von RST4 im Vergleich zu RST2 sein, da sich moglicherweise gebildete Prazipitate dann weni-
ger schnell auflésen kénnen. Ein weiterer wichtiger Punkt ist die Position der Wafer im Band.
In Abbildung 3.3 (b) ist 7. 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 kdnnte mit der steigenden Konzentration an in die Silizium-Schmelze eingebrachten
Verunreinigungen zusammenhangen (casting order effect). Die Verunreinigungskonzentration
der Silizium-Schmelze wahrend der Herstellung der RST-Wafer nimmt mit zunehmender Lan-
ge des Tragerbandes zu. Da die Wafer aus RST4 von einer frilheren Bandposition stammen
(Pos. 10 m) als die Wafer von RST2 (Pos. 21 m), lasst sich damit der Unterschied der Lebens-
dauer bei vergleichbarem Widerstand erkldren. RST3 mit 73 = (6,840,8) us bei
p3 = (1,7£0,1) Q cm und RST6 mit 74 = (8,1£1,6) us bei pg = (1,9£0,06) Q cm sind in guter
Ubereinstimmung mit dem vermuteten Trend. Die hdchsten Lebensdauern wurden beim
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Batch RST5 mit t5 = (12,1£0,6) ps bei ps = (2,240,3) Q 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 Oberfla-
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™ durchgefiihrt. Die
Solarzellen werden in Gruppen unterteilt, wobei Solarzellen aus RST-Wafern mit einem Basis-
widerstand von pp, = 1 Q cm RST; bezeichnet werden. Entsprechend wird Gruppe RST; aus
Pp = 2 Qcm Solarzellen gebildet und mc stellt die Referenzgruppe aus mc-Si Wafern mit
Pr = 1 Q cm und einer durchschnittlichen Dicke von 180 um dar. Die durchschnittliche Dicke
der fertigen RST-Solarzellen liegt im Bereich 70 - 80 um.

Mit einem Wirkungsgrad von 15,5% konnte die bisher héchste Effizienz demonstriert werden,
die mit einer SARC auf dieser Art von Material erzielt werden konnte.

Die Aufbringung von MgF, als zweite Anti-Reflexionsschicht fihrt zu einer Steigerung der Effi-
zienz von RST-Solarzellen um etwa 0,4 bis 0,6%.ps [189]. Daher wird auf die beste RST-
Solarzelle eine MgF,-Schicht aufgebracht und somit ein durch das ISE CalLab unabhéngig be-
statigter maximaler Wirkungsgrad von 16,0% erzielt. Dies zahlt 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 Uber ein
neuartiges Material zu machen, werden die Ergebnisse aller Solarzellen einer Gruppe zusam-
mengefasst und eine statistische Datenanalyse vorgenommen. Die Darstellung der V-
Parameter aller Solarzellen mit SARC und 1 > 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.
Zusatzlich sind die Ergebnisse der besten RST-Solarzelle mit doppellagiger Anti-Reflexschicht angegeben.

Gruppe ARC Typ n Ve Jsc FF
% mV mA cm’” %

RST, SARC RST, 1 Qcm 13,5 602 31,1 72,3

RST, SARC RST, 2 Qcm 15,5 603 33,6 76,2

RST, DARC RST, 2 Qcm 16,0 602 34,8 76,1

mc SARC mc, ~1 Qcm 17,4 634 35,5 77,4

62|



3| Solarzellenprozess und Solarzellen

Durch den Median kdnnen AusreiRer bestimmter Datenpunkte abgefangen werden, da Fehler
in der Prozessierung oder ungewdhnlich starke Schwankungen der Materialqualitat 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
(Passivierqualitat, Schichtdicken, Kontaktierung) ab.

Die Mediane der Effizienzen der beiden Gruppen weichen um mehr als 2%.;,s voneinander ab.
Die mc-Si Referenzgruppe liegt nochmals etwa 2%,y Uber der besten RST-Gruppe, sodass die
Ursache der Limitierungen eher in der Materialqualitat als im applizierten Zellprozess zu su-
chen ist. Die Kurzschlussstromdichte der Gruppe RST; liegt mit jscrsT1 = (30,0£0,7) mA cm™
deutlich unter  der von  Gruppe RST,  mit  jscrsT2 = (33,240,9) mA cm’™?
(Jseme = (34,4+0,8) mA cm?). Dies lasst auf eine deutlich geringere Lebensdauer der Wafer
aus Gruppe RST; im Vergleich zu RST, schliefen. Dennoch lassen sich vergleichbare offene
Klemmspannungen von im Mittel Ve rst1 = (59846) mV und Voo rsT2 = (598+2) mV messen
(Vocme = (620£9) mV). Die Ursache hierfir wird anhand der IQE-Messungen an den Solarzel-
len im folgenden Abschnitt diskutiert.

Der Maximalwert der Spannung von Voemax = 611 mV stellt einen angemessenen Wert fir
derart defektreiche Silizium-Materialien dar, welche oft auf kleiner 600 mV limitiert sind [182,
183]. Die Medianwerte des Fullfaktors der Gruppen sind FFrgr; = (68£3)% und
FFrery = (7226)% (FFy,. = (7911)%). Da der Dunkelsattigungsstrom j,, der zweiten Diode
einen Einfluss auf V. hat, diese fir beide Gruppen jedoch vergleichbar ist, wird die Ursache
fir den Unterschied beider Gruppen im Parallelwiderstand R, vermutet. Tatsdchlich lasst sich
fir die Gruppe RST; mit Rp sty (390+150) Q cm? ein deutlich niedriger Wert finden als far
Gruppe RST; mit Ry rst, (1040+600) Q cm?.
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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 zusatzlich genannt. Die
Box gibt den Median und die Standardabweichung an. Anzahl der Solarzellen: RST4 (25), RST, (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 wellenlangenaufgelosten Reflektionsmessung
und einer ortlich aufgeldsten 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 Wellenlange des Lasers von A = 980 nm gewahlt. Dies entspricht einer
Eindringtiefe in Silizium von etwa 100 um, was in der Groenordnung der Solarzellendicke
liegt. In Abbildung 3.5 oben sind die IQE-Bilder der mit 50 pm px' aufgelésten LBIC-
Messungen einer mc-Si Referenz und drei RST-Solarzellen mit verschiedenem j;. gezeigt. Der
Busbar befindet sich am oberen Bildrand und die Kontaktfinger verlaufen senkrecht dazu. Bei
den optisch abgehobenen Strukturen, welche bei den RST-Solarzellen annahernd 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 fir mc-Si Materialien [55, 91, 190-192]. Die nach rechts kleiner
werdende Stromdichte ist mit einer schlechter werdenden Materialqualitat zu begriinden.

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 Temperaturerhohung, die durch die Ladungstrager-Rekombination an den
weniger gut passivierten Sagekanten verursacht ist.

IQE

> (@]
Temperatur 3 pg
=

1
Rp>10 kQcm Rp~1500 Qcm R,~270Qcm [#] |R,~190 Qcm
FF=77,4% FF=75,1% FF$70,0% FF=64,8% o M hicdrig

Abbildung 3.5: Oben: IQE-Bilder verschiedener Solarzellen berechnet aus LBIC-Messungen bei 980 nm und einer
Aufldsung von 50 um px'l. 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 j,. und
FF.
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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.

Der Parallelwiderstand liegt bei dieser Solarzelle Gber 10 kQ cm?. Die stationdren Temperatur-
spitzen der RST-Solarzellen, deren Anzahl von (b) nach (d) steigt, sind Zeichen von lokalen
Kurzschlissen und stark rekombinationsaktiven Bereichen. Elektrisch vorwarts- und rick-
wdrtsgespannte unbeleuchtete Lock-In Thermographie (dark lock-in thermography, dLIT)
Messungen offenbaren einen diodischen Charakter mancher dieser Kurzschlisse, andere ha-
ben eher einen ohmschen Charakter. Insgesamt fihren die Kurzschlisse zu einer Reduktion
des Parallelwiderstandes. Eine Erniedrigung von R, wiederum hat Einfluss auf den FF, der
dadurch nach oben beschrankt wird. Die Kurzschlisse werden durch SiC-Partikel verursacht,
die sich in dem Wafer befinden und bis zur Oberflache reichen kdnnen [49]. Die Partikeldichte
der Solarzellen, welche von (b) nach (d) zunimmt, hat Einfluss auf die Materialqualitat 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 Tragerbandes mit dem geschmolzenen Silizium
wahrend der Wafer Herstellung der RST-Wafer fliihren zur Erosion von Silizium in das Trager-
band und zur Bildung von SiC-Partikeln [188], die durch Untersuchung mittels REM und Ront-
genspektroskopie identifiziert werden [49]. Der durch die Partikel verursachte Kurzschluss
fihrt zu Fehlplattierungen wahrend des Galvanikprozesses.
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Abbildung 3.7: (a) Fullfaktor aufgetragen Uber die SiC-Partikeldichte von RST- und EFG-Solarzellen. Die Daten fir
EFG stammen von Hari Nao et al. [193]. (b) Fullfaktor aufgetragen Uber den Parallelwiderstand R, (bestimmt aus

dem 2-Dioden-Modell) von RST-Solarzellen.
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In Abbildung 3.7 (a) ist die Abhangigkeit des FF von der SiC-Partikeldichte gezeigt, die in Zu-
sammenhang mit R, steht. Zum Vergleich ist die gleiche Korrelation von Rao et al. in das Dia-
gramm eingefligt, welche fur EFG-Solarzellen bestimmt wurde [193].

Der Einfluss der SiC-Partikel auf R, scheint bei RST-Solarzellen weniger stark ausgepragt 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 R, verdeutlicht. Eine steigende Anzahl von SiC-
Partikeln fuhrt zu einer Erniedrigung von Ry und damit zur Reduzierung des FF. Ab etwa
2 kQ cm? scheint der FF auf etwa 76,5% limitiert zu sein und verbessert sich nicht mit stei-
gendem R,,. Hier scheint der Einfluss des Sattigungsstromes jo, in der RLZ den FF nach oben
zu beschranken. Im Vergleich dazu wird mit den mc-Si Referenzen, welche keine auffalligen

SiC-Partikel aufweisen, ein FF von bis zu 79,4% erreicht.

Um die Unterschiede zwischen jg. der beiden Gruppen und den Abstand zu den mc-Si Refe-
renzen genauer zu beleuchten, wird die interne Quanteneffizienz (IQE) an ausgewahlten So-
larzellen bestimmt. Daflr werden vergleichbare Solarzellen mit V,. = (600+1) mV aus beiden
Gruppen ausgewahlt, die sich jedoch in jg. unterscheiden. Alle Solarzellen aus Gruppe RST;
besitzen einen niedrigeren j,. als die Solarzellen in Gruppe RST,. 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 RST; und RST,, sowie einer mc-Si Referenz gezeigt. Die Reflexion
aller Solarzellen zeigt einen ahnlichen Verlauf mit einem Minimum bei 560 nm, was einer
SiNy:H-Schichtdicke von etwa 69 nm entspricht. Dies liegt zwischen dem Optimum fir eine
SARC und eine DARC [183]. Der friihere Anstieg der Reflexion bei etwa 960 nm der RST-
Solarzellen kommt von der geringeren Dicke von etwa 70 - 80 um, im Vergleich zu 180 um der
mc-Si Solarzelle.

1,0 Abbildung 3.8: IQE und Reflexion einer mc-Si Referenz-
solarzelle und Solarzellen aus RST; und RST, mit ver-
0,8 gleichbarem V,. = (600+1) mV. Die aus der IQE be-
rechneten L.s Werte sind zu der jeweiligen Kurve mit
ben.
. 0,6 5 angegeben
o k)
Ho4 &
10,2
0,0

400 600 800 1000 1200
Wellenlange A (nm)
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Der Anstieg auf mitunter Gber 60% bei 1200 nm ist Folge des Zellkonzepts mit spiegelnder
Rickseite. An dieser wird langwelliges Licht, welches nicht im Volumen absorbiert wird, re-
flektiert und verldsst die Solarzellen wieder. Einbufsen in ji. von RST im Vergleich zu mc-Si
kdnnen einerseits mit der geringeren Zelldicke erklart werden, jedoch weicht die IQE der RST-
Solarzellen schon im Bereich A > 600 nm, was einer Eindringtiefe von d, = 2,4 um entspricht,
zunehmend von der IQE der mc-Si Referenz ab. Mit steigender Wellenldnge spielt die Absorp-
tion im Volumen eine zunehmende Rolle. Da die Wahrscheinlichkeit der Ladungstrennung an
der RLZ mit der Diffusionslange der Ladungstrager verknipft ist, macht sich eine kleinere Dif-
fusionslange negativ in j;. bemerkbar. Die im langwelligen Bereich mit einem Fit nach Basore
extrahierten effektiven Diffusionslangen [128] sind im Diagramm zur jeweiligen IQE-Kurve
angegeben. Der deutlich kleinere Wert von Legrst1 = 75 um flhrt zu einem starken Verlust
der IQE im langwelligen Bereich und kann damit den geringen js.-Wert erklaren. Dies ent-
spricht einer effektiven Lebensdauer von weniger als 2 us und somit einer eingeschrankten
Materialqualitat.

Die im Vergleich zu RST; bessere Materialqualitat der RST,-Wafer macht sich im hoheren
LegsrsT2 = 260 pm und damit einem hoheren ji. bemerkbar. Dies entspricht effektiven Le-
bensdauern im Bereich von 24 us, was ein angemessener Wert flr diese Art Material dar-
stellt. Trotz der geringeren Lebensdauer der Wafern aus RST; lassen sich Werte von
Vo ~ 600 mV erreichen. Dies kann mit der hoheren Basisdotierung von RST; im Vergleich zu
RST, erklart werden und mit PC1D-Simulationen nachvollzogen werden. Da der Basissatti-
gungsstrom jog ~ 1/N proportional zur reziproken Basisdotierung N ist [6], fihrt eine héhere
Basisdotierung zu einem geringeren jog. Damit lassen sich die zu RST, vergleichbaren V.-
Werte erkldren.

Die mc-Si Referenz weist mit Legr e = 630 um entsprechend eine effektive Lebensdauer von
etwa 135 ps auf, was den Abstand in der Effizienz zu RST von gut 2%,ps zusammen mit dem
Fehlen von auffilligen Kurzschlissen erklaren kann.

Bei defektreichen Basismaterialien mit niedrigen Ausgangslebensdauern im Bereich von
1-10 ps ist die Zelldicke entscheidend. Der negative Einfluss der durch die Lebensdauer limi-
tierten Diffusionslange der Ladungstrager kann teilweise durch eine Reduktion der Solarzel-
lendicke kompensiert werden, was zu einer Steigerung des Wirkungsgrades fiihren kann. Bei
einer effektiven Diffusionslange von Leg =130 um kann nach Berechnungen von de
Moro et al. der Wirkungsgrad von 16,1% bei 100 um dicken Solarzellen auf 16,6% erhoht
werden, wenn die Zelldicke halbiert wird [194]. Der Materialverbrauch pro Wattpeak W, der
sich aus der benétigten Masse Siliziums und der Effizienz berechnet, kénnte dadurch redu-
ziert werden.

Der Vergleich von dinnen RST-Wafern mit mehr als doppelt so dicken mc-Si Wafern in Hin-
blick auf ji. mag zunachst nicht gerechtfertigt erscheinen. Die RST-Wafer missen sich jedoch
mit Standard-Materialien messen konnen. Der durch die Materialqualitadt limitierten Effizienz
von 15,5% der besten SARC RST-Solarzelle steht ein geringerer Materialverbrauch pro W, im
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Vergleich zu mc-Si Wafern entgegen. Dieser ist mit etwa 1,5 ng'1 deutlich kleiner als der
Materialverbrauch einer mc-Si Solarzelle mit 6,7 ng'l (den Materialverlust bei der Wafer-
Herstellung mitgerechnet) und stellt damit den eigentlichen Vorteil dinner Foliensilizium-
Materialien dar. In Hinblick auf die geringe Diffusionslange ist eine dlinne Solarzellen von Vor-

teil.

3.4 Voruntersuchung und Solarzellenergebnisse von DCS-Wafern

Nicht veroffentlichte Studien zu p-Typ DCS-Silizium offenbarten Wirkungsgrade von bis zu
14,3% auf 5x5 cm? grolRen Solarzellen, die mit einem Standard-Industrieprozess mit vollfla-
chig siebgedruckter Al Rickseite gefertigt wurde [195]. Die in dieser Arbeit mit dem Photo-
lithographie-basierten Labor-Prozess erreichten Wirkungsgrade sind mit bis zu 16,0% die
hochsten, welche bisher fir DCS veroffentlicht wurden [51]. In diesem Abschnitt wird zu-
nachst 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 ortsaufgeloster
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 Uber die Materialqualitdt und
die zu erwartenden Solarzellenwirkungsgrade. Die in Abbildung 3.2 (a) gezeigten Solarzellen-
prozessschritte bei hoher Temperatur (Gettern, SiN,:H Feuern) haben den groRten Einfluss
auf die Lebensdauer, was bereits in Abschnitt 1.5 erldutert wurde. Mit ortsaufgeldsten 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 Al,O3 passiviert, um
den Einfluss der Oberflachen-Rekombination so gering wie mdglich zu halten. Die Messungen
werden nach verschiedenen Prozessschritten durchgefiihrt: Zunachst im ,,as-grown” Zustand,
nach einem Getterschritt und Rickatzen des entstandenen Emitters in einer CP-L6sung und
schlieBlich nach beidseitigem Aufbringen von PECVD SiN,:H und Feuern bei einer gemessenen
Maximaltemperatur von etwa 800°C. In Abbildung 3.9 (a) sind die 2,5%2,5 cm? grolden Aus-
schnitte der Lebensdauerbilder eines typischen DCS-Wafers in den verschiedenen Zustanden
gezeigt, sowie in Abbildung 3.9 (b) die zugehorigen injektionsabhadngigen effektiven Lebens-
dauern.
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Die durch den Trapping-Effekt verursachte Verfalschung der Messung der injektionsabhangi-
gen Lebensdauer kann durch die Verwendung eines Biaslichtes minimiert werden. Damit
ergibt sich eine durchschnittliche Lebensdauer im ,as-grown” Zustand von 6,6 ps. Die klein-
kristalline Struktur bildet sich durch die stark rekombinationsaktiven Korngrenzen im Lebens-
dauerbild heraus. Der schwache Kontrast zwischen Korn und Korngrenze zeigt darlber hinaus
die verminderte Kristallqualitat der Kérner.
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Ein Getterschritt fuhrt zu einer Erhéhung der durchschnittlichen Lebensdauer auf 11,5 ps,
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 einzuschatzen ist. Da sich der Kontrast des Lebensdauerbildes erhoht, ist der positive
Effekt hauptsachlich in einer Verbesserung der Kornqualitat zu finden.

Eine deutliche Verbesserung der durchschnittlichen Lebensdauer auf 41,0 us ist durch die H-
Passivierung nach dem Feuern der beidseitig aufgebrachten SiN,:H-Schicht zu verzeichnen.
Neben einer deutlichen Verbesserung der Kornqualitat, wird die Rekombinationsaktivitat der
Korngrenzen deutlich reduziert. Der positive Effekt der H-Passivierung auf X3 Korngrenzen,
welche hauptsachlich 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 Inhomogenitat 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 Lgg mit der Kristallstruktur weiter studiert. Zuvor werden im Folgenden
DCS-Solarzellenergebnisse diskutiert.

3.4.2 |V-Ergebnisse

Die IV-Messungen werden unter Standard-Messbedingungen (AM1,5g Spektrum und 25°C)
durchgefihrt. Um den Einfluss der Kristallisation statistisch zu erfassen, werden die Solarzel-
len in zwei Gruppen unterteilt. Mit DCSgq sind die Solarzellen gemeint, die auf Standard-DCS-
Wafern gefertigt wurden. Entsprechend bezeichnet DCSqen die Solarzellen aus den dendritisch
gewachsenen DCS-Wafern. Der Basiswiderstand der Wafer, welcher mittels kontaktloser Leit-
fahigkeitsmessung bestimmt wird, liegt im Mittel bei p, = (4,4+0,5) Q cm. Die durchschnittli-
che Dicke der fertigen DCS-Solarzellen liegt im Bereich von 220 um. Die Referenzgruppe der
Solarzellen aus mc-Si hat einen Basiswiderstand von p, ~ 1 Q cm und eine durchschnittliche
Dicke von 180 um. Die IV-Ergebnisse der besten DCS- und mc-Si Solarzellen, welche mit einer
SARC auf plasmatexturierten Oberflachen erzielt wurden, sind in Tabelle 3.3 zusammenge-
fasst. Mit 15,9% konnte die hochste Effizienz demonstriert werden, die mit einer SARC auf
dieser Art von Material bisher veroffentlicht wurde [51].

Tabelle 3.3: IV-Ergebnisse der besten DCS-Solarzellen und der mc-Si Referenzen mit einfacher Anti-Reflexschicht.
Zusatzlich sind die Ergebnisse der besten DCS-Solarzelle mit doppellagiger Anti-Reflexschicht angegeben.

Gruppe ARC Typ n Ve Jsc FF
% mV mA cm’” %

DCSy4 SARC Standard 15,4 594 343 75,7

DCSqen SARC Dendritisch 15,9 600 34,9 76,0

DCSqen 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 MgF, als DARC kann der Wirkungsgrad auf 16,0% gesteigert wer-
den, was hauptsachlich an der Erhéhung von js. um 0,6 mA cm™ fest zu machen ist.
Erwartungsgemald sollte V,. mit einer DARC leicht erhoht werden [58], jedoch sind bei der
Solarzelle EinbulRen von 5 mV zu beobachten. Wahrend der Aufbringung von MgF, in einem
thermischen Verdampfer ist die Solarzellen sowohl einer Ladungstragerinjektion durch Be-
leuchtung und einer erhohten Temperatur ausgesetzt. Dies kann zu einer Degradation des
Basismaterials fihren, wodurch V. beeintrachtigt wird. Die Ursachen der Degradation wer-
den in Kapitel 4 ausfihrlich 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 7> 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%aps 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) betragt der Abstand zu der mc-Si Referenzgruppe lediglich 1,1%gps.

Die offenen Klemmspannungen beider Gruppen (Vocstqa = (587£3) mV, Vi gen = (59642) mV)
weichen um etwa 9 mV voneinander ab. Zur mc-Si Referenzgruppe fehlen mindestens weitere
22 mV. Die Ursache hierfur ist in den héheren jy1- und jy,,-Werten der DCS-Solarzellen im
Vergleich zu den mc-Si Solarzellen zu finden. Mit jjqsq = (2900£900) fA cm? und
Jo1,den = (2100£200) fA cm? weisen die DCS-Solarzellen ahnliche Werte auf, weichen aber
um etwa das Vierfache von den mc-Si Referenzen mit joq me = (580£130) fA cm? ab. Beim
Sattigungsstrom der RLZ weichen die Standard-DCS-Wafer mit jg, stq = (160£80) nAcm? um
den Faktor zwei von den dendritischen Wafern mit jg, gen = (80£18) nAcm™ ab, welche mit
den mc-Si Referenzen mit jop me = (75%35) nAcm™ vergleichbar sind. Wird von einer ver-
gleichbaren Qualitat des Emitters und der Oberflachenpassivierung ausgegangen, so liegt die
Ursache daflr in der niedrigen Volumenlebensdauer der DCS-Wafer und im Falle der Stan-
dard-DCS-Wafer zusatzlich in einer schlechteren Qualitat der RLZ.

Die DCS-Wafer sind in dieser Studie auf V. < 600 mV limitiert, was mit der im Vergleich zu
mc-Si niedrigeren Volumenlebensdauer von DCS zu erkldren ist. Diese Tatsache dullert sich
auch in der im Vergleich zur mc-Si Referenzgruppe geringeren Kurzschlussstromdichte. Mit
Jscsta = (33,6+0,6) mA cm?  und Jsc,den = (34,4£0,3) mA cm? liegt diese mindestens
1,5 mA cm™ tiefer als bei mc-Si Jse,me = (36,1£0,3) mA cm?).

Der Fullfaktor wird durch den Serienwiderstand Rg und jg, beeinflusst. Die Medianwerte der
Gruppen sind FFgq = (7445)%, FF4e, = (76,510,5)% und FFE,. = (75+2)%. Da die jy,-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 Kontaktoffnung wahrend des
Zellprozesses angenommen (Rg e = (0,50,2) Q cm?). Die Parallelwiderstande sind fir alle

Gruppen mit mehr als 10 kQ cm? 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 zusétzlich
genannt. Die Box gibt den Median und die Standardabweichung an. Anzahl der Solarzellen: DCSq (20), DCSyen (6)
und mc (16).

3.4.3 Verlustanalyse

Um die verschiedenen Wafertypen im Sinne der Kristallqualiat zu vergleichen und die Unter-
schiede in jg. zu verstehen, wurden LBIC-Messungen bei verschiedenen Wellenlangen und mit
50 um px'1 an Solarzellen mit vollflachigem Al-BSF durchgefihrt. Durch die Verwendung ver-
schiedener Laserwellenldangen von 833 nm, 910 nm und 980 nm mit den entsprechenden
Eindringtiefen d,, von etwa 15 um, 36 um und 103 pm ist eine tiefenaufgeloste Messung der
IQE moglich. Fur die Messung wurden in FF und V. vergleichbare Solarzellen gewahlt, um die
Unterschiede in ji. 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 V,. = (583,5£2) mV. Die vollstandigen 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-
schadlich 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 A = 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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Abbildung 3.11: IQE Bilder von 2x2 cm’ groRen DCS-Solarzellen aus Standard-Material (oben) und einem dendri-
tisch gewachsenem Material (unten) mit vergleichbaren Effizienzen berechnet aus LBIC-Messungen bei ver-
schiedenen Wellenlangen und einer Auflésung von 50 um px'l. Die Kreise markieren kleinkristalline Bereiche, die
Linien zeichnen Dendriten aus und die Pfeile zeigen auf Stellen hoher IQEs.

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 hauptsachlich darin, dass durch das dendritische Wachstum die Bildung kleiner Kristal-
litstrukturen unterdriickt wird. Diese sind besonders schddlich fir 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 um) von 0,67 bei der Stan-
dard-Solarzelle und 0,71 bei der dendritischen Solarzelle deutlich Uber dem Gesamtdurch-
schnitt. Dies deutet auf gute Bereiche hin, die Gber die gesamte Hohe der Solarzelle nur we-
nig leistungsmindernd wirken.

Die in der Abbildung gezeigten Linien markieren den Verlauf einiger Dendriten, die die Bildung
groRerer Kristallite fordern und einen weniger schadlichen Einfluss auf die IQE und damit auf
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Jsc der Solarzelle haben. Dies fihrt im Mittel zu besseren IV-Parametern der dendritischen
Solarzellen im Vergleich zu den Standard-Solarzellen.

Mit der Messung der wellenlangenabhangigen IQE von Solarzellen aus Standard- und dendri-
tischem Material sollen die Unterschiede der beiden Materialien herausgearbeitet werden.
Dafiir werden vergleichbare Solarzellen mit V,. = (594,5+0,5) mV und 7 = (15,45+0,05)% aus
beiden Gruppen ausgewahlt. In Abbildung 3.12 sind die IQE und die Reflexion der Solarzellen
aus DCSgq und DCSqen sowie einer mc-Si Referenz gezeigt.

Die Reflexion aller Solarzellen zeigt einen dhnlichen Verlauf mit einem Minimum bei etwa
500 nm, was einer SiNy:H-Schichtdicke von etwa 63 nm entspricht. Dies liegt genau im opti-
malen Bereich flr eine DARC mit MgF,. Als SARC ist die Schicht allerdings zu diinn, sodass der
Wert fur js. im Vergleich zum Optimum etwas geringer ausfallt. Der kurzwellige Bereich der
IQE gibt Aufschluss Gber die Qualitat des Emitters und dessen Passivierung, die fir alle Solar-
zellen vergleichbar ist. EinbuBen in js. von DCS-Wafern im Vergleich zu mc-Si Wafern zeigen
sich im Bereich A > 600 nm, was einer Eindringtiefe von etwa 2,4 um entspricht. Hier weicht
die IQE der DCS-Solarzellen zunehmend von der mc-Si Referenz ab, was auf die Qualitat des
Volumens zurtckzufihren ist.

Die effektiven Diffusionslangen sind im Diagramm zur jeweiligen IQE-Kurve angegeben. Mit
Lefssta = 143 um und Lggr gen = 180 um zeigt sich die verbesserte Materialqualitat der dend-
ritischen Wafer im Vergleich zu den Standard-Wafern. Fir die mc-Si Referenz zeigt sich
Lefeme = 547 um, womit der Unterschied der mittleren Effizienzen zu DCS-Solarzellen von
etwa 0,9%.ps erklart werden kann. Die aus Legs berechneten Werte flr ¢ von etwa 7 - 11 us
der DCS-Solarzellen verdeutlichen die eingeschrankte Materialqualitat. Bei defektreichen Ba-
sismaterialien mit niedrigen Ausgangslebensdauern im Bereich von etwa 1 - 10 us ist die Zell-
dicke entscheidend. Durch deren Reduktion kdnnten bei guter Oberflachenpassivierung Wer-
te fur V. groler als 600 mV erreicht werden.

1,0 1,0 Abbildung 3.12: IQE und Reflexion einer mc-Si Refe-
renzzelle und Solarzellen aus DCSyy und DCSye, mit
0,8 0,8 vergleichbarem V. = (594,5£0,5) mV und vergleichba-
rer n7=(15,410,01)%. Die aus der IQE berechneten Lg-
0,6 0,6 = Wertesind zu der jeweiligen Kurve mit angegeben.
w g
(e} Q
0,4 0,4 &
0,2 0,2
. . . 3
0,0 . . 0,0

400 600 800 1000 1200
Wellenlange A (nm)
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In Abbildung 3.13 sind die aus den IQE-Messungen verschiedener DCS-Solarzellen extrahier-
ten L.i-Werte gegen deren Solarzelleneffizienz aufgetragen. Einige mc-Si Referenzen sind
dem Diagramm zum Vergleich zugefligt. Der Trend gibt flr groRere Werte von Lgg einen
hoheren Wirkungsgrad vor. Eine PC1D-Simulation zeigt flr die Leg-Werte der DCS-Solarzellen
eine deutliche Verbesserung in der Effizienz, wenn die Zelldicke von 210 um auf 120 um
reduziert wird. Die Simulationsparameter sind in der Abbildungsbeschreibung angegeben.

18 T T A Abbildung 3.13: Effizienz verschiedener DCS-Solarzellen
aufgetragen Uber L. Zum Vergleich sind die Werte

16+ ] einiger mc-Si Referenzen eingetragen. L. wird mit
< einem Fit nach Basore im langwelligen Bereich einer
= IQE-Messung bestimmt [128]. Die Linien geben die
§ ur i . Ergebnisse der PC1D-Simulation mit zwei verschiede-
;E = DGS 4 mc nen Waferdicken und folgenden Parametern wieder:
“J - Simulation

12F : — Simulation -4 Settront = 510" cm s

" Seff =140cms’
L., berechnet aus IQE ehrear ) . 20 3
10 ,© ; Emitter: Erfc, Maximaldotierung 2,3-10" cm
0 200 400 600 pb =20 cm, p-Typ

Eff. Diffusionslédnge L, (Lm) joz =150 nAcm”

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 L.gWerten, die als Mal} fur die Kristallqualitat
nach Durchlaufen des Solarzellenprozesses dienen, kdnnen effizienzlimitierende Bereiche auf
den Solarzellen gefunden werden. Die ortsaufgeloste Bestimmung von Leg 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 us liegt und die Rickseite durch Al,O3 passiviert ist,
wird davon ausgegangen, dass L. durch die Oberflachen-Rekombination nur unwesentlich
beeinflusst wird und die Reduktion von L. fast ausschlieSlich durch Volumendefekte verur-
sacht wird. In Abbildung 3.14 ist ein 1x1 cm? groRer Ausschnitt des L.g-Bildes einer Solarzelle
auf Standard-DCS-Wafer mit einer Aufldsung von 20 um px* gezeigt. Die in Schwarz markier-
ten Bereiche enthalten Stellen mit L. Werten von deutlich unter 100 pum.
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Abbildung 3.14: L. Bild eines 1x1 cm” groBen Aus-
schnitts einer Solarzelle aus Standard-DCS-Wafern mit
einer Auflésung von 20 pm px . Lg 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, flir DCS typische Strukturen und de-
ren Einfluss auf Lqg eingegangen:

e Korngrenzen (KG) und Korngrenzcluster (KGCI)

e Korngrenztripelpunkte (KGTP)

e Versetzungen, hohe Versetzungsdichten und Versetzungscluster (VCI)

e Lokale Defektansammlungen (DA)

Flr die Erstellung von kristallographischen Aufnahmen wird der bereits in Abschnitt 2.3.2 er-
|duterte Prozess angewendet.

Dieser beinhaltet einen Schleif- und Politurschritt, in dem die Solarzellen riickseitig fixiert
werden und die Kontakte, die SiN,:H-Schicht und ein Teil des Siliziums auf der Frontseite ab-
getragen werden. Weitere Schritte sind die Behandlung der polierten Proben in einer Defek-
tatzldsung nach Secco fiir 120 s und die mikroskopische Auflichtaufnahme. Nach einer Uber-
lagerung der beiden Messungen, konnen reduzierte L.g-Werte kristallografischen Strukturen
zugeordnet werden. In Abbildung 3.15 sind die vier in Abbildung 3.14 markierten Bereiche
vergrollert dargestellt und mit den kristallographischen Aufnahmen Gberlagert. Im Bereich 1
sind Korngrenztripelpunkte und Versetzungscluster auffallig. Der Bereich 2 ist von verschie-
denen Korngrenzen, Korngrenzclustern und Defektansammlungen gepragt. Der Bereich 3 ist
von stark gestorten Korngrenzclustern dominiert und schlieSlich wird in Bereich 4 der Einfluss
der Versetzungsdichte diskutiert.

Die in Bereich 1 angedeuteten Korngrenztripelpunkte reduzieren L.g auf etwa 50 - 60 um.
Durch tiefenaufgeltdste Studien zur Kristallstruktur konnte von Paape gezeigt werden, dass
diese Tripelpunkte Ursprung fir die Bildung von Versetzungsclustern oder von stark gestorten
Korngrenzclustern sind [177]. Diese durchdringen das gesamte Wafervolumen und kdnnen
daher sehr schadlich auf die Lebensdauer wirken. Die stark gestdrten Versetzungscluster sind
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als Konglomerat aus vielen Atzgruben erkennbar. Durch die anisotrope Atzung treten die Ver-
setzungen an der Oberflache als Gruben hervor (siehe dazu auch Abbildung 1.8). Die Verset-
zungen durchdringen das Wafervolumen ungeordnet und fihren durch ihre hohe Dichte zu
einer starken Storung der Kristallstruktur. Der ungeordnete Verlauf durch das Wafervolumen
konnte ebenfalls von Paape gezeigt werden, indem die Atzgruben auf Vorder- und Riickseite
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. Auffallig hierbei
sind die markierten Korngrenzen, die einen geraden Verlauf besitzen und sich von den ge-
krimmten Korngrenzen absetzen. Untersuchungen mittels Elektronenrickstreuung an DCS-
Wafern zeigen, dass diese Art Korngrenzen vom CSL-Typ X3 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 Aktivitdt von X3
Korngrenzen lasst sich besonders gut durch Gettern und H-Passivierung beeinflussen, sodass
diese Korngrenzen keinen schadlichen Einfluss auf die Lebensdauer zeigen. Diese Tatsache
zeigt sich auch im Lqg-Bild, bei dem die £3 Korngrenzen nicht limitierend auffallen. Durch das
dendritische Wachstum der DCS-Wafer kann die Wahrscheinlichkeit der Bildung von Z3 Korn-
grenzen deutlich erhoht werden. Dies konnte die bessere Leistung der dendritischen DCS-
Solarzellen im Vergleich zu den Standard-DCS-Solarzellen erklaren. Die Defektansammlungen
zeigen im Lqg-Bild ebenfalls keinen Einfluss. Paape konnte durch Vergleich von Vorder- und
Rickseite eines Wafers zeigen, dass diese Defektansammlungen nur oberflachennah lokali-
siert sind, da die durch Versetzungen oder Defekte verursachten Atzgruben nur auf einer Sei-
te des Wafers zu finden waren. Das kdnnte erklaren, warum Defektansammlungen keinen
messbaren Einfluss auf Lqg haben. Die hohe Defekt- und Versetzungsdichte, die in diesen Be-
reichen auftritt, konnte jedoch das DRL-Spektrum erklaren, was in Abschnitt 2.2 diskutiert
wurde.

Im Bereich 3 ist ein ausgepragtes Korngrenzcluster gezeigt. Die elektrische Aktivitat wurde
von Wang et al. mit Hilfe von Elektronenrickstreubeugung an verschieden strukturierten
Korngrenzen untersucht [197]. Facettierte Korngrenzen, die auch in Bereich 3 zusammen mit
schrag dazu liegenden Zwillingskorngrenzen hoher Dichte zu finden sind, zeigen eine starke
elektrische Aktivitat. Die Rekombinationsaktivitat dieser Strukturen wird zum einen durch die
Einflhrung von Energieniveaus in die Bandllcke und zum anderen wahrscheinlich auch durch
Prazipitate erhoht.

In Bereich 4 wird der Einfluss der Versetzungsdichte auf L.g gezeigt. Daneben sind Korngrenz-
tripelpunkte und Versetzungscluster gezeigt, welche bereits diskutiert wurden. Die hier ge-
zeigte Defektdichte reicht bis etwa 10* - 10" cm™ und zeigt einen deutlichen Einfluss auf L.
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Abbildung 3.15: VergroRerte Darstellung der Ausschnitte aus Abbildung 3.14. Gezeigt ist die Korrelation der orts-

aufgelosten L g-Werte mit kristallographischen Lichtmikroskop-Aufnahmen. In den verschiedenen Ausschnitten
werden folgende fir 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 Diffusionslangen gegen die Defektdichte fir
mehrere Messbereiche aufgetragen. Unterhalb der Defektdichte von etwa 4-10* cm™ scheint
Lo in ein oberes Limit von (306+14) um zu minden und durch andere Effekte als die Verset-
zungsdichte beeinflusst zu ein. Wegen der kleinkristallinen Struktur der DCS-Wafer Uberlagern
sich oft die Einflisse von effizienzlimitierenden Strukturen wie Versetzungscluster und Korn-
grenztripelpunkte mit dem Einfluss von Versetzungen. Dennoch wird versucht, nur Bereiche
in die Auswertung einflieRen zu lassen, die kaum mit anderen Defekten Uberlagert sind. Die
Auswertung der Defektdichte kann Uber Bilderkennungssoftware und entsprechende Algo-
rithmen automatisch erfolgen. Dafir 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 verlasslich. Daher erfolgt die Zah-
lung der Atzgruben manuell.

Der Einfluss der Versetzungsdichte auf die Diffusionslange 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 Diffusionslange von
der Versetzungsdichte und deren normalisierten Rekombinationsstarke I' hergeleitet. Anhand
der Daten aus Abbildung 3.16 fir DCS lasst sich ' im Bereich von 0,02 - 0,06 einordnen, was
im Vergleich zu Standard-mc-Si eine deutlich erh6hte Rekombinationsaktivitat der Versetzun-
gen zeigt. Rinio findet fur verschiedene Versetzungsverteilungen Werte fir I' < 0,02. Ursache
hierfir konnte die deutlich hohere Kristallisationsgeschwindigkeit und damit die ungeordne-
teren Versetzungsstrukturen von DCS sein. Rinio sieht die Ursache der verschiedenen I'-
Werte in an Versetzungen angelagertem Sauerstoff, konnte dies anhand von TEM-
Untersuchungen jedoch nicht zufriedenstellend beantworten. Ebenso wird von Rinio ein Ver-
gleich der I'-Werte mit der raumlichen Anordnung der Versetzungsgribchen zueinander an-
gestellt. Explosionsartig angeordnete Versetzungen zeigen stets héhere I'-Werte als perio-
disch auf parallelen Kleinwinkelkorngrenzen angeordnete Versetzungen. RegelméaRige Anord-
nungen von Versetzungen entstehen nach Rinio bei niedrigen Temperaturen deutlich unter-
halb der Kristallisationstemperatur unter Einfluss mechanischer Spannung. UnregelmaRige
Versetzungsanordnungen hingegen, wie sie sehr haufig bei DCS beobachtet werden, entste-
hen direkt bei oder kurz nach der Erstarrung von Silizium. Die von Rinio gefundenen Sauer-
stoffprazipitate waren im Fall der ungeordneten Versetzungen grofRer als bei den regelmafig
angeordneten Versetzungen.

340 T T Abbildung 3.16: Aufgetragen ist die gemittelte effektive

320F E Diffusionslange tUber der Defektdichte einer DCS-Solar-
g 300 F I I E zelle. Die Werte werden in verschiedenen Bereichen
T 280 F : : . der Solarzelle bestimmt. Die Defektdichte hat im Be-
g)o 260 | % . reich iber 10° cm™ einen erkennbaren Einfluss auf Legs-
1% 240 F - Mit abnehmender Defektdichte erhoht sich L, lauft
_é 220 F : : . jedoch auf einen Grenzwert bei etwa 300 um zu. Hier
é 200 Exy =i E scheinen andere Effekte Lqg zu limitieren.
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Als Grund nennt Rinio die langere Zeit, die zur Prazipitatbildung wahrend der Kristallisation
zur Verflgung steht. Nach dieser Vorstellung ist davon auszugehen, dass sich mehr Fremda-
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tome an den groReren Sauerstoffprazipitaten gegen Ende der Abkihlung anlagern, weil mehr
Oberflache zur Verfligung steht. Die Si-SiOy Grenzflache fuhrt im Allgemeinen Zustande in die
Bandlicke ein und wirkt durch den positiven Ladungscharakter attraktiv auf Minoritatsla-
dungstrager [123]. Die positiven Ladungen fihren daher bei den typischen Injektionsdichten
einer Solarzelle zu einer erhdhten Oberflaichen-Rekombinationsgeschwindigkeit an den Si-SiO,
Grenzflachen.

Als hauptsdchliche Ursache fir die Limitierung der Effizienz von DCS-Solarzellen werden Korn-
grenztripelpunkte, Korngrenzcluster und Versetzungscluster angesehen. Diese strukturellen
Defekte kdnnen durch Gettern nicht entfernt werden, jedoch kdnnten sich die Strukturen bei
den Gettertemperaturen umlagern oder relaxieren, sodass deren Schadlichkeit im Vergleich
zu ungegetterten Wafern reduziert sein kdnnte. Prazipitate von Sauerstoff an Versetzungen,
die zu einer erhohten Rekombinationsaktivitdt fihren, konnen durch Getterschritte ebenfalls
nicht reduziert werden. Ubersteigt die Defektdichte der stark gestdrten Kristallstruktur die zur
Verfligung stehende Konzentration an Wasserstoff wahrend der Wasserstoffpassivierung, so
kann die elektrische Aktivitat nicht ausreichend reduziert werden. Einige Strukturen kdnnten
auch derart stark gestort 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 groRem
Interesse fur 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-
stande (positiv H*, neutral H° oder negativ H') anzunehmen. Es gibt anhaltende Diskussionen
dartber, 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 abschliefend geklart. In diesem Kapi-
tel wird auf die Ladungszustande von Wasserstoff und deren Berechnung in Abhdngigkeit der
Temperatur und der Ladungstragerinjektion eingegangen. Die Manipulation der Ladungszu-
stande von Wasserstoff und deren Einfluss wird anhand von Lebensdauerproben mit beidsei-
tiger SiN,:H-Beschichtung, sowie solarzellendahnlichen Proben mit beidseitigem Emitter und
SiN,:H-Beschichtung, unter Variation von Temperatur und Beleuchtung untersucht. Da in den
meisten Féllen die Behandlung der Proben unter Beleuchtung und erhdhter 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
Verdanderung der Lebensdauer erklart werden. Die gewonnenen Erkenntnisse werden fir 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 kostengtnsti-
ger Wafer Materialien fir die Solarzellenherstellung, wie mc-Si oder Foliensilizium. Der Kos-
tenvorteil dieser alternativen Materialien geht jedoch zu Lasten der Materialqualitat, welche
durch die herstellungsbedingte hohere Defektkonzentration reduziert ist. Die erhdhte 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
SiNy:H-Schicht und die Diffusion von Wasserstoff in das Silizium-Volumen wahrend eines
Hochtemperaturschritts, was bereits in Abschnitt 1.5.2 erldutert wurde. Bei konventionellen
Solarzellen findet dieser Prozess wahrend des Kontaktfeuerns der siebgedruckten Metallisie-
rung bei Temperaturen Uber 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 Ladungszustanden vor: positiv H*, neutral H°
und negativ H'. Das Verhaltnis der jeweiligen Ladungszustande ist abhangig 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 tUber 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 Ubergang des Ladungszustandes H* < H (iber H? stattfindet, wobei
HY 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 Erhdéhen der nicht dominanten
Spezies, H° und H", erfolgen kann [16, 201, 202, 206]. Eine Moglichkeit, den Anteil der nicht
dominanten Spezies zu erhohen, besteht in der Anwendung eines Passivierprozesses bei ho-
her Temperatur (z.B. Feuern) Gber 600°C. Bei diesen Temperaturen ist der Anteil des neutra-
len Wasserstoffs deutlich erhoht als Folge der zur Bandmitte hin verschobenen Fermi-Energie.
Das Herauslosen aus der SiN,:H-Schicht und die Eindiffusion in das Si-Volumen sind bei diesen
Temperaturen ebenfalls stark erhéht. Dennoch mussen die Wafer am Ende des Hochtempe-
raturschrittes abgekiihlt werden, was zu einer Erhéhung des H*-Anteils fihrt. Wahrend des
Abkuhlprozesses kann eine thermisch induzierte Depassivierung von mit nicht dominanter H-
Spezies passivierten Defekten stattfinden, was dann zur Erniedrigung der Lebensdauer fihrt.
Zudem findet der Feuerprozess in einer kurzen Zeitspanne statt, die es moglicherweise nicht
erlaubt, moglichst viele Defekte zu passivieren. Daher ist es notwendig, den Mechanismus der
Wasserstoffpassivierung zu untersuchen und Bedingungen fir eine optimale Passivierwirkung
zu finden.

Eine andere Moglichkeit, das Fermi-Niveau und damit den Ladungszustand von H zu beein-
flussen, besteht in der Injektion von Ladungstrdagern 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 Uber die Rolle von Beleuchtung wahrend der B-O
Passivierung berichtet [202, 207-210], wobei auch auf den Ladungszustand von H Bezug ge-
nommen wird [211]. Das Verhaltnis von Passivierungs- und Depassivierungsrate rekombinati-
onsaktiver Storstellen kann sich bei niedrigen Temperaturen zu Gunsten der Passivierung ver-
schieben, wenn héhere Konzentrationen von H® und H realisiert werden. In dieser Arbeit wird
die Manipulation der Ladungszustande 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 Ladungszustande und Energieniveaus von Verunreinigungen in Silizium

In diesem Abschnitt wird erldutert werden, warum eine Erhohung der Konzentration von H°
und H™ in p-Typ Silizium fir die Defektpassivierung von Vorteil sein kdnnte. Die H*-Spezies hat
mehrere Eigenschaften, die sie fir die Defektpassivierung interessant macht. Die Diffusion
von HY ist aufgrund der Ladungsneutralitdt nicht durch coulombsche Effekte beeinflusst, wel-
che die Diffusion von geladenem Wasserstoff erschweren kénnen [212]. Zudem ist H® 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 fir die Passivierung verschieden geladener Defekte. H® ist jedoch
nicht stabil und zerféllt 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 GréRenordnungen unterlegen. Daher sind Bedingun-
gen notwendig, die eine konstante Anhebung des H°-Anteils durch Manipulation des Fermi-
Niveaus férdern. Die Wechselwirkung von H mit Ubergangsmetallen in mc-Si ist von besonde-
rem Interesse, da diese Elemente besonders schadlich auf den Wirkungsgrad der Solarzelle
wirken. Die Energieniveaus einiger dieser Verunreinigungen und von Wasserstoff sind in Ab-
bildung 4.1 aufgefihrt. Aus der Abbildung 4.1 kann entnommen werden, dass die Ladungszu-
stande der meisten metallischen Verunreinigungen in p-Typ Silizium positiv sind, da die Lage
des Fermi-Niveaus in der Nahe von Ey liegt. Das Akzeptorniveau der Storstellen mit dem
Ubergang -/0 liegt nahe der Leitungsbandkante und damit weit entfernt von der Lage des
Fermi-Niveaus in p-Typ Si.

Ec
M Mn -/0
v-/0 HO/+
Cr0/+
TiO/+
TiH 0/+ CrH O/+ .
V 0/+ Mn /+
o oz e MesO
TiH, 0/+ CrH; 0/+ H-/0
Fe O/+
VA4 FeH 0/+
Ti+/4s CrB 0/+
Mn +/++
FeB O/+
EV

Abbildung 4.1: Energieniveaus der Ladungsibergdnge verschiedener metallischer Verunreinigungen bei Raum-
temperatur im Dunkeln und von Wasserstoff [82—85]. Die Lage der Energieniveaus ist abhangig vom Ladungszu-
stand der Storstelle. In der Wechselwirkung mit Wasserstoff verschiebt sich die Lage der Energieniveaus eben-
falls (Abbildung nach [201]).
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Die Passivierung solcher Defekte ausschlieRlich mit H" ist wegen der coulombschen Absto-
Bung und der Bildung eines energetisch unglinstigen doppelt geladenen Komplexes unwahr-
scheinlicher. Die Passivierwirkung kénnte daher durch die Erh6hung des Anteils von H® und H’
verbessert werden. Im Gegensatz zu den metallischen Verunreinigungen liegt das Donatorni-
veau (Ep =Ec-0,16eV) von Wasserstoff oberhalb des Akzeptorniveaus
(Ep =E, -0,07 eV) [205]. Erwdhnenswert ist noch die Tatsache, dass manche Defekte (z.B. Cr)
mehrere H-Atome zur vollstandigen Passivierung benotigen [84].

4.2.1 Berechnung der Ladungszustande von Wasserstoff

Der Ladungszustand von Wasserstoff und Defekten wird in der Literatur Gber Defektpassivie-
rung oft nicht in Betracht gezogen. Mit der Einbeziehung des Ladungszustandes kann jedoch
ein Zugang zu weiteren Interpretationen der Ergebnisse ermoglicht werden. Dies ist in dem
Einfluss des Ladungszustandes auf die Mobilitdat von H in Si, der Reaktionsgeschwindigkeit
sowie der Wahrscheinlichkeit einer Reaktion von H mit Defekten begriindet. Das theoretische
Verhaltnis der verschiedenen Ladungszustande zum Gesamtwasserstoff ist mit der Lage des
Fermi-Niveaus innerhalb der Bandlicke verknipft [205]. Im Folgenden wird ein simples Mo-
dell prasentiert, mit dem die relativen Konzentrationen der H-Spezies bei verschiedenen Be-
dingungen von Temperatur und Beleuchtung vorausgesagt werden kéonnen. Das Modell orien-
tiert sich an grundlegenden Berechnungen von Herring et al. [205] und greift die Ausfihrun-
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-
schlielRliche Betrachtung des Quasi-Fermi-Niveaus der Elektronen jedoch zu Ungenauigkeiten
flhren [213]. Fir die Berechnung des Ladungszustandes eines multivalenten Defekts in einem
Nicht-Gleichgewichtssystem schlagen sie daher das Sah-Shockley Model vor [214]. Jedoch
wird daflr der Einfangquerschnittquerschnitt von Wasserstoff benétigt, der bisher nicht be-
kannt ist und nur abgeschatzt werden kann.

Im Falle der Ladungstragerinjektion durch Beleuchtung wird das Fermi-Niveau durch das Qua-
si-Fermi-Niveau der Elektronen ersetzt [16], was den Einfluss der Quasi-Fermi-Energie der
Locher jedoch ignoriert. Dies wird damit gerechtfertigt, dass die Selbstionisation von H° nach
H* innerhalb von Nanosekunden stattfindet [205] und die Wechselwirkung von Léchern mit
H® als vernachldssigbar angenommen werden kann [201]. Das Quasi-Fermi-Niveau ergibt sich
aus mehreren grundlegende GrofRen der Festkorperphysik. Da in der Literatur und in Lehrb-
chern oft verschiedene Konventionen verwendet werden, werden an dieser Stelle die fir das
Modell wichtigen GrolRen eingefiihrt. AuRerdem werden die Abhdngigkeiten der GrofRen von
Temperatur, Dotierung und Injektion prazisiert. Die Ausfiihrungen werden am Beispiel von p-
Typ Silizium geflhrt und richten sich im Wesentlichen nach Van Zeghbroeck [117] und
Sze [215].

Wird die Dotierkonzentration des Halbleiters mit N bezeichnet, so ergibt sich die Ladungstra-
gerdichte der Locher im thermischen Gleichgewicht zu

84|



4| Fortschrittliche Wasserstoff-Passivierung von Defekten in Silizium

—) +n2, (4.1)

mit der intrinsischen Ladungstragerkonzentation n;, welche gegeben ist durch

Eg
n; = Nch exp (_ ZkBT> (4.2)
Darin bezeichnen N. und N, die effektive Zustandsdichte des Leitungsbandes und des Valenz-
bandes. Die darin enthaltene Bandluckenenergie E, ist abhangig von der Temperatur, der
Dotierkonzentration N und der Uberschussladungstragerdichte An. Die Ladungstragerdichte

der Elektronen ist mit der der Lécher durch np = n? verkniipft.

Energiebandliicke

Die Anderung der Bandliicke mit der Temperatur griindet in zwei verschiedenen Prozessen.
Zum einen andert sich die Schwingungsamplitude der Gitteratome und damit deren mittlerer
Abstand zueinander, was mit dem hydrostatischen Druckkoeffizienten der Bandlicke in Bezug
gebracht werden kann [216]. Zum anderen nimmt die Elektronen-Phononen Interaktion zu,
welche bei Temperaturen T > 100 K dominiert und damit die Bandllcke mit der Temperatur
reduziert. Die Abhdngigkeit der Bandlicke von der Temperatur wurde experimentell be-
stimmt und kann empirisch wiedergegeben werden, wobei in der Literatur verschiedene An-
satze 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 10" cm™ wird
die Bandllicke ebenfalls eingeengt. Das ist damit zu erklaren, dass die Wellenfunktionen der
Elektronen von Dotieratomen (bzw. Verunreinigungen) mit steigender Dotierkonzentration
zunehmend Uberlappen und dadurch ein Energieband, statt diskrete Energieniveaus formen.
Bei einer Dotierkonzentration von 10™ cm™ betragt der mittlere Abstand zweier Dotieratome
lediglich 10 nm. Fiir flache Dotierenergieniveaus lasst sich die Anderung der Bandliicke nach
Van Overstraeten et al. [218] beschreiben (zweiter Teil in Gleichung (4.3)).

Bei genauer Betrachtung wird die Bandlicke nicht nur durch die Dotierkonzentration, son-
dern auch durch die Uberschussladungstragerdichte beeinflusst. Schenk hat dazu quanten-
mechanische Betrachtungen vorgenommen [219]. Allerdings sind diese weder einfach herzu-
leiten noch einfach zu verstehen. Eine stark gekirzte Zusammenfassung gibt der Artikel von
MclIntosh und Altermatt [116]. Aufgrund der Komplexitdat wird das Modell von Schenk fir die
Berechnungen in dieser Arbeit nicht herangezogen, sondern die Beziehung der Glei-
chung (4.3) mit der Summe (N + 4n) verwendet.

Die Energiebandliicke in Abhangigkeit von T, N und 4n ergibt sich somit zu
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aT? 3e?

E,(T,N, An) = E,(0) — -
s N 4n) = E0) =~ 1o

Fur Silizium werden die Werte Eg(O) =1,1692 eV, a.= 4,9-10* eV/K und B = 655 K verwendet,
welche nach Alex et al. im Temperaturbereich von 0 bis 750°K glltig sind [132]. &, ist die Per-
mittivitat des Halbleiters, welche im Fall von Silizium den Wert 11,9 annimmt. Wird die Bor-
Dotierung von Silizium von 1-10™ cm™ auf 1:10"® cm™ erhoht, so dndert sich die Bandliicke
bei Raumtemperatur von 1,12 eV auf 1,10 eV.

Abbildung 4.2:  Auftragung der  Bandverengung
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Abbildung 4.2 zeigt die injektionsabhéngige Bandverengung E4(T,N,0) — Eg(T, N, An) bei
verschiedenen Temperaturen fir einen mit 10 cm™ 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 10% cm’ liegt die Ab-
weichung zwischen den zwei Modellen unterhalb von 7 meV, sodass die Verwendung des
vereinfachten Modells gerechtfertigt ist.

Aus diesen GroRen kann nun das Quasi-Fermi-Niveau der Elektronen berechnet werden.

Quasi-Fermi-Niveau der Elektronen

Quasi-Fermi-Niveaus werden eingeflhrt, wenn Elektronen und Lécher nicht im thermischen
Gleichgewicht miteinander stehen. Dies ist beispielsweise bei Ladungstragerinjektion durch
externe Beleuchtung oder Anlegen einer elektrischen Spannung der Fall. Die Quasi-Fermi-
Niveaus werden basierend auf der Auffassung eingefiihrt, dass zwar die Elektronen und L6-
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 kénnen. Die Qua-
si-Fermi-Energie Eg, der Locher unterscheidet sich im Nicht-Gleichgewicht von der Quasi-
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Fermi-Energie E, der Elektronen. Fur den dotierten Halbleiter Silizium kann die Quasi-Fermi-
Energie der Elektronen Ef, wie folgt berechnet werden:

E —E+kBT1 (n+An)+1n+An 3 3 (n+An>2 i
P =BT MU T VBN 16 9 )\ N, (4.4)

Egn und Eg, eines mit 10%° cm Bor-dotierten Wafers sind in Abbildung 4.3 in Abhangigkeit
der Temperatur bei verschiedenen Injektionsniveaus gezeigt. Im unteren Temperaturbereich
weicht Eg, deutlich von Eg, ab. Mit zunehmender Temperatur nahern sich die Niveaus in
Richtung der Bandmitte an. Besonders deutlich wird der Einfluss von An bei Werten um
10" cm™.

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-
dungstragerinjektion manipulieren lassen.

Abbildung 4.3: Auftragung der nach Gleichung (4.4)
berechneten Quasi-Fermi-Energie der Elektronen und

Locher in Abhdngigkeit der Temperatur bei verschiede-
nen Injektionsniveaus An eines mit 10" cm” Bor-
dotierten Wafers. Bei Ladungstrdgerinjektion weicht
Epn im unteren Temperaturbereich deutlich von Egp
ab. Mit zunehmender Temperatur nahern sich die
Niveaus in Richtung Bandmitte an.
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Mit den oben eingeflihrten GroRen lassen sich nun nach Herring et al. die Anteile der H-
Spezies voraussagen [205]. Die Anteile f; mit i =-, O, + des Wasserstoffs im Ladungszustand i

an der Gesamtkonzentration kbnnen wie folgt geschrieben werden:

H° v, Z Ep — E, v_7_ Ep, — F
fo=[ ]:<1+ ++exp(D Fn)_l_ xp( Fn A>>

[H] VvoZo kT VoZo © kT
HY v.Z Ep — Eg,
f+ — [[H]] = fo V+Z+ exp (—Dk TF ) (45)
040 B

[H_] v_Z_ (EFn — EA)
“H P\ T
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In den Gleichungen ist die Anzahl der moglichen Konfigurationen pro Einheitszelle mit v; ge-
geben, sowie die Zustandssumme Z;. Dabei gilt v_ = 2, vy =8 und v, =4. Da die Temperatur-
abhangigkeit der Zustandssumme unbekannt ist, gilt flr jeden Zustand die Naherung fir tiefe
Temperaturen von Z; = 1. Damit kann keine prazise Vorhersage sondern nur eine Naherung
an das wahre Verhaltnis f; wiedergegeben werden. Weitere Details kdnnen den Arbeiten von
Herring et al. entnommen werden [97, 205].

In der Abbildung 4.4 sind die Anteile f; der jeweiligen H-Spezies eines mit 10* cm™ 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 groRer etwa
10" cm™ dominiert H™. H? 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 H%-Konzentration erreicht wird.
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4.3 Lebensdauerproben und Experiment

Zur Untersuchung der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung wird auf Probenmaterial aus
Standard-mc-Si zurtickgegriffen. Der Vorteil von mc-Si im Vergleich zu Foliensilizium ist einer-
seits, dass dieses in groer Menge zur Verfigung steht und dadurch ein gréRerer Parameter-
raum untersucht werden kann. AuRerdem weisen direkt Ubereinanderliegende Wafer in der
Reihenfolge, wie sie aus dem Ingot gesagt werden, eine vergleichbare Kristallqualitat und Kris-
tallstruktur auf. Dadurch sind Vergleiche auf Zwillingsproben moglich, 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 solarzellendhnliche Lebensdauerproben mit beidseitig riickgedtztem
Emitter (siehe Abschnitt 4.5). Das Ausgangsmaterial bilden benachbarte 156x156 mm? groRe
und 220 um dicke Standard-mc-Si Wafer. Der Sdgeschaden wird in einer wéassrigen KOH 20%-
Loésung bei 80°C durch Atzen von etwa 10 um pro Seite entfernt [221]. Die anschlieRende Rei-
nigung erfolgt in einer Piranha-Losung (Peroxomonoschwefelsdure H,SOs), bestehend aus
Schwefelsdure und Wasserstoffperoxid im Verhaltnis 3 H,SO4 (96%) : 1 H,0, (30%) bei einer
Temperatur von etwa 80°C. Verunreinigungen werden durch eine 50 Q/0
POCls-Emitterdiffusion gegettert. Der Emitter wird bei den Lebensdauerproben anschlieRend
in einer wassrigen KOH 20%-L6sung bei 80°C durch Rickadtzen von etwa 10 um pro Seite ent-
fernt. Bei den solarzellendahnlichen Proben wird der Emitter in einer Emitterriickatzlosung von
50 O/o auf etwa 110 Q/o zuriickgeétzt.

sageschadenatze (KOH) ol QSsPC |
¥ ¥
Piranha Reinigung l Beleuchtung l
¥ ¥
50 Q/o POCI; Diffusion QSSPC, PL
¥ ¥ ¥
I Emitter entfernen I EEB (110 Q/n) l Thermooptischer Prozess l
1 t f )
Piranha Reinigung !
¥ ¥ i
| PECVD SiN,H (VS, RS) | Beleuchtung | |
¥ v !
Feuern von SiN,:H !
¥ ! i
I Laserschneiden 5x5cm? I— beeee :

Abbildung 4.5: Prozesssequenz fir die Untersuchung der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung. Die Wafer
werden gegettert, SiN,:H dient als Oberflachenpassivierung 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 betragt die durchschnittliche Dicke der Lebens-
dauerproben etwa 170 um und der solarzellendhnlichen Proben etwa 180 um. Beidseitig auf-
gebrachtes PECVD SiN,:H dient als Oberflachenpassivierung und Wasserstoffquelle wahrend
des Feuerns. Das Feuern erfolgt, wenn nicht anders genannt, bei einer Maximaltemperatur
des Wafers von 800°C. Firr den weiteren Prozessverlauf werden die Wafer in neun 5x5 cm?
kleine Proben per Laserschnitt zerkleinert. Eine erste Grundcharakterisierung der einzelnen
Wafer erfolgt durch die Bestimmung der injektionsabhangigen 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 ortsaufgeldst 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 erhéhten Temperatu-
ren von 100 - 430°C unter einer variablen Beleuchtung von 0 -2 Sonnendquivalenten (Son-
nen) gehalten. Dafur wurde ein Aufbau erstellt, der aus einer senkrecht stehenden Heizplatte
besteht. Ein in der Fliche 5x5 cm? groRer Messingchuck ist auf der Platte befestigt, direkt
darunter befindet sich eine Rutsche, mit der es mdglich ist, Proben in kiirzester Zeit aus dem
Prozess zu entfernen. Die Proben werden mittels Vakuum auf dem Chuck gehalten und kon-
nen mit einem Abblasemechanismus von dem Chuck geldst werden. Mit der Rutsche werden
sie in die Horizontale gebracht und kénnen durch Auflegen eines massiven Aluminiumblocks
sofort auf Raumtemperatur gebracht werden. Die minimale Zeitauflosung liegt zusammen mit
dem Aufwarmen und AbklUhlen der Probe bei etwa einer Sekunde. Die Beleuchtung erfolgt
mit einem handelsiblichen 1000 W Halogenbaustrahler, der in einem bestimmten Abstand
zur Probe angeordnet ist, sodass die Beleuchtung am Ort der Probe der gewlnschten Intensi-
tat entspricht. Die Intensitat wird Gber den Strom einer kalibrierten Solarzelle ermittelt, wobei
sich der gemessene Strom proportional zur Intensitdt andert und eine Intensitdt von einer
Sonne dem js.-Wert der Solarzelle bei Standard-Messbedingungen (AM1,5g Spektrum und
25°C) entspricht. Bei den mc-Si Proben mit SiN,:H-Beschichtung und 180 um Dicke entspricht

2 s, Die Uberschussladungstragerdichte ist nach

dies etwa einer Generation von 2,1-1017 cm
Gleichung (2.3) abhangig von der effektiven Lebensdauer der Probe, welche sich im Laufe des
ITPs allerdings andert. Die Herstellung isoinjektiver Bedingungen ist daher ohne die simultane
Messung der Lebensdauer nicht moglich. Daher werden alle ITPs unter isogenerativer Bedin-
gung vollzogen. Die effektive Lebensdauer wird bei An =0,1-N =~ 10" cm™ aus den QSSPC-

Messdaten extrahiert.

4.4 Degradation und Regeneration von mc-Si Wafern unter Ladungstragerinjek-
tion bei erhéhten Temperaturen

In diesem Kapitel wird die Entwicklung der effektiven Lebensdauer von blockgegossenem mc-
Si unter Ladungstragerinjektion durch Beleuchtung und erhéhten Temperaturen untersucht.
Zunachst wird der Einfluss der Temperatur Uber isochrone und isogenerative Bedingungen bei
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variabler Temperatur betrachtet. Um die Kinetik der Degradations- und Regenerationsreakti-
onen genauer zu ergrinden, werden zeitaufgel6ste 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 SiN,:H-Beschichtung,
als auch an solarzellendhnlichen Standard-mc-Si Proben mit beidseitigem Emitter und SiNy:H-
Beschichtung durchgefihrt.

4.4.1 Zustand der Proben

Der Zustand der Proben dndert sich unter Einfluss von Beleuchtung und Temperatur, was sich
in einem variierenden ¢ zeigt. Um die Probenzustdnde und die zugehorigen Lebensdauern
unterscheiden zu kénnen, werden diese im Folgenden typisiert. Grundsatzlich kann zwischen
vier Zustanden unterschieden werden:

Nach Feuern (as-fired, af): Dies ist der Zustand, den die Proben nach dem Feuern im Girtel-
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 7ysbezeichnet.

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 zugehérigen Lebensdauer 7. Nach einer
Beleuchtung von etwa 20 s bei 0,3 Sonnen strebt 7, einem Maximum zu, welches als Aus-
gangslebensdauer 1y definiert wird und als Bezugspunkt fir alle folgenden Messungen dient.
Tf eignet sich nicht als Bezugspunkt, da die Bestimmung der Lebensdauer unter Beleuchtung
stattfindet und daher der Zustand der Probe allein durch die Messung selbst verandert wird.

Nach fortschrittlicher Wasserstoffpassivierung (advanced hydrogenation, AH): Wahrend des
ITPs bei erhdhten Temperaturen unter Beleuchtung finden in der Probe Reaktionen statt, die
die Defektdichte und damit die Lebensdauer andern. Der Zustand wird mit AH und die Le-
bensdauer wird mit 7ay bezeichnet.

Nach AH und Beleuchtung bei Raumtemperatur (AH-ai): Die Lebensdauer a4 dndert sich nach
Beleuchten der Probe bei Raumtemperatur, obwohl die Proben wéhrend des ITPs bereits be-
leuchtet wurden. Um den Unterschied zu erfassen, werden im Folgenden der Zustand mit AH-
ai und die Lebensdauer mit 7ay. bezeichnet. a4 gilt als Referenz fir die Wirkung der fort-
schrittlichen Wasserstoffpassivierung und wird gemessen, nachdem die Probe flr 20 s bei
0,3 Sonnen beleuchtet wurde.
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Abbildung 4.6 (a) zeigt beispielhaft ¢ einer Lebensdauerprobe aufgetragen lUber An nach
Beleuchtung durch eine bestimmte Anzahl von Blitzen, die durch die Blitzlampe wahrend 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 7. einerseits durch die Oberflachen-Rekombination und
andererseits durch die Rekombinationen im Volumen beeinflusst. Bei der Dotierkonzentration
des Wafers mit Bor von etwa 10*° cm™ wird 7. rechts des Maximums hauptsachlich durch die
Auger-Rekombination und die injektionsabhangige Oberflachen-Rekombination an der
Si/SiNy:H-Grenzflache beeinflusst.

(a) (b)
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Abbildung 4.6: (a) . aufgetragen Uber An (b) Entwicklung von 7. nach Beleuchtung der Probe durch mehrere
Blitze der QSSPC-Messung. Der erste Wert entspricht 7, und ndhert sich nach etwa 30 Blitzen auf weniger als
2 us an die Ausgangslebensdauer 1 an.

Links des Maximums hingegen limitiert die Rekombination tGber Defekte mafRgeblich 7. Die
beobachtete Verbesserung von s kann also einerseits auf eine Verbesserung der Passivier-
qualitdt der Oberflache und andererseits auf eine Reduktion der Defekt-Rekombination im
Volumen zurlckzufihren sein. Dies wird im Verlauf dieses Kapitels eingehender diskutiert. Die
bei An = 10" cm™ extrahierte Auger-korrigierte Lebensdauer ist in Abbildung 4.6 (b) Uber die
kumulierte Anzahl von Blitzen aufgetragen. Ein Blitz entspricht einer Beleuchtung von etwa
0,1 Sonnen fur 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 Ty = 96 us steigt die Lebensdauer kontinuierlich und nahert sich nach etwa 30 Blitzen bis
auf weniger als 2 us der Ausgangslebensdauer von 15 =142 us. Generell zeigen alle Proben
ein ahnliches Verhalten mit jedoch unterschiedlichen Parametern der Ladekurve. Um die Aus-
gangslebensdauer im ai Zustand einer Probe zu erreichen, ist eine Beleuchtung mit einer In-
tensitdat von 0,3 Sonnen fir mindestens 10 s notwendig, was der Beaufschlagung der Probe
mit 30 Blitzen aquivalent ist. Die Bestimmung der Ausgangslebensdauer 1 einer Probe erfolgt
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daher nach einer Beleuchtung mit einer Intensitat von 0,3 Sonnen fir 20 s. Im Folgenden wird
mit der Kenntnis von 1y als Bezugspunkt der Effekt der fortschrittlichen Wasserstoffpassivie-
rung untersucht.

4.4.2 Fortschrittliche Wasserstoffpassivierung bei isochronen Bedingungen

Die Proben werden nach der Bestimmung von s und der Ausgangslebensdauer 1 einer Serie
von ITP verschiedener Beleuchtung und verschiedener Temperatur unterzogen. Fir die Be-
handlungsdauer wurde eine festgelegte Zeit von drei Minuten gewahlt, was sich an bereits
verdffentlichten 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 SiN,:H beschichteten mc-Si Wafer, der mit ei-
nem Thermoelement versehen ist, bestimmt. Die Beleuchtung erfolgt mit einem grolRen Ha-
logenbaustrahler, mit dem fur eine 5x5 cm? grolRe Probe eine nahezu homogene Ausleuch-
tung gewahrleistet 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 Intensitat erfolgt mit der bereits beschriebenen Methode Utber
die Messung von jg. 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. Fir jede Temperatur wird ein Satz von 2 bis 3 Proben ver-
wendet, die in zufélliger Reihenfolge ausgewahlt wurden, um den Einfluss der Waferposition
im Ingot auszuschlieRen. Insgesamt werden 80 Proben behandelt, welche im Mittel eine Aus-
gangslebensdauer von 1y = (163423) us besitzen.

Das Verhéltnis der ermittelten Lebensdauer 7an.ai Nach fortschrittlicher Wasserstoffpassivie-
rung zu 1o in Abhangigkeit der Temperatur bei verschiedener Beleuchtung ist in Abbildung 4.7
gezeigt. Auffallig ist das grundsatzlich andere Verhalten der wahrend 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 tay.s auf bis zu 0,4 15 zu ver-
zeichnen. Bei Lebensdauern im Bereich 60 us wird die Ursache des Einbruchs nicht in der
SiN,:H Oberflachenpassivierung, 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 7ap.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 1, 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 Tan.a deutlich Gber den Werten
der schwacher bis nicht beleuchteten Proben.
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Eine fortschrittliche Wasserstoffpassivierung, die eine Erhohung der Lebensdauer innert
3 Minuten erwarten lasst, 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 Erhohung bis Uber 1,8 7. Unterhalb von 250°C ist die Ladungstragerinjektion
durch Beleuchtung bei der isochronen Behandlung sogar schadlich fur die Lebensdauer.

Als Ursache werden einerseits die durch Beleuchtung veranderte 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 eingefiihrten Theorie abhangig
von Temperatur und Injektionsniveau An. Da sich die Lebensdauer sowohl wahrend des [TPs,
als auch mit der Temperatur dndert, sind die verschiedenen GrofRen voneinander abhangig.
Eine genauere Bestimmung der GroRen ware daher nur Uber eine aufwandige Simulation
moglich, weshalb Abschatzungen fir An bei entsprechender Beleuchtung vorgenommen
werden.

Zunéachst soll die Lebensdauer bei erhohten Temperaturen abgeschatzt werden, um daraus
An zu errechnen. Die Erhohung 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 Q cm p-Typ FZ-Si Wafers und eines mit 10* cm™ Eisen kontaminierten FZ-Si Wafers tber
die inverse Temperatur. Analog dazu ist in Blau die effektive Lebensdauer einer mc-Si Probe
aufgetragen, die in dieser Arbeit untersucht wird. Diese steigt gemal 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 dhnliches Verhalten bei hoheren Temperaturen nicht ausgeschlossen
werden kann. Der Anstieg der Lebensdauer sollte nach oben hin durch die Oberflachenpassi-

vierung beschrankt sein.
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Temperatur T (°C)
250 150 100 50 25

10° T T T Abbildung 4.8: Effektive Lebensdauer eines 10 Q cm
m unkorltaminiert 1,5 Qcm p-Typ FZ Wafers und eines vergleichbaren mit
2 . p-Typ mc 13 . ‘

S - " (335340 K/T) 10" cm ™ Eisen kontaminierten FZ-Si Wafers aufge-
q:; - =10 W tragen Uber die inverse Temperatur. Die Daten wur-
_rg den von Hayamizu et al. [224] Gbernommen. Analog
e [Fe]=}011 cm” e e, dazu ist in Blau die effektive Lebensdauer einer mc-Si
§ - ", Probe aufgetragen, die in dieser Arbeit untersucht
2 '_ -. LI wird. Zum Abschatzen einer oberen Grenze fur die
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= 10 Qcm e Diese Arbeit der Abbildung gezeigte lineare Fit herangezogen.
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Flr eine Abschatzung des Injektionsniveaus An bei erhdhter Temperatur werden PC1D Simu-
lationen eines beidseitig mit 75 nm SiN,:H (n = 2) beschichteten Wafers in Abhangigkeit der
Volumenlebensdauer 7, unter verschiedener Beleuchtung durchgefiihrt. Fir das Dunkelsze-
nario wird eine schwache Beleuchtung von 10” Sonnen angenommen, um damit mogliches
Streulicht wahrend des Experimentes zu berUcksichtigeng. Das berechnete Injektionsniveau
bei verschiedener Beleuchtung und verschiedenem 1 ist in Tabelle 4.1 aufgelistet.

Tabelle 4.1: Das Injektionsniveau An (cm'3) bei RT einer beidseitig mit 75 nm SiN,:H (n = 2) beschichteten Probe
und § = 10 cm/s in Abhéngigkeit der Volumenlebensdauer 7, und der Beleuchtung. Die Daten wurden mit PC1D

berechnet.
T dunkel 0,1 Sonne 1 Sonne 2 Sonnen 5 Sonnen
(10°W/cm?) (0,01 W/cm®) (0,1 W/cm®) (0,2 W/cm’) (0,5 W/cm?)

100 ps 1,2-10" 1,2-10" 1,3-10" 2,7-10" 7,510
10 14 15 15 16

200 ps 2,0-10 2,3-10 2,5-10 5,410 1,3-10
10 14 15 15 16

300 ps 3,3-10 3,4-10 3,7-10 7,6:10 1,7-10
10 14 15 16 16

1ms 9,3-10 9,5-10 8,4-10 1,3-10 2,3-10

Mit dieser Abschatzung der Injektionsniveaus kann der Anteil der verschiedenen Ladungszu-
stande in Abhangigkeit der Temperatur aus den Berechnungen von Abschnitt 4.2 extrahiert
werden. Daflr wurden folgende Werte fir An herangezogen: An(dunkel) =2,510"cm?,
An(1 Sonne) = 1,610 cm™ und An(2 Sonnen) = 4,8-10" cm™. Die Ergebnisse sind in Abbil-
dung 4.8 gezeigt. In der semilogarithmischen Darstellung konnen die Verlaufe der Anteile aller
Ladungszustande entnommen werden. Insbesondere der Anteil des neutralen Wasserstoffs,
der bei jedem Beleuchtungsszenario und bei jeder Temperatur unterhalb von 10 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.

’ Dies entspricht in etwa der Beleuchtungsstadrke einer Kerze in einem Meter Abstand.
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Abbildung 4.9: Gezeigt ist das theoretisch berechnete Verhaltnis der verschiedenen Ladungszustdnde von Was-
serstoff zum Gesamtwasserstoff in Abhangigkeit 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 (iber 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 Verhéltnisse 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 starkere Verbesserung im Vergleich zu den
anderen Gruppen auf, weshalb der Anteil von H' nicht der einzige Grund sein kann. Neben H°,
welches einen annihernd konstanten Anteil von etwa 10~ im oberen Temperaturbereich
aufweist, ist vor allem der H Anteil bei den starker beleuchteten Proben um nahezu eine
GroBenordnung Uber den mit einer Sonne beleuchteten Proben und um mehrere GréRen-
ordnungen Uber den nicht beleuchteten Proben. Insbesondere positiv geladene Defekte, die
tiefe Storstellen in der Silizium-Bandlicke verursachen und damit die Lebensdauer beeinflus-
sen, sollten bevorzugt von H und H° passiviert werden. Ein groBerer Anteil von H® 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 aullert.

Mit den hier gezeigten Ergebnissen wird nur ein einziger Zeitpunkt bei der jeweiligen Tempe-
ratur in einem dynamischen Prozess betrachtet. Zum naheren Verstdndnis der Reaktionskine-
tik und der Defektpassivierung sind zeitaufgeldste Messungen der Anderung der Lebensdauer
wahrend 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 An =0,1- N ist unter
Vernachldssigung der Oberflachenpassivierung hauptsachlich abhdngig von der Dichte re-
kombinationsaktiver Defekte. Defekte lassen sich mit Wasserstoff passivieren, wobei die De-
fektpassivierung nicht plétzlich stattfindet, sondern einer zeitlichen Entwicklung unterliegt.
Die Dichte rekombinationsaktiver Defekte und damit die Lebensdauer weisen daher wahrend
eines Passivierungsschrittes, wie Feuern oder ITP, eine Verdnderung 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 gewahlt,
womit der technisch realisierbaren Zeitauflosung von etwa 1 s Rechnung getragen wird. Die
Behandlungsdauer des ITPs wird im Verlauf des Zyklus erhéht, da die gemessene Lebensdauer
einem exponentiellen Zusammenhang folgt und Anderungen 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 1o beit =0 s beit = 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.
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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 fUr alle Proben konstant bei 2 Sonnen, da sich dadurch nach den im
vorherigen Abschnitt gezeigten Ergebnissen die groRten Anderungen erwarten lassen. Die
Abbildung 4.10 (a) zeigt die Zeitentwicklung im Temperaturbereich von 130 - 280°C. Auffallig
ist das Durchlaufen eines Minimums mit einem anschlieenden Ansteigen der Lebensdauer
im unteren Temperaturbereich. Das Durchlaufen des Minimums beschleunigt sich mit zu-
nehmender Temperatur. AnschlieRend wird ein Maximum durchlaufen, auf das ein zweites
Minimum folgt. Bis zu diesem Zeitpunkt haben sich die Lebensdauern zay.4 im Vergleich zu
den Ausgangslebensdauern 1y nicht oder wenig signifikant verbessert. Im Langzeitbereich tritt
jedoch eine starke Verbesserung von 7an.ai bis auf Uber das Doppelte von 1y auf. Der Anstieg
wird durch ein zweites Maximum begrenzt, auf das ein langsamer Zerfall der Lebensdauer von
grob 7-10°® s st folgt. Die Dauer der Behandlung wurde fur jede Temperatur bis auf wenige
Ausnahmen auf 2 Wochen beschrankt und nicht beliebig lange fortgesetzt. Der signifikante
Anstieg der Lebensdauer im Langzeitbereich ldsst sich bei 130°C innerhalb 2 Wochen nicht
beobachten. Dennoch wird ein Anstieg auf ein Vielfaches von 1y erwartet, da fir die Reakti-
onskinetik ein arrheniusartiges Verhalten angenommen wird.

Das arrheniusartige Verhalten der Reaktionen ldsst 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 Uber der inversen Temperatur liegen die entsprechenden Zeiten im Rahmen der Fehler-
genauigkeit auf einer Geraden. Die Zeitentwicklung der Lebensdauern ist eine Folge der Uber-
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 fir alle Temperaturen eine
vergleichbare Geschwindigkeit aufzuweisen.

Temperatur T (°C)

400 310 220 130 90 . ] } ) )
N T —= T T Abbildung 4.11: Zeiten fur die Daten aus Abbil-
10°F . ] dung 4.10 bis das 1. Minimum, das 1. Maximum und
2. Maximum
10°F 1. Maximum das 2. Maximum bei den entsprechenden Temperatu-
10° ren erreicht wird aufgetragen Gber die inverse Tempe-
r
ratur. Die Daten werden mit einem linearen Fit ange-
g 10°F passt.
g 10°F
. 1. Minimum
10°F 1
10°F _ T
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Die hochsten Lebensdauern werden bei 280°C erreicht, mit zunehmender Temperatur be-
schleunigt sich das Auftreten eines Maximums, das in einen exponentiellen Abfall Ubergeht.
Wahrend bei 310°C die maximale Verbesserung der Lebensdauer bei etwa 2,15- 1y liegt, wird
bei 400°C nur noch 1,6- 1, erreicht. Der finale Abfall folgt einem Zerfallsgesetz und setzt mit
steigender Temperatur friher ein. Bei 250°C beginnt der Zerfall nach etwa 7,3-10% s (etwa
20 h) und tritt bei 400°C bereits nach 360 s auf. Dies konnte ein Hinweis auf eine Instabilitat
der Oberflachenpassivierung sein [225, 226].

Die relative effektive Lebensdauer bezogen auf die Ausgangslebensdauer in Abhangigkeit 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 Uber 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 zunachst. Die
Regenerationsgeschwindigkeit ist abhangig von der Temperatur. So ist bei 130°C keine Ver-
besserung innerhalb 10° s (etwa 12 Tage) zu erwarten, wihrend bei 250°C eine Verbesserung
bereits nach 930 s (etwa 15 min) und bei 280°C nach weniger als 10 s auftritt.

(a) (b)
1min 1h 1d 1w
400 =1 r *T =" T i T *ﬁ ** [ T T T ]
| 1,5Qcm 2 Sonnen |Tu i/ T 2,5T—a—1 min 2 Sonnen
0,2 e° —e— 3 min
350 04
) Fos < 2,0
— 300 08 5
5 1,0 3
® 1,2 g b2
— ’ oy
g 250 14 9
[0}
200 b0 ©
) 2
0,5
150 . 2,4
10° 100 200 300 400
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Abbildung 4.12: (a) Relative effektive Lebensdauer in Abhangigkeit der Prozesstemperatur T und der Behand-
lungsdauer t. Markiert sind Bereiche, in denen die Lebensdauer unter 50% und Gber 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 fiir isochrone Behandlungsdauer bei ver-
schiedenen Temperaturen bilinear extrapoliert aus den Daten von (a). Flr 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 daflir benotigte Prozesszeit erstreckt sich von 960 s
(etwa 16 min) bei 310°C bis 9,8-10° s (etwa 27 h) bei 220°C.

Bei Temperaturen Uber 310°C ist die Verbesserung der Ausgangslebensdauer nicht mehr so
stark ausgepragt. Fir eine Optimierung der Lebensdauer sollte daher der Temperaturbereich
unterhalb 280°C gewahlt 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 flr die iso-
chrone Behandlung eine andere Zeitdauer gewahlt, so kénnen 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. Fir eine Verbesserung der Lebensdauer ist bei einer Behandlungs-
dauer von 3 h eine Temperatur von mindestens 200°C nétig. Wird die Temperatur auf 280°C
erhoéht, sind Verbesserungen auf etwa 2,347y innerhalb 3 h moglich. Eine Verbesserung in-
nerhalb einer Minute ist erst bei Temperaturen von mindestens 270°C zu erwarten. In dieser
Zeit kann die Lebensdauer auf maximal 1,66-1; verbessert werden, wenn eine Temperatur
von 370°C gewahlt wird.

Die Wahl der Parameterpaare aus Zeit und Temperatur richtet sich nach dem Ziel der Opti-
mierung. Eine Prozesszeitoptimierung verlangt hohere Temperaturen, lasst aber nicht so ho-
he Lebensdauern zu. Eine Lebensdaueroptimierung findet bei niedrigeren Temperaturen
statt, braucht jedoch entsprechend lange Prozesszeiten.

Im nadchsten Abschnitt wird der Einfluss der Oberfldchenpassivierung betrachtet, der bei der
Bestimmung von ¢ eine nicht zu vernachlassigende Rolle spielt.

4.4.4 Betrachtungen und Einfluss der Oberflachenpassivierung

Bei erhohten Temperaturen kann nicht von einer konstanten Qualitat der Oberflachenpassi-
vierung ausgegangen werden. Von Luder konnte gezeigt werden, dass ALD Al,05., passivierte
FZ-Si Proben bei erhdhten Temperaturen um 300°C eine Degradation aufweisen, die sich
durch Beleuchtung mit Licht einer geeigneten Wellenlange wieder rickgangig machen
ldsst [227]. Er erklarte dies mit der Erhohung der Dichte negativer Ladungen in der Schicht
durch Beleuchtung und dem Entladen bei héheren Temperaturen. Sperber et al. berichten
von einer starken Instabilitdt der Lebensdauer von mit SiN,:H beschichteten und gefeuerten
p-Typ FZ-Si Wafern bei erhohten Temperaturen und Beleuchtung [225]. Dies wurde unter
anderem auf die Passivierqualitdt der Oberflache zurlickgefihrt.

Mit der Bestimmung von Tt kann nicht explizit zwischen Oberflachen- und Volumen-
Rekombination unterschieden werden. Bei FZ-Si ist die Volumenlebensdauer im Vergleich zu
mc-Si deutlich erhéht, sodass Anderungen der Oberflichenpassivierqualitat einen deutlich
groReren Einfluss auf e haben. Auf Basis von 1 Q 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 Qualitdt der Oberflachenpassivierung wahrend des
ITPs dndert und die Variation von 7. moglicherweise dadurch beeinflusst wird. In Abbil-
dung 4.13 sind die Zeitentwicklungen von 7y, 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 hohere Ausgangslebensdauer der
FZ-Si Proben grindet in der deutlich besseren Materialqualitat im Vergleich zu mc-Si. Die Zei-
tentwicklung der Lebensdauer der FZ-Si Proben weist ebenfalls eine hohe Dynamik auf und
ahnelt 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 (4,06-10" 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 7 der mc-Si
Proben im Langzeitbereich durch die Oberflache 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
Uber einer Stunde eine deutliche Steigerung in 7w, kann jedoch die Lebensdauer der FZ-Si
Probe nicht Ubertreffen, da hier vermutlich die Oberflichenpassivierung limitiert. Ahnliche
Stellen bei anderen Temperaturen sind ebenfalls rot umrandet markiert. So scheint die Limi-
tierung bei 130°C im Langzeitbereich ebenfalls durch die Oberflache 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 Oberflachenpassivierung limitiert, bevor

ein exponentieller Zerfall einsetzt.

1min 1h 1d 1w
600 r *1 T ! . Y. Y Abbildung 4.13: Zeitentwicklung der effektiven Le-
] 130:C HR 4 bensdauer 7., nach dem ITP bei verschiedenen Tem-
Tnj: 500 F : gigg . —-—rch _‘?‘ peraturen und 2 Sonnen Beleuchtung bei den Tempe-
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Die Dynamik der FZ-Si Proben lasst sich nicht allein durch die Oberflachenpassivierungsquali-
tat erklaren. Das Auftreten mehrerer Minima bei erhéhten Temperaturen scheint auch auf
Instabilitdten des FZ-Si Volumens hinzudeuten. Von Grant et al. [228] und Sperber et al. [225,
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226] gibt es Untersuchungen an ,as-grown” FZ-Si Wafern, die ebenfalls auf eine Volumenin-
stabilitat hindeuten.

FlUr 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
Oberflachenpassivierung ein ahnliches Verhalten auf, das jedoch mit deutlich langeren Zeit-
konstanten ablduft. Ein Modell, welches dieses Verhalten zu erklaren 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 Ladungstragerinjektion wahrend 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 groRten Anderungen zu
erwarten sind. In diesem Abschnitt soll der Einfluss der Ladungstragerinjektion durch Beleuch-
tung bei isothermen Bedingungen untersucht werden. Der Einfluss der Beleuchtung bei
Raumtemperatur wird ebenfalls untersucht, um den Unterschied von tay und 7ay. herauszu-
arbeiten.

Abbildung 4.14 zeigt die Zeitentwicklungen der Lebensdauer von mc-Si Proben bei verschie-
den starker Beleuchtung wahrend 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 auffallig zeigt sich dies bei tiefen Temperaturen um 130°C in
Abbildung 4.14 (a). Die nicht beleuchtete Probe” zeigt innerhalb der ersten Stunde nur eine
leichte Degradation von 1o = 148 us auf 7ay.4(30 min) = 140 pus. Bei etwa einer Stunde scheint
die Degradation der Oberflache zunehmend die Zeitentwicklung zu beeinflussen. Bereits eine
schwache Beleuchtung scheint einen deutlichen Einfluss auf die Reaktionskinetik zu nehmen.
Die Beleuchtung mit 0,1 Sonnen flhrt nach wenigen Minuten zu einer erkennbaren Degrada-
tion. Beginnend bei 1y = 145 us fallt die Lebensdauer 7., innerhalb einer Minute auf 116 ps.
Bei 2 Sonnen nimmt die Geschwindigkeit der Degradation nochmals zu. Die Lebensdauer ver-
schlechtert sich innerhalb einer Minute mit anfangs 7p=135 us auf fast die Halfte mit
Tan-ai(1 min) = 78 us.

* Obwohl hier von ,nicht beleuchteter Probe” gesprochen wird, wird dennoch von einem gewissen Streulicht
ausgegangen, fur das 10" Sonnen angenommen werden.
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Dieser besonders deutliche Unterschied kann die Anderung der Lebensdauern der in Ab-
schnitt 4.4.2 gezeigten Proben nach isochroner Behandlung von 3 min erklaren: Nicht be-
leuchtete Proben weisen unterhalb von 250°C innerhalb 3 min keine signifikante Anderung
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 75 =163 s
auf Tap.ai(1 min) = 153 us, die etwas starker ausfallt als bei der Vergleichsprobe bei 130°C. Die
schwache Beleuchtung von 0,1 Sonnen fihrt auch hier zu einer merklichen Degradation von
Tp = 152 ps auf Tap4i(1 min) = 110 us. Die Kombination aus Volumenregeneration und Ober-
flachendegradation fihrt zu einem relativ breiten Minimum. Die mit einer Sonne und zwei
Sonnen beleuchteten Proben verhalten sich dhnlich und erreichen das Minimum bereits in
weniger als 5 s. Danach setzt mit vergleichbarer Rate die Regeneration ein. Alle Proben schei-
nen ein beleuchtungsunabhangiges Minimum (2. Minimum) bei etwa einer Stunde aufzuwei-
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sen (siehe Pfeile in Abbildung 4.14). Die Rate der danach einsetzenden Regeneration der star-
ker beleuchteten Proben ist vergleichbar. Abbildung 4.14 (c) zeigt die generationsabhdngige
Zeitentwicklung bei 310°C. Besonders auffallig ist das Fehlen eines ausgepragten Minimums
im Vergleich zu den Proben, welche bei tieferen Temperaturen behandelt wurden. Lediglich
bei den nicht bis schwach beleuchteten Proben ldsst sich eine geringe Degradation innerhalb
der ersten Minute ausmachen, die die Lebensdauer um weniger als 4 ps reduziert. Bei allen
Proben findet eine Verbesserung statt, deren Effekt und Geschwindigkeit von der Beleuch-
tung abhangt. Die nicht beleuchteten bis schwach beleuchteten Proben zeigen eine Verbesse-
rung der Lebensdauer von etwa 1,65 1 nach etwa 6 h.

Mit einer Verbesserung von etwa 2,1- 1 ist die AH bei den mit 1 - 2 Sonnen beleuchteten Pro-
ben deutlich ausgepragter und erreicht das Maximum bei etwa 100 min deutlich friher. Die
Beleuchtung von 25 Sonnen wurde mit einer leistungsstarken Halogenlampe aus nachster
N&he erreicht. Durch den starken Warmeeintrag ist nicht mehr von einer stabilen Temperatur
auszugehen. Wahrend des ITPs in Zeitschritten von 1 min erwarmte sich die Probe langsam
auf etwa 370°C. Der deutlich starkere Anstieg der Lebensdauer bei dieser Probe ist also nicht
ausschliefRlich auf die Beleuchtungsstarke zurtckzufiihren. Das Maximum tritt bereits nach
etwa 1 min auf, die Verbesserung liegt bei 1,8 1.

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 eingefiihrten Probenzustdnde nach fortschrittlicher Wasserstoffpassi-
vierung und nach Beleuchtung sind mit den Lebensdauern 7ay und respektive 7ay.ai verknipft.
Die unter Beleuchtung bei Raumtemperatur nicht stabile Lebensdauer 7y ist zusammen mit
der Lebensdauer 7ap.ai Nach Beleuchtung in Abbildung 4.15 gezeigt. Beispielhaft werden dort
die Verlaufe der Lebensdauern bei 220°C im Dunkeln und unter Beleuchtung von einer Sonne
gezeigt. Sowohl 7ay als auch 7an.a zeigen eine qualitativ vergleichbare Zeitentwicklung und
sind eng miteinander verknipft. Die Differenzlebensdauer zap.ai - Tan ist in Blau in dem jewei-
ligen Diagramm mit eingezeichnet. Die Lebensdauern der beiden Probenzustéande nach fort-
schrittlicher Wasserstoffpassivierung unterscheiden sich im Bereich von 10 - 15 ps. 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 wahrend des ITP beleuchtet wird, scheint dennoch eine
weitere Anderung durch Beleuchtung bei Raumtemperatur aufzutreten. Ursache kénnte der
Probenzustand sein, der sich nach dem ITP nochmal &ndern kann, da die Probe wahrend der
AbkUhlung nicht beleuchtet ist und dadurch beleuchtungsinduzierte Effekte rlckgangig ge-
macht werden kdnnten.
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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 7,y direkt nach dem ITP und die Lebensdauer 7., nach
dem ITP und einer zusdatzlichen Beleuchtung von 20 s bei Raumtemperatur. Die Differenzlebensdauer ay.ai - Tan
ist mit aufgetragen.

Das Auftreten einer Differenzlebensdauer kbnnte mehrere Grinde haben, die durch Beleuch-
tung bei Raumtemperatur verursacht werden:

e Dissoziation von Eisen-Bor Paaren: Da der Effekt auch bei FZ-Si Wafern auftritt, wer-
den Eisen-Bor Defekte und deren Dissoziation als Ursache flr dieses Phdnomen aus-
geschlossen [229].

e Aufladungseffekt der SiN,:H/Si Grenzfliche: Ahnlich wie der von Lider beschriebene
Ladungseffekt durch Beleuchtung einer Al,O3-Schicht [227], ware eine Umladung der
Oberflachenzustande an der SiN,:H/Si-Grenzflache denkbar. Schmidt et al. geben fur
das SiN,:H/Si-System ein mogliches Banddiagramm an [230]. Demnach konnten durch
Licht angeregte Elektronen aus dem Silizium positiv geladene Defektzustande an der
Grenzflache besetzen. Jedoch anders als bei Al,03 weist SiNy:H eine positive Ladungs-
dichte an der Oberflache auf, die dadurch reduziert wirde. Die durch die positiven La-
dungen entstandene Inversion der Silizium-Bander verkleinerte sich dann, sodass Ma-
joritdten an der Grenzflache nicht mehr effektiv zurlickgedrangt werden. Gerade bei
niedrigen Injektionsniveaus 4An < 10"cm™ wirde das zu einer Erhéhung der Rekombi-
nation der Minoritaten fihren 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 SiN,:H/SiO, passivierte FZ-Si Wafer
zeigen nach Beleuchtung bei Raumtemperatur eine hohere Lebensdauer. Erklart wird
dies mit der Tatsache, dass an Grenzflachendefekten gefangene Locher aus dem Silizi-
um mit Elektronen aus dem Silizium oder der Passivierschicht rekombinieren kénnen.
Im zweiten Fall fihrt dies zu einer Erhéhung der Ladungsdichte der Schicht und zu ei-
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ner starker ausgebildeten Inversion, die die Locher von der Grenzflache fernhalt, wo-
mit die SRH-Rekombination reduziert wird.

o Neutralisation der Defekte an der Grenzflache: Die elektrische Deaktivierung der De-
fektzustande an der Grenzflache konnte durch mobilen Wasserstoff erfolgen. Dieser
auf der lichtinduzierten Heilung (light induced curing, LIC) basierende Effekt wurde
von Joos et al. beschrieben [233, 234].

e 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 ausgepragter ist, je heilRer
eine Probe gefeuert wird. Da aber bereits bei niedrigeren Temperaturen um 700°C
Wasserstoff aus der SiN,: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.

e Verdnderung der Schicht durch Einwirken von Photonen: Da die Verbesserung der Le-
bensdauer unabhdngig davon auftritt, welche Seite beleuchtet wird, wird der Effekt
mehr dem durch Beleuchtung induzierten Ladungstrageriberschuss als einer direkten
Einwirkung der Photonen auf die Schicht zugeschrieben. Wirden Photonen die Schicht
verandern 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 dndert,
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 lasst darauf schlielSen, dass das System einem stabilen Zustand zustrebt, welcher sich

nicht mehr durch Ladungstragerinjektion beeinflussen ldsst.

4.5 Degradation und Regeneration der Lebensdauer von solarzellendhnlichen
mc-Si Proben unter Ladungstragerinjektion und erhéhten Temperaturen

Bisherige Ergebnisse zu Untersuchungen der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung an Le-
bensdauerproben aus mc- und FZ-Si Wafern haben eine Variation der effektiven Lebensdauer
gezeigt. Veranderungen der Lebensdauer auf FZ-Si Basis waren jedoch nicht zu erwarten, so-
dass die dafiir zu Grunde liegenden Effekte naher studiert werden mussen. Mit den bisheri-
gen Probenstrukturen kann durch die Bestimmung von e nicht explizit auf die Lebensdauern
der Oberflache 15 und des Volumens 1, geschlossen werden. Damit kann nicht bestimmt wer-
den, ob der Effekt alleine auf die Oberflache, das Wafervolumen oder eine Mischung aus bei-
den zurlckzufihren ist. Daher wird mit der Verwendung solarzellendhnlicher Proben ein an-
derer Ansatz verfolgt [202]. Der Unterschied zu den Lebensdauerproben aus den vorherigen
Abschnitten besteht darin, dass der wahrend des Getterns entstandene Emitter nicht voll-
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standig entfernt wird, sondern durch einen geeigneten Emitter-Rickatzprozess von 50 Q/o
auf etwa 110 Q/o gebracht wird [235]. Mit dieser Probenstruktur wird die Tatsache ausge-
nutzt, dass man die Rekombinationsstrome des Emitters bestimmen kann und sich dadurch
der Einfluss der Oberflache quantifizieren lasst. GemaR Gleichung (2.17) kann dadurch auf die
Volumenlebensdauer geschlossen werden, die gerade bei mc-Si einen limitierenden Faktor
darstellt. Mit dem Rickatzen des Emitters auf 110 Q/o und damit der Reduktion der Satti-
gungsstromdichte, soll der Einfluss des Emitters auf ¢ 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]. Ergdnzend zu
Abschnitt 4.4 wird die Maximalfeuertemperatur in Werten von 600°C, 720°C, 800°C und
860°C variiert, um zusatzlich den Einfluss des Feuerns auf die Wasserstoffpassivierung zu un-
tersuchen und damit mehr Informationen Uber das System zu erhalten. An die Ergebnisse der
Zeitentwicklung der Lebensdauern solarzellendahnlicher Proben schlieRt 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 Stabilitat der Lebensdauer eingegangen. Fir die Untersuchung des Einflusses auf die
Lebensdauerstabilitdat werden 7 und 1o verglichen. In Abbildung 4.16 sind beispielhaft zwei
Temperatur-Zeit Feuerprofile mit einer Maximaltemperatur von Tpea = (600£10)°C und
Tpeak = (800£10)°C gezeigt, welche auf einem 156x156 mm? groRen mc-Si Wafer mit beidseiti-
ger SiN,:H-Schicht an drei verschiedenen Stellen gemessen wurde. Die Temperatur der ein-
zelnen Heizzonen ist im Diagramm mit angegeben, die Soll-Temperatur Tt wird angepasst,
um die erwilnschte Maximaltemperatur Ty bei einer Bandgeschwindigkeit von
6000 mm/min zu erreichen.

1000 T T T T 1,0 Abbildung 4.16: Gemessene Temperatur auf einem
L Toea= 800°C 156x156 mm? groRen mc-Si Wafer mit 75 nm SiN,:H-
800 \ —  Beschichtung wahrend eines Feuerprozesses mit
& 0.90— 09 E einer Bandgeschwindigkeit von 6000 mm min™. Die
:é 600 1 ’ ' -gf:; Temperatur Ty der letzten Heizzonen wurde ange-
© D
“3 T .= 600°C g passt, um die gewlnschte Maximalfeuertemperatur
£ 400r < Tpeak zU erreichen. Zusatzlich gezeigt ist die berechne-
N S 0,79 - -] 0,8 @ terelative IR-Absorption der N-H Bindung.
200 F 4 .
/6000 (mm/min)
ol 480-530-550-570-T T, (°C)
L L L L L 0'7
0 10 20 30 40 50 60
Zeit t (s)
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Der Temperaturanstieg im Anfangsbereich bis etwa 500°C ist flr beide Profile vergleichbar.
Bedingt durch die Temperatur der letzten beiden Heizzonen (Ts) wird die gewinschte
Maximaltemperatur erreicht, auf die eine rasche Abkihlung folgt.

In Blau ist die berechnete relative IR-Absorption der N-H Bindung mit dem zu Grunde liegen-
den Feuerprofil als MaR fir die Freisetzung von Wasserstoff aus der Schicht gezeigt. Eine hé-
here Maximaltemperatur fihrt demnach zu einer erhohten Freisetzung von Wasserstoff. Auf
die Berechnung und das zugrunde liegende Modell wird im Folgenden genauer eingegangen.

Uber die IR-Absorptionsspektren der Streckschwingung bei etwa 2160 cm™ fir Si-H Bindun-
gen und bei etwa 3350 cm™ fur N-H Bindungen mittels FTIR-Messungen kann auf den Was-
serstoffgehalt der SiN,: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 gemaR Gleichung (4.6)
mit dem Fitparameter k angepasst. Die Startbedingungen werden mit angegeben:

A, T) = (t +to) ¥ = exp{—k(T)In(t + ty)}
(4.6)
A0, T) =1,t, = 1.

Flr die Berechnungen wie in Abbildung 4.16 gezeigt, werden die Daten von Boehme und Lu-
covsky gewahlt, da sie den relevanten Temperaturbereich fir den Feuerprozess umschlieRen.
Damit lassen sich nun zu den gegebenen konstanten Temperaturen T die Reaktionsgeschwin-
digkeiten k(T) bestimmen. Die Genauigkeit der Anpassung fir k(T) mit diesem Modell liegt
bei Xz < 0,002 fur jede Temperatur. Fir den Temperaturbereich T < 700°C ergeben sich die
Werte In(k) =-2090-T~1 + 0,54 und fiir T > 700°C die Werte In(k) = -4048-T~1 + 3,30.

Mit der Unterteilung von k in Temperaturbereiche soll der Tatsache Rechnung getragen wer-
den, dass bei héheren Temperaturen zusatzliche Reaktionen ablaufen kénnen, die bei niedri-
geren Temperaturen nicht aktiviert werden [106]. Da sich die Reaktionsgeschwindigkeit ex-
ponentiell mit der Temperatur vergrofert, ist die Freisetzung von Wasserstoff bei Temperatu-
ren um 800°C ungleich grolRer als bei 600°C. Fir das zeitlich nicht konstante Temperaturprofil
wahrend des Feuerns wird eine zeitliche Entwicklung der Gleichung (4.6) benétigt:

. 1
N(t+dt) = N(t) + N(t)dt mit (t +t,) = Nk (4.7)
Wird die Anderung von k mit der Zeit als klein erachtet, so kann N (t) gendhert werden mit

N(E) = —kN''R (4.8)

Mit der Eingabe des Feuerprofils lasst sich somit die in Abbildung 4.16 (a) gezeigte relative
N-H IR Absorption berechnen und damit auf die Wasserstofffreisetzung schlieBen. Das empiri-
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sche Modell erfasst experimentelle Messdaten von Boehme und Lucovsky und basiert nicht
auf einer Herleitung tatsachlich 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 gewahlt sein, da nicht alle méglichen Reakti-
onen in Betracht gezogen werden kdnnen, die wahrend 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 zurlckzufiihren
sein, dass der Modellansatz zu einfach gewahlt 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 hohere Feuertemperaturen zu einer fortschrittlichen H-
Freisetzung aus der Schicht fihren. Damit wird jedoch keine Aussage gemacht, ob der freige-
setzte Wasserstoff auch tatsachlich ins Si-Volumen diffundiert und sich dort verteilt. Untersu-
chungen von Sheoran et al. [103, 104], Stavolaetal [102] und Hahnetal [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 tber 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 SiN,:H-Schicht nach dem Feuern bei verschiede-
nen Maximalfeuertemperaturen vor () und nach (1) einer Beleuchtung bei Raumtempera-
tur gezeigt. Im Vergleich zu den Lebensdauerproben ohne Emitter, ist 1o deutlich reduziert,
was auf ein erhohtes Sqg, bedingt durch den Emitter, zurlickzufihren ist.

Abbildung 4.17: Boxplot mit Standardabweichung der
effektiven Lebensdauer von mc-Si Proben mit beid-
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Abhdngig von der Maximalfeuertemperatur ist ein deutlicher Trend von 7 und 15 zu erken-
nen. 7, verbessert sich im Mittel von 39 ps bei Tpea = 600°C, Uber 69 ps bei Tyear = 730°C auf
103 ps bei Tpeak = 800°C. Bei Tpeak = 870°C verschlechtert sich zr auf 92 ps. Ein vergleichbares
Bild zeigt sich fur 7. Beginnend bei 39 ps bei Tpeak = 600°C, verbessert sich 7, Uber 71 s bei
Tpeak = 730°C auf 109 ps bei Tyeak = 800°C. Eine leichte Verschlechterung tritt ebenfalls bei
Tpeak = 870°C mit 7p = 105 ps auf. Bei Temperaturen um 860°C kénnte die Depassivierung von
Defekten der Passivierung durch Wasserstoff Gberwiegen. Theoretisch wird bei hdheren
Temperaturen mehr Wasserstoff aus der SiN,: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
hoheren Temperaturen stattfindet. Dies kdnnte 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 besta-
tigt.

Ein weiterer auffalliger Aspekt zeigt sich in der Differenzlebensdauer AT= 15 - 751, welche flr
steigende Feuertemperaturen zunimmt. Wahrend A7 =0 ps bei Tpeak = 600°C gilt, vergroRert
sich die Differenz zunehmend auf A7 = 13ps bei Tyeac = 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 erlduterten Ursachen fir eine Differenzlebensdauer scheinen daher eng mit der
Anwesenheit von Wasserstoff verknUpft zu sein.

Im folgenden Abschnitt wird auf die Zeitentwicklung der Lebensdauer der solarzellenahnli-
chen Proben bei erhdhten 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 solarzellendhnlichen Pro-
ben wiederholt. Als zusatzlicher 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 7 haben, wird fir die Darstellung die auf 7y normierte relative effektive Lebensdauer
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Tanai / To verwendet. Die Durchschnittswerte von 1o kdnnen aus Abbildung 4.17 entnommen
werden.

In Abbildung 4.18 (a) zeigt sich keine erkennbare Dynamik fur die bei Tpeax = 600°C gefeuerte
Probe wahrend des ITPs bei 220°C. Die Lebensdauer andert sich unmerklich und nimmt fur
lange Zeitraume ab. Fir die bei Tpeak = 720°C gefeuerte Probe zeigt sich ein dhnliches Bild mit
einem leichten Anstieg von Tan.ai im Langzeitbereich. Lediglich die bei Tpea = 800°C und 870°C
gefeuerten Proben zeigen eine deutliche Variation der Lebensdauer. Die Zeitentwicklung zeigt
Ahnlichkeiten 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-
schlieBende Verbesserung auf die Ausgangslebensdauer zurlick unterhalb knapp einer Stun-
de. Die Zeitkonstanten scheinen nicht von der Feuertemperatur abzuhangen, da die Dynamik
der beiden heill gefeuerten Proben vergleichbar ist. Jedoch scheint die Auspragung der Dy-
namik von der Feuertemperatur beeinflusst zu sein. Wahrend kalter gefeuerte Proben keine
erkennbare Variation zeigen, nimmt die Amplitude mit zunehmender Feuertemperatur zu. Im
Langzeitbereich scheinen die Lebensdauer der solarzellenahnlichen Proben auf etwa 1,415
beschrankt zu sein und nicht die Uber zweifache Verbesserung der Lebensdauerproben ohne
Emitter zu zeigen. Ursache ist vermutlich die durch die Anwesenheit des Emitters bedingte
Limitierung durch die Oberflache. In Abbildung 4.18 (b) ist die Zeitentwicklung wadhrend des
ITPs bei 310°C gezeigt. Ahnlich wie bei den Lebensdauerproben ohne Emitter ist bei 310°C
kein erstes Minimum zu erkennen. Die bei Tpeax = 600°C gefeuerte Probe zeigt keine Dynamik,
sondern einen leichten Zerfall der Lebensdauer, was bereits bei 220°C zu erkennen war.

(a) (b)
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Abbildung 4.18: Zeitentwicklung der relativen effektiven Lebensdauer ay..i / T bei (a) 220°C und (b) 310°C unter
zwei Sonnen Beleuchtung von bei verschiedenen Maximaltemperaturen gefeuerten mc-Si Proben mit Emitter.
Kalter gefeuerte Proben weisen eine geringere Dynamik als heiRer gefeuerte Proben auf.
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Auch hier scheint die Amplitude der Dynamik an die Feuertemperatur gekoppelt zu sein. Eine
Verbesserung Uber 1,415 scheint auch bei 310°C aus den bereits genannten Grinden nicht
moglich zu sein. Da nach Wilking et al. bei Feuertemperaturen um 600°C keine signifikante
Freisetzung von H aus der SiN,:H-Schicht stattfindet [108], |ldsst dies den Schluss zu, dass das
Auftreten einer Dynamik an die Anwesenheit von Wasserstoff in Silizium gekoppelt ist. Eine
weitere Moglichkeit kdnnte darin bestehen, dass lebensdauerschadliche Defekte durch zu
kaltes Feuern nicht aktiviert werden. Das Auftreten einer Dynamik wahrend des ITPs scheint
eng mit der im vorherigen Abschnitt diskutierten Differenzlebensdauer AT = 15 - 75 verknlpft
zu sein. Auch dort wurde Wasserstoff als Ursache vermutet.

Die Struktur der solarzellenahnlichen Proben erlaubt durch die Anwesenheit eines Emitters
die Bestimmung der Sattigungsstromdichte j;, womit gemafR Gleichung (2.17) auf die Volu-
menlebensdauer 7, geschlossen werden kann. Fir die Parametrisierung und die Berechnung
von 1, wird auf das Modell von Kimmerle et al. [236] zurickgegriffen. Dabei wird jo im Bereich
hoher Injektion bestimmt und damit, zusammen mit der berechenbaren Auger-Lebensdauer,
die Volumenlebensdauer extrapoliert.

Wegen der geringen Ausgangslebensdauer o der bei Tyeak = 600°C gefeuerten Proben, wird
kein ausreichend hohes Injektionsniveau bei der QSSPC-Messung erreicht. Daher ist die Be-
stimmung von jo fur diese Proben nicht moglich.

Fir die jeweils heiRer gefeuerten Proben ist die Anwendung des Modells jedoch moglich und
die daraus berechnete Zeitentwicklung von 7, wahrend des ITP bei 220°C und 310°C ist in
Abbildung 4.19 dargestellt. Das erste Minimum, welches bei den heilSer gefeuerten Proben in
Abbildung 4.19 (a) zu erkennen ist, ist vergleichbar mit dem Minimum, was schon bei den
Lebensdauerproben ohne Emitter beobachtet wurde.
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Abbildung 4.19: Zeitentwicklung der Volumenlebensdauer 7, 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 jo 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 Oberflache hervorgerufen zu sein. Nach Durchschreiten des Minimums
erfolgt ein stetiger Anstieg von 1, bis in den Bereich von (1,8 - 3,1)- 5. Die Volumenlebens-
dauer der bei Tyeak = 730°C gefeuerten Proben zeigt bei beiden Temperaturen des ITPs keine
ausgepragte Dynamik, was auf das Fehlen einer ausreichenden Menge Wasserstoffs im Volu-
men zurlckzufihren sein kann. Die in Abbildung 4.19 (b) gezeigte Zeitentwicklung wahrend
des ITPs bei 310°C ist durch eine stetige Verbesserung von 1, bis in den Bereich hin zu 3,11y
bestimmt und dhnelt der Verbesserung der Lebensdauerproben ohne Emitter. Hier scheint
die Verbesserung ebenfalls durch das Volumen und nicht durch die Oberflache bedingt zu
sein. Der finale Abfall, welcher bei den Lebensdauerproben wahrend des ITPs bei 310°C be-
reits nach etwa einer Stunde zu beobachten ist, zeigt sich nicht in 7,. Das kdnnte ein Hinweis
darauf sein, dass der finale Abfall durch eine Degradation der Oberflache bedingt ist.

Mit den Erkenntnissen dieses und der vorangegangenen Abschnitte soll im Folgenden ein
Modell hergeleitet werden, mit dem die Zeitentwicklung erklart 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 erklart. Die Grundlage fur dieses Modell bildet die Annah-
me, dass atomarer Wasserstoff und dessen Ladungszustand in Silizium fir die Defektpassivie-
rung eine elementare Rolle einnehmen. Bereits an dieser Stelle sei gesagt, dass das Modell
keinesfalls vollstandig ist und weitere Untersuchungen notig sind, um die verschiedenen As-
pekte zu bestatigen oder zu widerlegen. Die Variation der Lebensdauer wird sowohl der An-
derung der Volumenlebensdauer, als auch der Anderung der Passivierqualitidt der Oberfliche
zugeschrieben. Dies wird anhand von unterstliitzenden 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-
knipft. Verdnderungen im Langzeitbereich scheinen durch Anderungen der Passivierqualitat
der Oberflache hervorgerufen zu sein.

4.6.1 Bisherige Beobachtungen

In Abbildung 4.20 ist stellvertretend die Zeitentwicklung von 7 einer Probe gezeigt, welche
einem ITP bei 190°C unter zwei Sonnen Beleuchtung unterzogen wird. Bei dieser Temperatur
werden verschiedene Ereignisse beobachtet, die mit romischen 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) fihrt. Die durch die Regeneration des Volumens an-
steigende effektive Lebensdauer wird durch eine Degradation der Passivierqualitat der Ober-
flache limitiert, wodurch ein erstes lokales Maximum (Il) entsteht.
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Abbildung 4.20: Zeitentwicklung von 7.+ einer mc-Si
Probe bei 190°C unter zwei Sonnen Beleuchtung, bei-
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renden Oberflache. Das zweite Minimum (l1) entsteht
durch die Regeneration der Oberflache bis schlielich

Volumenregeneration

bei (IV) ein finaler exponentieller Abfall einsetzt.
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Die Degradation der Oberflache verlauft deutlich langsamer, als die des Volumens und macht

sich daher erst im Langzeitbereich bemerkbar. Am zweiten lokalen Minimum (l11) Gberwiegt

die Regeneration der Oberflache und die effektive Lebensdauer steigt bis zu dem zweiten

Maximum (IV) an. Darauf folgt ein finaler Abfall, der wahrscheinlich wieder der Oberflache

zugeschrieben werden kann. Bisher wurde keine weitere Abweichung vom finalen Abfall beo-

bachtet, was auf eine irreversible Degradation des Probensystems schlieRen |&sst.

Weitere Beobachtungen aus vorangegangenen Abschnitten werden der Ubersichtlichkeit we-

gen hier zusammengefasst:

Das Minimum (I) wird nur bei beleuchteten Proben beobachtet und ist mit zuneh-
mend starker Beleuchtung ausgepréagter.

Unabhéangig von der Beleuchtung ist das Auftreten des Minimums (l) abhangig von der
Feuertemperatur. Nur gentgend heild gefeuerte Proben zeigen eine Degradation, die
umso ausgepragter ist, je heiller die Probe gefeuert wurde. Ob die Maximaltempera-
tur oder die Abkihlrate entscheidend ist, ist auf Grundlage der Daten nicht zu klaren.
Die Geschwindigkeit der Degradation und Regeneration des Volumens wahrend des
ITP ist sowohl temperatur- als auch injektionsabhangig.

Bei Temperaturen grofer als etwa 280°C wird kein Minimum (I) mehr beobachtet.

Das Minimum (Ill) tritt unabhangig von der Beleuchtungsstarke auf.

Die Geschwindigkeit der Degradation und Regeneration der Oberflaiche wahrend des
ITP scheint nur von der Temperatur abhangig zu sein.

Der finale Abfall (IV) scheint durch eine irreversible Degradation der Oberflachenpas-
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 V. bei erhéhten Temperaturen [240-242]. Die Grinde fir
LID bei mc-Si PERC Solarzellen sind bisher ungeklart und kénnten auf den gleichen Ursachen
beruhen, welche fir die Degradation der mc-Si Wafer verantwortlich sind, die in dieser Arbeit
untersucht werden. Die Bildung des BO-Komplexes oder die Auflésung von Eisen-Bor Paaren
kann aber als alleinige Ursache ausgeschlossen werden [240-242].

Fertig et al. machen eine Wechselwirkung zwischen der rlckseitigen Passivierung der PERC
Solarzelle und dem Wafervolumen fur 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 erhohten Temperaturen und Beleuchtung ein
dhnliches Verhalten der Lebensdauer. Als Ursache werden sogenannte Nanometallprazipitate
in Betracht gezogen, welche sich wahrend eines Feuerschrittes ausreichend hoher Tempera-
turen auflosen. Die Komplexbildung und -auflésung mit anderen nicht-metallischen Verunrei-
nigungen, wie O;, C;, N, oder H und die Diffusion der Metallatome an die Waferoberflache
fihren 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 Storstelle in der Bandlicke
gesehen [244]. Als weitere Ursache vermuten sie die Konfigurationsdnderung eines punktde-
fektartigen Komplexes, der eine schnell diffundierende Verunreinigung (z.B. Kupfer) enthalt.

Um herauszufinden, ob die beobachtete erste Degradation dem Volumen oder der Oberfla-
che zugeschrieben werden kann, wird bei einer degradierten Probe im Minimum (I) die
SiN,: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 Teg wird in
situ bei 90°C durchgefiihrt und ist in Abbildung 4.21 (a) gezeigt. An bestimmten Punkten wird
die Lebensdauermessung bei Raumtemperatur wiederholt, wobei die Werte aus bereits ge-
nannten Grinden 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 SiN,:H-Schicht wird in einer HF-Losung entfernt, die Probe in einer
Piranha-Losung gereinigt und anschliefend mittels einer Jod-Ethanol Losung nasschemisch
passiviert [245].
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Abbildung 4.21: (a) Zeitentwicklung von Tay..i einer Probe wéahrend des ITP bei 90°C und einer Sonne Beleuch-
tung. Die Lebensdauer wird in situ bei 90°C gemessen. Eine nasschemische Passivierung bestéatigt die Degradati-
on des Volumens. (b) Zeitentwicklung von 7ay und Tan..i einer Probe bei Raumtemperatur unter einer Sonne
Beleuchtung. Nach anfénglicher Verbesserung der Lebensdauer setzt eine Degradation ein, die nach 3 Monaten
Dunkellagerung weiterhin besteht.

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
Tt der Probe mit nasschemischer Passivierung zwar einen leicht hoheren Wert als mit
SiN,:H-Passivierung aufweist, jedoch wird der urspriingliche Wert 7y = 143 us nicht mehr er-
reicht. Dies lasst auf eine starke Degradation des Volumens und eine im Vergleich langsamere
Degradation der Oberflachenpassivierung schlieRen. Zuschlag et al. beobachten vergleichbare
Ergebnisse bei degradierten mc-Si Proben [246].

Die Vermutung, dass das erste Minimum hauptsachlich dem Volumen zugeschrieben werden
kann, wird von Sperber et al. durch Untersuchungen an B-dotiertem und gefeuertem FZ-Si
Wafern mit SiN,: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 7. einer Probe bei Raumtemperatur und
einer Sonne Beleuchtung gezeigt. NaturgemaR unterscheiden sich mit Ausnahme des ersten
Messpunktes 7ap und Tap.ei hier nicht voneinander. In den ersten Minuten ist eine Verbesse-
rung der Lebensdauer zu sehen, wofiir mégliche Griinde in Abschnitt 4.4.5 genannt wurden.
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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
bestatigt die Degradation. Fur eine Degradation der Proben wird offenbar keine erhdhte
Temperatur benotigt. Auch wenn eine Erhohung der Temperatur zu einer schnelleren Degra-
dation fihrt (siehe Abbildung 4.11), wird der in der Literatur teilweise gebrauchliche Begriff
LeTID hier nicht verwendet.

Denkbare Ursache fur die Degradation unter Beleuchtung kénnte die Umlagerung von H im
Silizium-Gitter sein:

Die energetisch glinstigste Lage fir H und H® 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 glinstigste Position im Si-Gitter fir H™ befindet sich jedoch bei der anti-
bindenen Position (anti bonding, AB) und der tedrahedralen interstitiellen Position (T4). Diese
Konfiguration gilt auch, wenn ein Silizium-Atom im Falle von p-Typ Silizium durch ein Bor
Atom ersetzt ist. Nach dem Feuern kuhlt die Probe im Dunkeln ab und Wasserstoff liegt
dominant in der postitiv geladenen Spezies H® vor (siehe Abbildung 4.9). Wahrend der
Abkihlung 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 erhéhten Temperatur ausgesetzt und nicht
beleuchtet, so dndert 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 Ladungsanderung konnte sich H™ aus der nun
instabilen BC Position I6sen und in die stabile AB bzw. T4 Position umlagern, was dann zu einer

Reduzierung der Lebensdauer fihrt.

Abbildung 4.22: Verschiedene stabile Positionen von
Wasserstoff im Silizium-Gitter: ,,Bond center” Position
(BC), Anti-Bindende Position (AB) und tedrahedrale
interstitielle Position (T4). H" und H° sind bei BC stabil,
H liegt stabil bei AB und Tq4, H, kann sich bei T4 bilden.
(Abbildung nach Pearton et al. (S.19 [247]).
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Ahnliche Beobachtungen einer Licht-induzierten Aktivierung von Phosphor-Wasserstoff-
Paaren in Silizium wurden von Seager et al. gemacht [248]. Theoretische Berechnungen dazu
wurden von Estreicher durchgefihrt 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)° zur gela-
denen Konfiguration (Si-H--P)" gedndert wird. Die Riickreaktion findet jedoch nicht spontan
statt, sondern bedarf einer Aktivierungsenergie, was mit einer langsamen Rickreaktionsrate
in Verbindung steht [248].

Bei zunehmend héheren 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 erklart werden. Die Anlagerung
zusatzlichen Wasserstoffs an den durch die Degradation entstandenen Defekt kénnte zu einer
Regeneration fithren. Der dafiir notwendige Uberschuss an H kénnte aus B-H Bindungen im
Volumen stammen, die sich bei erhdhten Temperaturen aufldsen kdnnen oder von an
Fehlstellen angelagerten H-Prazipitaten freigesetzt werden. Mdoglich ware auch ein
Nachstrémen von H aus der oberflachennahen Region.

Die Defektbildung und -auflésung kann durch folgende Gleichungen beschrieben
werden S.123 [249]:

(Si‘Si) strained +Sipg+ (Si'H) +H2 (Si'Si) strained‘l'2 (Si'H)
(Si-Si)straineq FH2(Si-H)+Sipg (4.9)
Si-H 2Sipg+H

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 lasst sich nach jedem Temperschritt bei 310°C wiederholen. Daraus ist
ersichtlich, dass es sich bei der zur Degradation filhrenden Ursache um einen metastabilen
Defekt handeln muss. Eine Umlagerung von H in die urspriingliche BC Position bei Temperatu-
ren um 310°C fUhrt zu einer vollstdndigen Erholung der Lebensdauer. Die durch Estreicher
postulierte Aktivierungsenergie fir die Rickreaktion kann durch die hohen Temperaturen
bereit gestellt werden [248].
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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 fihrende Defekt ist bei hoheren
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
anschlieBenden 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 fir 15 Stunden konnte der ur-
springliche Zustand vollstandig hergestellt werden, sprich das Signal reduzierte sich wieder
zum anfanglichen Wert. Dies konnte zyklisch wiederholt werden, wobei sich der Effekt nach
jedem Zyklus verkleinerte. Nach einer wiederholten H-Passivierung in einer Atmosphéare aus
monoatomarem Wasserstoff bei 350°C trat der Effekt wieder deutlich auf. Dies ldasst darauf
schlieRen, dass Wasserstoff aktiv an der Defektbildung beteiligt ist, die ebenfalls fir LID ver-
antwortlich sein kénnte.

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 kdnnten wie folgt beschrieben werden:

Uberschissiger Wasserstoff im Volumen lagert sich bei geschwachten Si-Si Verbindungen
oder bei strukturellen Kristalldefekten an und bildet einen zweiatomischen Komplex H,,, [251,
252]. Wahrend 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. Nachstromender Was-
serstoff aus den H,,, Komplexen kann bei erhohten Temperaturen wieder zu einer Erholung
der Lebensdauer fihren. 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 anfallig fur LID.

Die Lebensdauersteigerung und die Stabilitdt der Verbindungen ist in Abbildung 4.23 (a) illus-
triert. Nach einer Degradation bei 160°C, wird der urspringliche 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 fortwahrende Komplexbildung flhrt zu einer stetigen
Steigerung der Lebensdauer.

In Abbildung 4.23 (b) sind die Degradationsschritte der Probe anhand der relativen effektiven
Lebensdauer wahrend 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 abhangig 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 lauft die zweite
Degradation deutlich langsamer ab. Ein weiterer Wiederherstellungsschritt fihrt erneut zu
einer langsameren Degradation und so weiter. Das konnte an der bereits erwahnten Vermu-
tung liegen, dass wahrend der Temperschritte bei 310°C zunehmend mehr Wasserstoff aus
dem fir LID verantwortlichen Komplex entfernt wird und sich an LID-unempfindliche Verbin-
dungen anlagert. Wilking et al. machen ahnliche Beobachtungen fir die Regenerationsrate
des BO-Komplexes, die mit dem Wasserstoffgehalt in der Probe zunimmt [108].

Abbildung 4.24 (a) verdeutlicht mogliche Reaktionen mit der Beteiligung von Wasserstoff in
Si. Je nach Reaktionsbedingungen (Temperatur, Ladungstragerinjektion) kdnnen verschiedene
Reaktionen ablaufen: Aus den N-H und Si-H Bindungen der SiN,:H-Schicht kann H insbesonde-
re bei hohen Temperaturen freigesetzt werden und steht als freier Wasserstoff im Si-Volumen
zur Verfligung. Dieser kann sich an offene Si-Bindungen, sowohl der SiN,:H-Schicht als auch
des Si-Volumens, anlagern oder sich von diesen |6sen. Abhangig von der Temperatur und der
Ladungstragerinjektion kann sich der Ladungszustand des freien H dndern, sodass eine Umla-
gerung stattfindet, die zur Bildung oder Auflosung des H;n Komplexes flihrt. Ebenso ist die
Reaktion von H mit anderen Verunreinigungen X moglich, abhangig sowohl von der Ladung
von H, als auch der Ladung von X. Die LadungsUbergédnge einiger metallischer Verunreinigun-
gen in Si sind zusammen mit der Fermi-Energie der Elektronen bei verschiedener Beleuch-
tungsstarken in Abbildung 4.24 (b) gezeigt. Die Reaktion von H mit diesen Verunreinigungen
ist in Gleichung (4.10) detaillierter dargestellt:

kass
XHO 4RO 4 (e ht) = (XH)R O, (4.10)

diss
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Abbildung 4.24: (a) Diagramm der Wechselwirkung von freiem Wasserstoff in verschiedenen Verbindungen.
(b) Quasi-Fermi-Niveau (Bandmitte ist bei O eV) der Elektronen Gber der Temperatur bei verschiedenen Beleuch-
tungen. Eingezeichnet sind die Storstellenniveaus einiger Verunreinigungen und deren Ladungslbergange. Die
Energieniveaus der Storstellen sind aus [82] entnommen.

Die meisten Defekte und deren Komplexe mit Wasserstoff in p-Typ Si sind abhdngig von der
Fermi-Energie entweder positiv geladen oder neutral. Eine Reaktion mit H" ist daher aus zwei
Grinden unwahrscheinlicher: Einerseits stollen sich die Reaktionspartner aufgrund der glei-
chen Ladung ab und andererseits wird fir die Komplexbildung ein Elektron benotigt, sodass
die Reaktion wegen der Beteiligung eines dritten Teilchens langsamer ablauft.

H™ wird zwar nicht durch die coulombsche AbstoRung an der Reaktion mit einem Defekt be-
hindert, jedoch ware fur die Ladungserhaltung des (XH) Komplexes ein Loch als drittes Teil-
chen notwendig, was die Reaktion ebenfalls unwahrscheinlicher macht. H° wire ein idealer
Reaktionspartner, da er einerseits hoch reaktiv ist und andererseits die Ladung erhalten
bleibt. Aufgrund des negativ-U Charakters von Wasserstoff ist H® jedoch immer in unterge-
ordneter Konzentration in Si vorhanden. Dennoch kann H® durch Ladungstréagerinjektion im
gesamten Temperaturbereich deutlich erhéht werden (siehe Abbildung 4.4 und Abbil-
dung 4.9).

Dies dulSert sich im positiven Trend der Zeitentwicklung, der mit zunehmender Beleuchtungs-
starke und damit zunehmendem H° Anteil schneller abliuft. Durch Anderung der Konzentrati-
on des Reaktionspartners HY in Gleichung (4.10) verschiebt sich das Gleichgewicht zu Gunsten
der Passivierung. Da der Geschwindigkeitskoeffizient k,s; der Assoziationsreaktion ebenfalls
von der Temperatur abhangt, verlduft die Lebensdauersteigerung bei héheren Temperaturen
schneller, sofern der Geschwindigkeitskoeffizient kg;ss der Dissoziationsreaktion unterlegen
ist. Bei zu hohen Temperaturen kénnte die Dissoziationsreaktion Uberwiegen und (XH) Kom-
plexe kdnnten sich wieder auflésen. Bei genligend hohen Temperaturen oder bei langen Zeit-
dauern ist es wahrscheinlich, dass Wasserstoff aus dem System in die Umgebung freigesetzt
wird und nicht mehr fir die verschiedenen Reaktionen zur Verfligung steht.
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Die Maximaltemperatur des Feuerschritts scheint einen groRen Einfluss auf die
Zeitentwicklung der Lebensdauer zu haben, was in Abschnitt 4.5 diskutiert wurde. Zu
ahnlichen Ergebnissen kommen Sperber et al., welche den Einfluss der Feuertemperatur auf
FZ-Si Wafer betrachteten [253]. Das kann einerseits damit erklart werden, dass erst ab
genigend hohen Feuertemperaturen Wasserstoff in den Wafer gelangt und anderseits damit,
dass die fur die Degradation verantwortlichen Defekte erst bei hoheren Temperaturen
aktiviert werden oder entstehen. Die Abklhlrate nach dem Feuern nimmt mit
Maximaltemperatur zu. Eine erhéhte AbkUhlrate kdnnte daher ebenfalls mit dem LID-Effekt in
Verbindung stehen. Denkbar ware, dass Reaktionen durch die schnelle Abkihlung
»eingefroren” werden und die Probe daher in einem Nicht-Gleichgewichtszustand ist. Unter
Beleuchtung kénnte die Probe dann einem Gleichgewicht zustreben.

Seit langerem 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 zunachst keine Aussagen Uber die mikroskopischen Ursachen
beziglich der Bildung und Umformung des BO-Komplexes.

Die Beobachtungen in dieser Arbeit weisen auf ein ahnliches Verhalten von mc-Si hin: Eine
Regeneration im Anschluss an eine Degradation bei konstanten Behandlungsbedingungen
lassen auf einen rekombinationsarmen dritten Zustand schlieRen. Ein System bestehend aus
lediglich zwei Zustanden wirde 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 Zustanden beschrieben werden. Analog zum
3-Zustands-Modell von Herguth et al. ist in Abbildung 4.25 ein Modell flr die hier beobachte-
ten Effekte gezeigt.

Zustand A Zustand D

geringe Rekombination rekombinationsaktiv

Degradation I Annealing 4
Y

Zustand B o
L H-Passivierung Depassivierung
starke Rekombination

Regeneration lT Redegradation

Zustand C Zustand E
geringe Rekombination wenig Rekombination

Abbildung 4.25: Schema eines moglichen Modells zur Beschreibung der in dieser Arbeit beobachteten Effekte.
Die fur die Rekombination verantwortlichen Defekte werden fir die verschiedenen Zustédnde 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 Zustdnde des Volumens und bezieht Anderungen der
Oberflache nicht mit ein. Nach dem Feuern sind hauptsachlich die Zustande A und D besetzt.
Der Zustand A ist mit dem fir LID verantwortlichen Defekt verknUpft und durch eine geringe
Rekombination ausgezeichnet. Der Zustand D weist eine nicht zu vernachlassigende
Rekombination auf und beinhaltet Defekte, die teilweise mit Wasserstoff im Sinne der
Reaktion (4.10) passiviert sind. Unter Beleuchtung bzw. Ladungstragerinjektion (bei erhohten
Temperaturen) degradieren Defekte vom Zustand A in den Zustand B und sind stark
rekombinationsaktiv, was zu einer Reduzierung der Lebensdauer fihrt. Im weiteren Verlauf
der Behandlung regeneriert die Probe und die Defekte gehen aus dem Zustand B in den
Zustand C Uber, 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 Uber. Insbesondere bei hoheren Temperaturen lduft die Reaktion von D — E
vermehrt ab.

Der Zustand C scheint jedoch bei héheren Temperaturen nicht stabil zu sein, sodass eine
Rickreaktion C = B = A stattfindet. Dies duRert 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 Zustidnde und der nach einer gewissen Zeit erreichte
Gleichgewichtszustand hangen von den dulleren Bedingungen (Temperatur, Beleuchtung)
und den Reaktionsgeschwindigkeiten der verschiedenen Reaktionen ab. Diese wiederum
kébnnen vom verwendeten mc-Si Material, von dessen Vorbehandlung und von dessen
Vorgeschichte abhangen. Die gemessene Lebensdauer 7 ergibt sich dann aus der fur die
Zustande charakteristischen Lebensdauer und deren Besetzung.

4.6.3 Oberflachendegradation

Verdnderungen im Langzeitverhalten, welche zu einem Minimum (lll) fGhren, sind nach
Sperber et al. auf eine Verdnderung der chemischen Passivierqualitdt der SiN,:H-Schicht zu-
rickzuflhren [225]. Dies konnte an SiN,: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 (l11) befindlichen Probe flihrte zu einer fast vollstdndigen Erholung
der effektiven Lebensdauer, was auf eine Degradation der Oberflachenpassivierung hin-
weist [253].

Als mogliche Ursache ist eine Ansammlung von H an der SiN,:H/Si Grenzflache denkbar, wel-
cher die Grenzflachenzustandsdichte erhdht und zu einer Erhéhung von S fihrt:
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Durch das Feuern freigesetzter und sich in der SiN,:H-Schicht befindlicher Wasserstoff kann
bei moderaten Temperaturen zur SiN,:H/Si Grenzflache diffundieren. Zudem kann weiterer
Wasserstoff aus den N-H und Si-H Bindungen der SiN,:H-Schicht freigesetzt werden [105]
(siehe Abbildung 4.26) und ebenfalls zur Grenzflache diffundieren.

An der Grenzflache kann die diinne native SiO,-Schicht zwischen der SiN,:H-Schicht und dem
Silizium-Volumen als Wasserstoff-Falle dienen. Zusatzlich kann der durch die PECVD SiN,:H
Abscheidung entstandene Oberflachenschaden selbst als Wasserstoff-Falle dienen [256]. Die
Eindiffusion in das Si-Volumen aus der Grenzflache 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 Grenzflache. Wenn die H-Quellen im Verlauf des Temperns
erschopfen, kann die Eindiffusion in das Si-Volumen aus der Grenzflache Uberwiegen. Die H-
Konzentration und damit die Grenzflachenzustandsdichte wird reduziert und die chemische
Passivierqualitat nimmt zu.

Mit dem in Abschnitt 4.5.1 eingefliihrten Modell zur Berechnung der IR-Absorption der N-H
Bindung als Mal} fir die Wasserstoff-Freisetzung der SiN,: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 fir 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) = Agexp(—k(T) - t), (4.11)

Wobei 4, 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 (ber der Zeit und
bei verschiedenen Temperaturen des ITPs gezeigt.

1min 1h 1d 1w
or *-. o Y or f. | Abbildung 4.26: Berechnete relative IR-Absorption der
1,0 7 N-H Bindung in der SiN,:H-Schicht auf Grundlage der
Daten von Maeda et al. [105]. Die Anderung der Ab-
T 08 Toiatee 4 s sorption dient als MaR fur die Freisetzung von H aus
z . A ) )
= ——130°C v der SiN,:H-Schicht.
S 06F ——20c (MR
g 310°C 4 H
3 04F ——100°C Y @
< Y %
g oot % .
7 Yv ‘-‘

0,0 } SiN -Schicht N
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Die Berechnung zeigen, dass selbst bei niedrigeren Temperaturen Wasserstoff aus der SiN,:H-
Schicht freigesetzt werden kann. Zu erwahnen ist, dass der freigesetzte Wasserstoff nicht
zwangslaufig ins Si-Volumen diffundiert, sondern viel wahrscheinlicher in die Umgebung frei-
gesetzt wird [257].

Die Freisetzung von Wasserstoff und die in der SiN,:H-Schicht wahrend des Temperns statt-
findenden Netzwerkreaktionen fihren zu einer chemischen Verdanderung der Passivierschicht.
Bei langen Temperdauern kénnen die irreversible Reaktion Si-H + Si-H — Si-Si + H, und die
ungesattigten N-Bindungen zu einer Degradation der Passivierqualitat flihren [99]. Neben
moglichen Volumendegradationen im Langzeitbereich, kdnnte dies eine weitere Ursache fir
den finalen Abfall (IV) der Lebensdauer sein.

Flr eine dauerhafte fortschrittliche Wasserstoffpassivierung sollte daher ein Prozessfenster
aus Temperatur und Zeit gewahlt 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 flr
reale Solarzellen aus DCS-Silizium eingesetzt werden. Die deutliche Variation der Lebensdauer
wahrend des ITPs sollte sich in den Solarzellenparametern widerspiegeln.

Fir die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung werden Solarzellen aus DCS-Wafern verwen-
det, die mit einem Standard-Industriesolarzellenprozess gefertigt wurden und eine vollflachi-
ge Al-BSF Rickseite aufweisen. Diese besitzen den Vorteil, dass nach dem Kontaktfeuern kein
weiterer Temperschritt folgt, der das Si-Volumen beeinflussen konnte. Bei dem in dieser Ar-
beit vorgestellten Labor-Solarzellenprozess (siehe Abschnitt 3.2) werden die Solarzellen nach
dem Feuern weiteren Prozessen bei erhohter Temperatur (Photolithographie, Kontaktsintern)
ausgesetzt, sodass sich die Wafer in einem anderen Zustand befinden.

In Abbildung 4.27 ist die ortsaufgeloste Darstellung von Legr eines 19 x 19 mm? grof3en Aus-
schnitts einer DCS-Solarzelle gezeigt. Dabei ist in (a) Legr im Ausgangszustand nach dem Feu-
ern und in (b) Legs nach einem ITP bei 220°C und zwei Sonnen fur drei Stunden dargestellt. Die
Werte fUr Legr werden mit Hilfe des Modells von Basore aus den IQE Werten der LBIC-
Messung bestimmt [128]. Die Leg-Werte des mit dem weillen Pfeil angedeuteten Bereichs,
verbessern sich nach dem ITP um etwa das 1,4 fache. Ahnliche 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 um die Leg-Werte beider Darstellungen in
einem Histogramm zusammengefasst. Deutlich ist eine Verschiebung zu hoéheren Werten
bedingt durch die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung zu erkennen. Der Lgg-Wert am
Maximum der Verteilung verbessert sich von 215 um auf 235 um. Dies duRert sich ebenfalls in

> Die DCS-Solarzellen wurden freundlicherweise vom International Solar Energy Research Center Konstanz zur
Verfligung gestellt.
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einer deutlichen Zunahme des Wirkungsgrades. Abbildung 4.27 (d) zeigt die Zeitentwicklung
des Wirkungsgrades wahrend 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 fihrt die Behandlung

bei 220°C zu einer Steigerung von etwa 0,35%;ps.

(b) nach ITP: Legr = 235 um, 1 = 14,61%

L] L] L] L] 14,8 il *1 N * b | t *
ol Nach ITP far 3h . 2 Sonnen
' 220°C, 2 Sonnen " N, "
14,6 \* \ 1
_15¢ 1 —
= ~ 14,4 " \ 1
= £ -/ \_ 220°C
e 10f T N "
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Abbildung 4.27: Ortsaufgeloste Darstellung von Leg berechnet aus einer LBIC-Messung mit einer Schrittweite von
50 um an einer DCS-Solarzelle (a) nach dem Feuern und (b) nach einem ITP bei 220°C und 2 Sonnen fiir 3 h.
(c) Histogramm der beiden L.s-Darstellungen mit einer KlassengroRe von 10 um. (d) Zeitentwicklung des Wir-
kungsgrad der DCS-Solarzelle wahrend 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 jg. zurtckzufihren ist. Hier scheint entweder die Oberflache 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%aps, der sich im weiteren Verlauf auf fast 0,7%,ps ausbaut. Im Schnitt konnte an verschie-
denen DCS-Solarzellen durch die fortschrittliche Wasserstoffpassivierung eine Wirkungsgrads-
teigerung von etwa An = (0,48+0,19)%,ps erreicht werden.

Da DCS-Wafer eine im Vergleich zu Standard-mc-Si relativ schlechte Materialqualitat besitzen,
wird die effektive Lebensdauer hauptsachlich von der Volumenlebensdauer und kaum von
der Oberflachenpassivierung limitiert. Eine Verbesserung der Volumenlebensdauer kann sich
daher deutlich im Wirkungsgrad der Solarzelle widerspiegeln. Wird andererseits die effektive
Lebensdauer mafgeblich von Seg limitiert, hat eine Verbesserung von 7, nur einen geringen
Einfluss auf n. Dies ist in den meisten Fallen 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 Uber das Aus-
gangsniveau hinaus erreicht werden [242]. Durch einen geeigneten zusatzlichen 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 Ladungstragerinjektion

Aus dem vorangegangenen Kapitel wurde klar, dass Ladungstragerinjektion 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
Ladungstragerinjektion vorgestellt werden, welche ebenfalls einen Einfluss auf die Diffusion
zeigt. Zundchst werden bisherige Ergebnisse aus der Literatur zusammengefasst und in die
Grundlagen zur Diffusion eingefthrt. AnschlieRend wird eine Methode zur Einbringung von H
in Si vorgestellt und das Experiment zur Erstellung von Wasserstoffdiffusionsprofilen erlau-
tert. Die Untersuchung der Diffusionsprofile erfolgt mit der elektrochemischen Kapazitats-
Spannungs Messung (ECV) [114] und fur die Berechnung der zugehorigen 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. Fir die Berechnung
und Simulation der Defektbildung unter Beteiligung von Wasserstoff konnen die folgenden
Betrachtungen als Anhaltspunkt dienen. Die ersten experimentellen Daten zur Diffusivitat und
Loslichkeit von H in Si wurden von van Wieringen und Warmoltz erhoben [260]. Sie unter-
suchten die Permeation von H, He und Ne durch dinnwandige Silizium-Zylinder im Tempera-
turbereich von etwa 960 bis 1200°C. Die dabei gefundene Abhangigkeit des Diffusionskoeffi-
zienten Dy von der Temperatur ist fir H durch folgende Gleichung gegeben:

—-0,48 eV) (cm? s1). (5.1)

Dy = 9,67 - 10‘3exp< T
B

Dabei wurde angenommen, dass diese Beziehung bis zu tiefen Temperaturen gultig ist. In
Abbildung 5.1 ist der Diffusionskoeffizient von H in Abhangigkeit der Temperatur, wie in Glei-
chung (5.1) gegeben, als durchgezogene Linie gezeigt. Die Ergebnisse zahlreicher weiterer
Experimente zu Dy sind ebenfalls in Abbildung 5.1 zusammengefasst. Die grol3e Varianz von
Dy bei einer Temperatur lasst darauf schliefRen, dass mehrere Mechanismen an der Diffusion
beteiligt sind und die Diffusion von der Materialqualitdt beeinflusst wird. Insbesondere fir
dotiertes oder defektreiches Silizium ergeben sich um zwei bis sechs GroRenordnungen klei-
nere Werte von Dy 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]. Zusatzlich sind die in dieser
Arbeit bestimmten Werte flr 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 Komplexitdt auf. Neben
der atomaren und molekularen Form besteht auch die Moglichkeit zur Bindung an Defekten
und Verunreinigungen. Zudem kann Wasserstoff in Silizium, abhangig von Dotierung und La-
dungstragerinjektion, verschiedene Ladungszustdnde annehmen (siehe Abschnitt 4.2). Die
Abhédngigkeit von Defekt- und Verunreinigungskonzentration sowie der Bindungswahrschein-
lichkeit und der Konzentration von Wasserstoff selbst fihrt zu einem effektiven Diffusionsko-
effizienten. Neben der freien und Storstellen-limitierten Diffusion wird die Boltzmann-Matano
Analyse erldutert, die eine Berechnung der effektiven Diffusionskoeffizienten verschiedener
experimenteller Wasserstofftiefenprofile zuldsst.
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5.2.1 Freie Diffusion von Wasserstoff

Die freie Diffusion eines Stoffes, im Speziellen Wasserstoff, ldsst sich mit dem ersten
Fick’schen Gesetz beschreiben [263, 264]. Das erste Fick’sche Gesetz ist gegeben durch:

Jju = —Dy grad cy, (5.2)

und besagt, dass die Teilchenstromdichte jy dem Gradienten der Teilchen-Konzentration cy
entgegen gerichtet ist und mit dem Diffusionskoeffizient Dy skaliert.

Sieht man im betrachteten Substratvolumen von Quellen und Senken ab, dann ist die zeitliche
Anderung der Konzentration gleich der Anderung der Stromdichte und es gilt die Kontinui-
tatsgleichung

d

—cy = —div jy. (5.3)
9t o Ju

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 fir die Diffusion darstellt:

%CH = div(Dy grad cy). (5.4)

Eine Losung der Diffusionsgleichung fir die Konzentration von Wasserstoff ist durch die kom-
plementdre Fehlerfunktion erfc gegeben [265]. Daflr sind die Randbedingungen eines an-
fangs wasserstofffreien Substratvolumens mit einer konstanten Wasserstoffoberflachenkon-
zentration ¢, (unerschopfliche Quelle) und einem konstanten Diffusionskoeffizient ange-
nommen. Ohne Beschrankung der Allgemeinheit werden im Folgenden eindimensionale Glei-
chungen beschrieben, da die Messungen in dieser Arbeit nur eindimensionale Betrachtungen

zulassen:

X
cy(x, t) = cyerfc , Chlx=0t20 = Co und cylysg¢=0 = 0. .
0 2\/D_Ht x=0,t20 0 x>0,t=0 (5.5)

Wahrend SIMS-Messungen des Wasserstofftiefenprofils an hydrogenisierten, weitgehend
defektfreien Cz-Si und FZ-Si Proben durch die Losung der Diffusionsgleichung nachgebildet
werden konnen [95], gilt dieses funktionelle Verhalten der Konzentration insbesondere fir
defektreiche mc-Si oder hochdotierte Silizium-Proben nicht. Eine Vielfalt an Verunreinigungen
und Defekten in diesen Materialien konnen die Diffusion entscheidend beeinflussen.
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5.2.2 Storstellen limitierte Diffusion und Deaktivierung von Bor

Wasserstoff kann sich an Storstellen, Verunreinigungen und Defekte binden und von diesen
unter bestimmten Bedingungen wieder |6sen, wodurch dessen Diffusion im Vergleich zur
Fick’schen Diffusion behindert wird. Der Einfang des Wasserstoffs durch Storstellen wird da-
her auch Trapping (engl. trap fir Falle) genannt und ist — abhangig von der Defektkonzentra-
tion — der limitierende Faktor fir die Diffusion. Substitutionelle Akzeptoren und Donatoren in
kristallinem Silizium sind ebenfalls Storstellen, an die sich Wasserstoff anlagern kann und wel-
che damit reversibel elektrisch deaktiviert werden [96, 266, 267]. Werden die Storstellen im
Folgenden mit T bezeichnet, so kann die Wasserstoff-Storstellen Komplexbildung durch die
chemische Gleichgewichtsreaktion analog zu Gleichung (4.10) mit
k
H+T ? HT (5.6)

beschrieben werden [95]. Der Geschwindigkeitskoeffizient k der Assoziationsreaktion ist ab-
hangig vom Wirkungsquerschnitt der entsprechenden Reaktion. Da der gebildete HT Komplex
als immobil betrachtet wird, kann ein gefangenes H Atom nicht mehr weiter diffundieren. Das
Auflosen des Komplexes bedarf einer Aktivierungsenergie, weshalb der Dissoziationskoeffi-
zient k' von der Temperatur und der Bindungsenergie des Komplexes abhangt. Wird hier und
im Folgenden die Auflésung des Komplexes als vernachlassigbar betrachtet, so kann die Reak-
tion mit folgender Differentialgleichung beschrieben werden:

J
Z 01 = div(Dy grad cy) — kcycr. (5.7)

Eine analytische Losung dieser Gleichung ist, insbesondere im Hinblick auf die Konzentrati-
onsanderung der unabgesattigten Storstellen wahrend des Diffusionsvorganges, nicht gege-

ben. Im quasi-statischen Fall (% [H] = 0) lasst sich eine Losung durch einen exponentiellen
Ansatz finden, der allerdings zeitabhangig ist [95]. Im Gleichgewicht, wenn alle Traps durch H
abgesattigt sind (% [HT] = 0), unterliegt die Diffusion wieder der Fick’schen GesetzmaRig-
keit.

Die storstellenlimitierte Diffusion kann anhand Abbildung 5.2 veranschaulicht werden. Dort ist
das eindimensionale Schema der Potentialenergie eines diffundierenden H Atoms in der Nahe
eines Defektes (Bor-Atom) gezeigt. Fir die Migration im defektfreien Si-Gitter wird die Akti-
vierungsenergie Ey benotigt. Bindet sich H an einen Defekt, so muss die Bindungsenergie Ep
aufgebracht werden, um H von dem Defekt zu I6sen und eine weitere Migration zu ermogli-
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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Abbildung 5.2: Eindimensionales Schema der Po-

tentialenergie fur interstitielles H in der Nahe eines

Defektes (Bor). Eg ist die Bindungsenergie des B-H
Komplexes, Ey ist die Migrationsenergie im undo-
tierten Si-Gitter (Abbildung nach [268]).

Da die Bindungsenergie Eg > E); bei einem Defekt grofer ist als die Migrationsenergie, fihrt
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):

k
H*+B~ — (BH)". (5.8)
kl

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 spater 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 @ im Wafer kdnnen Krafte auf
geladene Teilchen einwirken, die die Diffusion beeinflussen. Mathematisch wird dies durch
einen konzentrationsabhéngigen Kraft-Term [H]Fu beschrieben, welcher der Diffusionsglei-
chung (5.4) hinzugefiigt wird. Dabei ist F = —Z|e|V® die Kraft, welche auf ein Teilchen mit

der Ladung Z einwirkt und p = kD—T dessen Mobilitat.
B

Wie bereits in Abschnitt 4.6.2 beschrieben, nimmt Wasserstoff abhangig von dessen Ladung
verschiedene stabile Positionen im Si-Gitter an. Der Diffusionspfad durch das Si-Gitter und die
entsprechenden Aktivierungsenergien konnen daher von der Ladung von H abhdngen. Van de
Walle et al. und Chang et al. geben fiir H" den Pfad tber die BC-BC Position als die Diffusion
mit der niedrigsten Aktivierungsenergie an. Fir H wird als energetisch glinstigster Pfad die
Diffusion von der AB zur AB Position Uber die T4 Position angegeben [252, 269]. In p-Typ Si
kann sich H" durch Coulombsche Anziehung geméalk Gleichung (5.6) an den negativ geladenen
Akzeptor binden. Fir H ist die Wahrscheinlichkeit der Molekllbildung bei der T4 Position sig-
nifikant erhoht, was die Diffusion stark beeintrachtigt, da H, im Vergleich zu H als relativ im-
mobil gilt [95].
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In der Literatur finden sich verschiedene Diffusionskoeffizienten fir Wasserstoff in Silizium in
Abhangigkeit des Ladungszustandes. Von Ritzk et al. wird fir die Mobilitat der verschiedenen
H-Spezies in FZ-Si die Reihenfolge HO<H < H* angegeben [212]. Mathiot et al. finden jedoch
einen kleineren Diffusionskoeffizienten fir H* als fur H® oder H [270]. Herring et al. sehen
eine groRere Mobilitat fur H® als fiir 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 fir H und H vergleichbarist [271].

5.2.4 Methode zur Bestimmung der Diffusionskoeffizienten

Die vorhergehenden Abschnitte haben gezeigt, dass die formale Modellierung der Wasser-
stoffdiffusion nur in speziellen Fallen moglich ist. Der Bewegungsvorgang eines Wasserstoff-
atoms ist eine Mischung aus freier und Storstellen-limitierter Diffusion. Besonders in defekt-
reichem Material kann der Diffusionskoeffizient nicht mit einer einfachen Temperaturabhan-
gigkeit wie in Gleichung (5.1) beschrieben werden, da eine Abhangigkeit sowohl von der
elektrisch aktiven Dotierung, die sich wahrend der Diffusion dndert, als auch vom Ladungszu-
stand des Wasserstoffatoms besteht. Mit Hilfe der BMA kann jedoch fiir verschiedene expe-
rimentelle Diffusionsprofile c(x) ein effektiver Diffusionskoeffizient bestimmt werden [259].

Ist der Diffusionskoeffizient eines Teilchens nur von dessen Konzentration abhangig, so kann
die Diffusionsgleichung (5.4) umgeformt und der konzentrationsabhangige Diffusionskoeffi-
zient D(c) bestimmt werden [272]. Der Diffusionskoeffizient bei einer bestimmten Konzen-
tration ¢* entspricht der inversen Funktion x(c) des Konzentrationsprofils, welche von der
Konzentration im Substrat ¢, bis zur Konzentration c¢* integriert wird, multipliziert mit ihrer

negativen Ableitung an der Stelle ¢* und geteilt durch die zweifache Diffusionsdauer t [259]:

1 /dx
Deg(c™) = — T (&)

c*
J xdc. (5.9)
c=c* J¢,

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 Ladungstragerinjektion

Um das Verhalten von H in Si zu studieren wurden in der Literatur viele Untersuchungen vor-
genommen [95, 97, 249]. Die grolRe 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 fir die angewendeten Modelle
zurlckzufuhren.

Der Einfluss von Ladungstragerinjektion auf die Diffusion von H in Si durch Beleuchtung ist
weniger gut untersucht. Santos et al. berichten von einer lichtinduzierten Verbesserung der
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Mobilitdt 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 Ladungstragerinjektion durch Beleuchtung diffundiert wurden.
Der effektive Diffusionskoeffizient wird durch ein geeignetes Modell extrahiert.

5.3.1 Messung der Diffusionsprofile

Far die Messung von Wasserstoff-Tiefenprofilen gibt es mehrere Methoden, darunter die
Sekundéarionen Massenspektrometrie [114], die resonante nukleare Reaktionsanalyse [275]
und die Glimmentladungsspektroskopie [276].

Eine weitere weit weniger aufwadndige 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 erldutert wurde. Die Differenz des
gemessenen Profils zur Basisdotierung

cp(x) = cgp(x) = N —cp(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 Loslichkeit von H in reinem Si ist jedoch relativ gering [260]. Bei
400°C liegt sie lediglich bei 10° cm™. Durch eine hohe Basisdotierung kann die effektive Los-
lichkeit entsprechend erhéht werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Methode einge-
fihrt 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 oberflachennahen Bereich, wo soge-
nannte H-Platelets (eine Art Wasserstoff-Prazipitat) durch die H-Diffusion entstehen, kann die
H-Konzentration die Basisdotierung um ein Vielfaches Ubersteigen [277]. Fir deren Bestim-
mung sind die eingangs erwahnten direkten Methoden notwendig.

5.3.2 Probenherstellung und Experiment

Als Proben fur die Diffusionsexperimente werden (100) orientierte mit 1,5-10%° ¢cm™ Bor do-
tierte und mechanisch polierte FZ-Si Substrate verwendet, die in 1x1 cm? Stiicke zerschnitten
werden. Die Dicke der Substrate liegt bei etwa 750 um. Vor den Diffusionsexperimenten wer-
den die Proben in eine HF(5%)-Losung getaucht und anschliefend bei 400°C fir 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 grolBer 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 erhdhten
Temperaturen durchgefthrt. Die Aufspaltung des molekularen in atomaren Wasserstoff er-
folgt in einer vom Rohr abgelegenen und damit indirekten Mikrowellenkavitdt, in der ein
Plasma gezlndet wird. Dieser Prozess ist durch vorherige Arbeiten ausreichend charakteri-
siert [107, 278-281] und bietet die Moglichkeit, wasserstoffbezogene Effekte und Diffusions-
prozesse zu studieren, da relevante Parameter wie Zeit, Druck, Temperatur und Gasfluss kon-
trolliert werden kdnnen. Der schematische Aufbau des MIRHP-Reaktors ist in Abbildung 5.3 zu
sehen.

Die Ladungstragerinjektion erfolgt durch einen externen Laser mit einer Wellenldnge von
532 nm. Der Laser hat eine Leistungsdichte von (500+25) mW cm'z, was in etwa einer Be-
leuchtung von 5 Sonnen entspricht. Die daraus resultierende Uberschussladungstragerdichte
wird mit Hilfe einer PC1D Simulation abgeschatzt:

Die Frontseitenreflexion der blanken Silizium-Oberfliche ohne Beschichtung liegt bei etwa
30% und fur die mit H terminierte Oberflache wird Ser= 1 cms™* angenommen.

Flr die unbeleuchtete Probe wird aufgrund von Streulicht eine Beleuchtungsintensitat von
B=10°wcm™ angenommen, bei der beleuchteten Probe wird entsprechend
B=05W cm’™ angesetzt.

Zuleitung:
H,, N,
Mikrowellenkavitat 2,45 GHz

Quarzglasrohr  Temperaturfihler \

-+———— Plasma
Vakuum- L} = 0.00) f /
pumpe Proben Thermoelement i Thermometer
- Nf—"" I
] = #— Laser I
OO B 1000 Y T

Sichtfenster
\ Heizung ]

Wasserkihlung

Abbildung 5.3: Schematische Zeichnung des verwendeten MIRHP-Reaktors. Das Thermoelement erlaubt eine
ortsgenaue Messung der Probentemperatur und ein Sichtfenster ermdglicht die Einkopplung von Anregungslicht
in den Reaktor (nach [278]).
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In Abbildung 5.4 sind die Ergebnisse der Simulation flr verschiedene Basisdotierungen von
10" bis 10" cm™ bei einer Temperatur von 300 K gezeigt. Hohere Temperaturen haben im
relevanten Bereich bis 500 K lediglich im Volumen und nicht bei der der Oberflache einen
Einfluss auf An. Bei der Dotierkonzentration von 10™ cm™ ist die Lebensdauer ausschlieRlich
durch die Auger-Rekombination limitiert und liegt nahezu injektionsunabhangig bei lediglich
150 ns [122]. Daher fallt An mit zunehmender Tiefe leicht ab. In dem fir die Diffusionsexperi-
mente relevanten Bereich von bis zu 5 um zeigen die Proben jedoch ein nahezu konstantes
Injektionsniveau Uber der Tiefe. Zur Bestimmung des Ladungszustandes von H gemalR Ab-
schnitt 4.2.1 werden diese Werte als Grundlage verwendet.

T T T T 5 Abbildung 5.4: Mit PC1D berechnete Uberschussla-
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=
2
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& 012 und nicht nahe der Oberflache.
3 107°F 3
< 10"F © 2 :
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Damit sich keine Diskrepanz fir ein Probenpaar (beleuchtete und unbeleuchtete Probe) durch
Prozessschwankungen zweier unterschiedlicher Diffusionen ergibt, werden die zwei Proben
zeitgleich bei einer Temperatur diffundiert, wahrend nur eine Probe beleuchtet wird. Die Pro-
ben werden an ein Thermoelement angebracht (siehe Abbildung 5.3), wodurch sie im thermi-
schen Gleichgewicht stehen. Temperaturanderungen durch die Beleuchtung mit dem Laser
von etwa 4°C kénnen 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, kdnnen sich Diskrepanzen aufgrund der Anordnung ergeben. Daher
wird zunachst eine Probe bei einer Temperatur ohne Beleuchtung diffundiert. In Abbil-
dung 5.5 (a) ist das Tiefenprofil der aktiven Borkonzentration cg(x) der Front- und Riickseite
dieser Probe gezeigt, welche bei etwa 187°C ohne Beleuchtung fir 30 min diffundiert wurde.
Gemal Gleichung (5.8) werden elektrisch aktive Boratome durch Wasserstoff deaktiviert, was
zu dem gezeigten Diffusionsprofil von cg(x) fihrt. Die Abweichung der Konzentration liegt auf-
grund des groRen Gradienten bei einer Tiefe von etwa 1,5 um bei maximal etwa 13%.

In Abbildung 5.5 (b) ist das nach Gleichung (5.10) aus cg(x) berechnete Tiefenprofil der B-H
Konzentration cg.y(x) gezeigt. Die Abweichung der Konzentration steigt hier mit zunehmen-
dem Gradienten auf etwa 37% und geht dann in statistisches Rauschen Uber.
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Abbildung 5.5: (a) Vergleich der Front- und Riickseite eines Wafers in Bezug auf das ECV-Tiefenprofil der aktiven
Borkonzentration cg(x) mit der prozentualen Abweichung von cg(x) (in Blau). (b) Das aus dem Tiefenprofil der
Borkonzentration cg(x) errechnete Tiefenprofil der Bor-Wasserstoff-Konzentration cg.y(x). Die Abweichung von
ce.u(x) zwischen Front- und Rickseite steigt an der Stelle der steilen Flanke des Konzentrationsprofils stark an.

Fir den Fehler des Diffusionskoeffizienten, welcher spater berechnet wird, ist jedoch die Ab-
weichung der Tiefe relevant, welche 2% nicht Ubersteigt. Daraus lasst sich folgern, dass die
simultane Diffusion eines Probenpaares moglich ist.

5.3.3 Diffusionsprofile unter Beleuchtung

Zur Untersuchung der Temperaturabhdngigkeit und der Injektionsabhdngigkeit der H-
Diffusion in Si unter Ladungstragerinjektion werden isochrone Diffusionen fur die Dauer von
einer Stunde im Temperaturbereich von 60 - 200°C, wie im vorherigen Abschnitt beschrieben,
durchgefthrt. In Abbildung 5.6 (a) sind zwei Gruppen von je finf experimentellen cg(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 Abhangigkeit von der Beleuchtung erkennbar: Das Diffusions-
profil beleuchteter Proben ist weniger tief ausgepragt, als das des jeweiligen Probenpartners
ohne Beleuchtung. Ladungstragerinjektion scheint demnach die Diffusion zu behindern, was
den Erkenntnissen von Tavendale et al. dhnelt [274]. Santos et al. beobachten fir die H-
Diffusion in amorphem Silizium den gegenteiligen Trend [273]. Dies ist jedoch darauf zurick-
zuftihren, 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 erwartungsgemal’
zu. Die Effektivitat der Deaktivierung von Bor durch H liegt bei etwa 97,3 - 99,3% und nimmt
mit steigender Temperatur ab.
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Dies wird anhand Abbildung 5.6 (a) deutlich, bei der die aktive Bor-Konzentration im oberfla-
chennahen Bereich bei der 136°C Diffusion auf nahezu 10" cm™ abfillt. Bei der 196°C Diffusi-
on jedoch ist die kleinste gemessene Borkonzentration bei 4-10" cm™ 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
fur vergleichbare Untersuchungen eine Effektivitat der Deaktivierung von etwa 98% [212].
Aus den Tiefenprofilen cg(x) werden nach Gleichung (5.10) die Profile cg(x) berechnet, wel-
che in Abbildung 5.6 (b) dargestellt sind und in etwa der H-Konzentration cy(x) gleichen. Mit
einer Uber 97% effektiven Deaktivierung von B erreicht die H-Konzentration im oberflachen-
nahen Bereich nahezu das Niveau der Basisdotierung. Die Eindringtiefe steigt erwartungsge-
malk mit zunehmender Temperatur und zeigt eine eindeutige Abhangigkeit von der Beleuch-
tung. Abhdngig von der Temperatur fillt die H-Konzentration nach einer bestimmten Tiefe
rasch auf ein Untergrundniveau von mehreren 10" cm™ ab, das aufgrund der Messmethode
durch ein statistisches Rauschen gekennzeichnet ist. Da alle Profile unabhangig 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 dafiir
kédbnnte die mechanische Politur mit alkalischen Poliermitteln sein, wodurch unbeabsichtigt H
in den Wafer eingefthrt wird [96, 267]. Der im vorherigen Abschnitt der Probenherstellung
erwahnte Effusionsschritt fir eine Stunde bei 400°C kdnnte nicht ausreichend gewesen sein,
um jeglichen Wasserstoff zu entfernen.

(a) (b)
a - ""E 19 = 65°C i
£ 10" 1 S 10 - 100°C
= & 136°C
.5 .5 = 164°C
5 s g 196°C
E) 10" = 100°C i e 10 W i
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¥ = 164°C £ Al
S} S AT A S
= 196°C ‘5 3 RUAR 2 g
= 19 3 b 19 3 o
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Abbildung 5.6: (a) Tiefenprofile der aktiven Borkonzentration cg(x) fir Diffusionen bei verschiedenen Temperatu-
ren im Dunkeln (durchgezogene Linie) und unter Beleuchtung (gepunktete Linie). Die Diffusion wird durch Be-
leuchtung deutlich gechemmt. (b) Die aus den Tiefenprofilen der Borkonzentration cg(x) errechneten Tiefenprofi-
le der Bor-Wasserstoff-Konzentration cg.4(x). Die Eindringtiefe steigt mit der Temperatur und ist abhangig von
der Beleuchtung.
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5.3.4 Modell der Diffusionskoeffizienten von Hin 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) zugefigt
wird (nach [212]):

dcy+ 1do
ax + DH+ ‘ CH+ an

jH+ == _DH+ . (511)
Dabei ist 0 = N + An — cy+ die lokale Dichte freier Ladungstrager, die sich im Wesentlichen
aus der Summe der Basisdotierung und der Uberschussladungstragerdichte ergibt, von der
die H-Konzentration abgezogen wird, welche fur die Deaktivierung von Bor verantwortlich ist.
Durch Einsetzen von g in Gleichung (5.11) folgt:

CH+ > aCH+

jis = =D (1+ .
Jut H* N+ An —cy+/) 0Ox

(5.12)
Dies entspricht dem ersten Fick’schen Gesetz fir die freie Diffusion mit einem effektiven,
konzentrationsabhadngigen Diffusionskoeffizienten Dgg(cy+). Die Formulierung (5.12) kann
analog flr H erfolgen.

Fir die Modellierung des Diffusionskoeffizienten Deg(cg.y), welcher sich aus der BMA der

Diffusionsprofile ergibt (siehe 5.3.5) wird Gleichung (5.12) angepasst und es folgt mit der An-
nahme cy+(x) = cg y(%):

CB-H 14
Deg(cp-n) = Do {1 + (I\H-T—CBH> } (5.13)
Dabei ist D, die intrinsische Diffusionskonstante flr die wasserstofffreie Si-Probe. Mit dem
Faktor y werden Korrekturen vorgenommen, welche Effekte umfassen, die mit dem einfa-
chen Ansatz aus Gleichung (5.11) nicht erfasst werden. Die Zunahme der H-Konzentration
fuhrt zu einer extrinsischen Erhéhung von Deg.

5.3.5 Bestimmung der effektiven Diffusionskoeffizienten von H in Si mittels BMA

Die in Abschnitt 5.2.4 eingefihrte Methode der BMA wird fiir die Bestimmung der effektiven
Diffusionskoeffizienten fur 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 Degs iy von H Uber dessen Konzentration cy 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 D:ff,H

der mit dem Laser beleuchteten Proben (leere Symbole).
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Abbildung 5.7: (a, b) Effektiver Diffusionskoeffizient Deg y von H aufgetragen Uber dessen Konzentration cy 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 fir die unbeleuchteten Proben
und die gestrichelte Linie fur die beleuchteten Proben gilt. (c, d) Effektiver Diffusionskoeffizient Deg y von H
aufgetragen Uber der aktiven B-Konzentration cg bei verschiedenen Temperaturen und (c) ohne Beleuchtung (d)
mit Beleuchtung durch den Laser.

Degs y nimmt mit steigender Temperatur zu und kann mit dem Modell (5.13) gut nachgebildet
werden. Fur das Modell werden die Werte y = 1,6 fir die unbeleuchteten Proben und y = 1,5
flr die beleuchteten Proben als beste Parameter gefunden. Die Temperaturabhangigkeit der
gefundenen Werte von D, lasst sich mit dem Ausdruck

-0,8 eV)

Dy(T) = 0,27 - exp( T
B

(5.14)

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 fir die unbeleuchteten Proben und als gestrichelte
Linie fur die beleuchteten Proben wiedergegeben.

Flr niedrigere H-Konzentrationen, insbesondere bei niedrigeren Temperaturen, gibt es groRRe
Abweichungen von dem Modell. Dies kann an der bereits erwdhnten Tatsache liegen, dass
sich schon vor der Diffusion eine gewisse Menge Wasserstoff in den Proben befunden hat,
was zu einer Uberschdtzung von Deg y und Degr i im Bereich niedriger H-Konzentrationen
fuhrt. Bei zunehmender Konzentration von H tritt eine deutliche extrinsische Erhéhung von
Degr y und Dy auf. In diesem Bereich haben die mit der BMA bestimmten Werte und das
Modell eine gute Ubereinstimmung.

Eine andere Darstellung fiir den Bereich guter Ubereinstimmung ist in der Abbildung 5.7 (c)
und (d) gezeigt. Hier ist Dgg g und Dgge y Uber der verbleibenden aktiven Borkonzentration
cg = N — cgy dargestellt, welche sich aus der Differenz der Basisdotierung und der

H-Konzentration ergibt. Die durchgezogene Linie stellt dabei wieder die Modellierung von
D y der unbeleuchteten Proben dar, wahrend die gepunktete Linie die Modellierung von
Degr i der beleuchteten Proben wiedergibt. Zum Vergleich sind beide Modellierungen in Ab-
bildung 5.7 (c) und (d) gezeigt. Demnach ergibt sich eine Abhdngigkeit von Dgg y zu cg die
einem Potenzgesetz folgt.

Bei hohen Bor-Konzentrationen scheint der Diffusionskoeffizient nahezu unabhangig von der
Beleuchtung zu sein, da fir Dgg ; vergleichbare Werte wie fir Deg iy gefunden werden. Das
heillt, dass Dy (siehe Gleichung (5.14)) fir unbeleuchtete und beleuchtete Proben nahezu
identisch ist. Dies kann damit erklart 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 Verhiltnisse von H" und H zum Gesamtwasserstoffge-
halt in Abhdngigkeit der Temperatur bei verschiedenen aktiven Bor-Konzentrationen unter
Beleuchtung mit 5 Sonnen gezeigt. Fur die Berechnung wird das in Abbildung 5.4 gezeigte
Injektionsniveau verwendet.

T Abbildung 5.8: Gezeigt ist das theoretisch berechnete

Verhiltnis der Ladungszustande H® und H zum Ge-
samtwasserstoff-Gehalt in Abhadngigkeit der Tempe-
ratur bei verschiedenen Aktiv-Bor-Konzentrationen
- unter Beleuchtung mit 5 Sonnen. Bei einem mit
10”cm™ Bor-dotierten Wafer ist oberhalb 60°C H*
4 dominant. Mit sinkender aktiver Borkonzentration

Anteil [H”/[H]

steigt An und der Anteil von H nimmt zu.

40 70 100 130 160 190
Temperatur T (°C)
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Bei einem mit 10"cm™ Bor-dotierten Wafer ist H" oberhalb 75°C dominant (>80%). Daher
sollten auch keine gravierenden Unterschiede zwischen Deg iy und Dy iy bestehen. Zu niedri-
geren Konzentrationen hin liegt D¢ y der beleuchteten Proben jedoch unterhalb von Deg
der unbeleuchteten Proben, was durch den Vergleich der durchgezogenen und der gestrichel-
ten Linien in Abbildung 5.7 deutlich wird. Dies erklart sich damit, dass das Injektionsniveau
unter Beleuchtung bei niedrigerer aktiver B-Konzentration hoher liegt (siehe Abbildung 5.4)
und damit der Anteil von H gemal’ Abbildung 5.8 zunimmt. Ist der Diffusionskoeffizient von H’
kleiner als der von H", fihrt dies zu niedrigeren VVerten von Dl . Die Mobilitdten der
H-Spezies in Si kénnen daher mit der Reihenfolge H < H" angegeben werden, was die Er-
kenntnisse von Rizk et al. wiederspiegelt [212].

Im Dunkeln entspricht Deg iy dem Diffusionskoeffizienten fiir H™. Dieser wird in Abhangigkeit
von T und cg den Diffusionskoeffizienten aus der Literatur in Abbildung 5.1 hinzugefliigt und
reiht sich gut in die bereits veroffentlichten Werte ein.

Der Diffusionskoeffizient von H™ kann ohne weiteres mit dem in dieser Arbeit eingefiihrten
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 fiihrt zu einer Verschiebung des Verhéltnisses von H" und H wahrend des Diffusionsvor-
ganges (siehe Abbildung 5.8). So liegt beispielsweise der Anteil von H bei einem mit 10"cm
Bor-dotierten Wafer unterhalb von 180°C bei tiber 50%. Die gefundenen Werte fir D y der
beleuchteten Proben sind damit eine variierende Mischung aus den Diffusionskoeffizienten
von H und H".

Die Mobilitat von H im untersuchten Temperaturbereich ist gréRer als die von H. H" bindet
sich an das negativ geladene Bor-Atom gemalR der Kompensationsreaktion (5.8) und diffun-
diert aufgrund der elektrischen Anziehung schneller als H™ [95]. Fir H ist die Wahrscheinlich-
keit der Molekulbildung stark erhoht (siehe Abschnitt 5.2.3), was die Diffusion stark beein-
trachtigt. Bei Temperaturen Uber 500°C lduft die Diffusion hauptsachlich interstitiell ohne
Trapping oder Molekulbildung ab [95], sodass auch bei defektreichen Materialien das Limit
von van Wieringen und Warmoltz erreicht werden kann (siehe Abbildung 5.1) [260].

Da H° unter den verwendeten Bedingungen bei Proben ohne Beleuchtung einen Anteil von
weniger als 10°% hat und bei den beleuchteten Proben 0,6% nicht Uberschreitet, wird es an
dieser Stelle nicht in Betracht gezogen. Es ist jedoch nicht auszuschlielRen, dass H® eine schnell
diffundierende Spezies darstellen kann, die zu dem weit in die Tiefe reichenden cg.n(x) Profil
fahrt. Hier sind weiterfihrende Untersuchungen notwendig.
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Zusammenfassung

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 Tragerband 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 aufwandige
Drahtsageprozesse und der Silizium-Verbrauch pro Wafer sinkt. Die Materialqualitat des Foli-
ensiliziums ist im Vergleich zu Standard-mc-Si jedoch wegen kleinerer KorngréBen im Bereich
von mm?, hohen Versetzungsdichten (10° - 10’ cm™) und Verunreinigungen, wie Kohlenstoff
und Sauerstoff, deutlich reduziert.

Die zur Rekombination von Ladungstragern fihrenden Defekte konnen durch geeignete Pro-
zessschritte, wie Gettern oder Wasserstoffpassivierung, teilweise unschadlich gemacht wer-
den. Besonders der Prozess der fortschrittlichen Wasserstoffpassivierung bei erhéhten Tem-
peraturen und Beleuchtung wurde anhand von mc-Si Proben untersucht und erfolgreich zur
Verbesserung von DCS-Solarzellen angewendet. Fir die in dieser Arbeit vorgestellten Unter-
suchungen wurden RST- und DCS-Wafer von Industriepartnern hergestellt und fur For-
schungszwecke zur Verfligung gestellt.

Kristallographische Untersuchungen konnten die Kristalldefekte von Foliensilizium offenba-
ren. Das durch in Zugrichtung orientierte, von X3-Zwillingskorngrenzen gepragte Kristall-
wachstum von RST-Wafern wird durch SiC-Prazipitate gestort. DCS-Wafer weisen ein kleinkris-
tallines Wachstum auf, die Defektstruktur ist von Versetzungsclustern, Defektansammlungen
und Vielfach-Zwillingskorngrenzen gepragt. Die schnelle Kristallisation und die grollen Tempe-
raturgradienten wahrend der Herstellung der Wafer sind Ursache der Defektbildung.
Elektronische Ubergdnge zwischen den durch Versetzungen induzierten Intrabdndern kénnen
strahlend stattfinden. Messungen dieser sogenannten versetzungskorrelierten Lumineszenz (DRL)
wurden in Zusammenarbeit mit der Norwegischen Universitat fir Life Science an typischen
RST- und DCS-Wafern vor und nach einem Getterschritt vorgenommen und mathematisch
analysiert. Die flr versetzungsbehaftete Materialien typischen D3- und D4-Linien konnten bei
mc-Si und RST-Wafern gefunden werden und waren bei DCS-Wafern stark unterdriickt. Ein
Getterschritt hatte bei RST-Wafern keinen Einfluss auf die lokalisierte Lumineszenz im Bereich
von 0,7 eV, fihrte 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 GrofRenord-
nung von etwa 135425 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 Abhangigkeit von der Basisdotierung und stie-
gen mit zunehmendem Basiswiderstand. Eine weitere starke Korrelation zeigte sich bei der
Lebensdauer in Abhangigkeit der Bandposition. Die mit der Bandlange zunehmende Verun-
reinigungskonzentration in der Si-Schmelze fihrte zu niedrigeren Ladungstrager-
Lebensdauern der Wafer.

Die Lebensdauer der DCS-Wafer konnte von etwa 7 us im ,,as-grown” Zustand auf 41 ps nach
SiNy:H-Feuern verbessert werden. Das Feuern zeigte einen positiven Einfluss auf rekombinati-
onsaktive Korngrenzen und eliminierte vollstandig den Trappingeffekt.

Flr die Qualifizierung von RST- und DCS-Wafer als Basismaterial fiir Solarzellen und fir die
Abschatzung des maximalen Wirkungsgrades wurde ein Photolithographie-basierter Labor-
Solarzellenprozess angewendet. Mit 16,0% konnte einer der hochsten RST-Solarzellenwirkungs-
grade veroffentlicht 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’l. Die Verluste in der Solarzelle, welche zu einer
Limitierung des Wirkungsgrades von RST-Solarzellen fihrten, dullerten sich vor allem in durch
SiC-Partikel verursachte lokale Kurzschlisse und der héheren Verunreinigungskonzentration.
Mit ebenfalls 16,0% konnte der hochste DCS-Solarzellenwirkungsgrad demonstriert werden,
der bisher veroffentlicht wurde. In der Verlustanalyse zeigten sich Vorteile in den dendritisch
gewachsenen DCS-Wafern gegenlber den Standard-DCS-Wafern aufgrund besserer effektiver
Diffusionslangen. Eine Korrelation von lokal aufgeldsten Leg-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
duBerte sich ab einer Dichte von etwa 4-10% cm™. Die normalisierte Rekombinationsstarke lieR
sich im Bereich von 0,02 - 0,06 einordnen, was im Vergleich zu Standard-mc-Si (< 0,02) eine
deutlich erhdhte Rekombinationsaktivitat der Versetzungen zeigt.

Um den lebensdauerlimitierenden Defekten zu begegnen, wurde der Einfluss der fortschrittli-
chen Wasserstoffpassivierung auf die Materialqualitdt anhand von Standard-mc-Si Proben mit
und ohne Emitter betrachtet. Bei der Untersuchung nahmen die theoretischen Berechnungen
der Ladungszustande von Wasserstoff in Silizium eine wichtige Rolle ein.

Zunachst wurde gezeigt, dass die effektive Lebensdauer von gegetterten und mit SiN,:H passi-
vierten mc-Si Proben keinesfalls konstant ist. Bereits eine kurzzeitige Beleuchtung bei Raum-
temperatur flihrte zu einem deutlichen Anstieg auf etwa 140% der Ausgangslebensdauer.
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Zusammenfassung

Aufbauend auf Ergebnissen von Hamer et al. wurden Lebensdauerproben in einem ther-
mooptischen Prozess bei erhdhten Temperaturen von 100 - 430°C unter einer variablen Be-
leuchtung von 0 - 2 Sonnen fur 3 min behandelt. Im Temperaturbereich bis 250°C erfuhren
Proben unter Ladungstragerinjektion durch Beleuchtung eine Degradation der Lebensdauer,
wogegen dieser Effekt bei vergleichbaren Proben ohne Ladungstrdgerinjektion nicht oder
kaum zu beobachten war. Da sich im Temperaturbereich unterhalb 250°C das Verhaltnis von
H* zu H im Vergleich zu nicht beleuchteten Proben praktisch umkehrt, wurde ein Zusammen-
hang der Lebensdauerinstabilitat mit dem Ladungszustand von H vermutet.

Um diesem Phanomen ndher zu kommen, wurden zeitaufgeldste Messungen vorgenommen,
die einen dynamischen Verlauf der Lebensdauer offenbarten. Bei Temperaturen bis 280°C
zeigten Proben unter Beleuchtung eine schnelle, temperatur- und injektionsabhangige De-
gradation der Lebensdauer, an die sich eine im Vergleich langsamere Regeneration anschloss.
Im weiteren Verlauf konnte eine weitere, jedoch weniger ausgepragte Degradation beobach-
tet werden, die unabhangig von der Beleuchtung zu sein schien. Dieser schloss sich wieder-
rum eine deutliche Steigerung im Langzeitbereich an bei der die anfangliche Lebensdauer auf
bis zu 230% gesteigert wurde. Bei Temperaturen Uber 310°C war keine Degradation der Le-
bensdauer, sondern eine sofort einsetzende Verbesserung zu beobachten. Im weiteren Ver-
lauf setzte schlielRlich abhangig von der Temperatur ein langsamer, exponentieller Zerfall der
Lebensdauer ein.

Das Einsetzen einer Degradation konnte eindeutig mit einer Ladungstragerinjektion in Verbin-
dung gebracht werden. Jedoch konnte auch gezeigt werden, dass das Auftreten einer Le-
bensdauerinstabilitdt prinzipiell von der Maximaltemperatur wahrend des Feuerprozesses
abhangt. Proben, welche bei einer maximalen Wafertemperatur von 600°C und 730°C gefeu-
ert wurden, zeigten keine Instabilitaten, wahrend bei 800°C und 860°C gefeuerte Proben eine
Dynamik aufwiesen. Ob diese Tatsache der Temperatur oder der damit verbundenen Abkuhl-
rate zuzuschreiben ist, ist Gegenstand aktueller Untersuchungen.

Flr die Beschreibung der Beobachtungen wurde ein Modell entwickelt, welches mit zusatzli-
chen Messungen gestitzt 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 Oberfldche. Das Modell lehnt an das 3-Zustands-Modell von Herguth et
al. an [208], welches um zwei weitere Zustidnde D und E erweitert wird. Der Ubergang von D
zu E flhrt insgesamt zu einer stetigen Steigerung der Lebensdauer Uber 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 A4n = (0,4810,19)%.ps und eine maximale Steigerung von fast
0,7%abs. Mit der Bestimmung der lokalen effektiven Diffusionslange mittels LBIC-Messungen
konnte eine deutliche Verbesserung nach einer Behandlung im thermooptischen Prozess ge-
zeigt werden, die auf eine Verbesserung der Volumenlebensdauer zurtickzufihren war.
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AbschlieRend konnte der Einfluss von Ladungstrdgerinjektion 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 dulRerte sich vor allem in Bereichen niedriger aktiver Borkonzentratio-

nen und war bei Konzentrationen von 10 cm?

nicht messbar. Begrindet 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 Ladungstragerinjektion

auf Wasserstoff in Silizium von einer weiteren Seite.

Zusammen mit den hier vorgestellten Methoden der fortschrittlichen Wasserstoff-
Passivierung kdnnen Foliensilizium-Materialien eine kosteneffektive Alternative zu mono- und
multikristallinen Standard-Materialien darstellen. Die Hochskalierung dieser sdgeverlustfreien
Technologien kénnte den PV-Markt revolutionieren.
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