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Abstract

In the last years remarkable progress has been observed in the development of cost-
effective, high conversion efficiency solar cells based on hydrogenated amorphous silicon
(a-Si:H) emitters grown on crystalline silicon. This type of solar cells offers alternatives
to the wafer diffusion based photovoltaic technology, since it combines the advantage
of high carrier mobility from the wafer with the low process temperature offered by the
chemical vapour deposition (CVD) technology. The issue is whether one can achieve
high conversion efficiencies with simpler fabrication techniques than the conventionally
used Plasma Enhanced CVD. In this context the Hot-wire CVD, which utilises the
decomposition of silane gas at a heated filament for the thin film deposition, has shown
its great potential for yielding device quality a-Si:H films.

The subjects of this thesis are the Hot-wire CVD of silicon and germanium on polished,
HF-etched (100)-silicon as well as the development of silicon wafer based solar cells.
Therefore questions on materials research and (opto-)electronic devices are discussed.
In-situ ellipsometry, as a very sensitive non-destructive method to determine thin film
dielectric properties, has been used to investigate the growth kinetics of the Hot-wire
deposited films.

A model has been discussed, which can explain the differences of the a-Si:H film growth
in Plasma Enhanced CVD and Hot-wire CVD: Different silane dissociation processes
yield a higher ratio of atomic hydrogen to silicon radicals and a lower hydrogen coverage
of the film growing surface in the case of Hot-wire CVD resulting in a lower surface
mobility of the adsorbed precursor radicals at the growing surface. Therefore dense
high quality a-Si:H films deposited by Hot-wire CVD are formed at higher substrate
temperature and lower hydrogen dilution compared to Plasma Enhanced CVD.

For the first time the Hot-wire growth of silicon on polished, HF-etched (100)-silicon
has been investigated by ellipsometry and the time evolution of epitaxy has been ob-
served. During deposition the epitaxial growth can break down yielding a mixed phase
consisting of crystalline and amorphous silicon, whereas the crystalline volume frac-
tion decreases almost linearly with deposition time. This kind of growth has already
been observed using other deposition techniques, such as Molecular Beam Epitaxy
(MBE) and Plasma Enhanced CVD. In contrast to the films deposited by MBE the
breakown of epitaxy cannot be attributed to an increase in surface roughness. Fur-
thermore segregation of hydrogen as well as a change in substrate temperature during
Hot-wire CVD can be excluded as reasons for the breakdown of epitaxial growth. The
thickness of the fully epitaxially grown film and the mixed phase increase with hig-
her substrate temperature T,;, and lower deposition rate ry. At Ty, = 300 °C and



rq = 1.4 A/s an epitaxial thickness of more than 200 nm could be achieved. This result
is clearly thicker than in the case of MBE (at same Ty, and r4) and can be attribu-
ted to a higher surface mobility of the film forming radicals. Furthermore it could be
shown, that by adding phospine to the process gas silane, epitaxially grown films on
an area of 4x6 cm? with high conductivity and high electron mobility can be prepared.

For the first time TEM images, ellipsometric investigations as well as x-ray diffrac-
tion measurements of Hot-wire deposited germanium on polished, HF-etched (100)-
silicon have shown, that more than 170 nm of heteroepitaxial growth is possible at
Ty = 350°C and ry = 2.8 A/S. Therefore the Hot-wire CVD opens up new vistas for
the fabrication of (opto-)electronic devices on a nanometer scale.

Furthermore the physical properties of DC magnetron sputtered indium tin
oxide (ITO), which has served as front electrode and antirefletive coating in the ma-
nufactured solar cells, have been investigated. X-ray diffraction measurements on ITO
show that with increasing substrate temperature, whereas the growth structure changes
from tapered crystals to columnar grains a continuous reduction in crystal orientation
occurs and by spectroscopic ellipsometry a change of the optical properties has been
observed, which is due to an increase in the density and electrical conductivity of the
films.

(n)a-Si:H-, (n)c-Si-, (p)nc-Si:H- und (p)a-Si:H-films deposited by Hot-wire CVD have
been included for the first time as emitters in wafer based solar cells. With (n)a-Si:H-
emitters on textured wafers an intrinsic conversion efficiency of n = 15.2% has been
achieved. This value is comparable to the results of wafer based solar cells with emitters
deposited by Plasma Enhanced CVD. The incorporation of epitaxially grown emitters
offers the employment of SiO; or SiN as antireflecting coating instead of ITO and
therefore a considerable reduction of the production costs. The open circuit voltage
as well as the fillfactor of the solar cells depend strongly on the surface passivation of
the substrate and by using an appropriate Hot-wire hydrogen treatment prior emitter
deposition both parameters reach reproducable high values. Finally, on polycristalline
silicon an intrinsic conversion efficiency of 9.4% has been achieved.

In summary it has been shown that ellipsometry is a very sensitive, non-destructive tool
for in-situ monitoring the growth of Hot-wire deposited films on polished, HF-etched
(100)silicon. Furthermore the Hot-wire CVD is suitable for manufacturing wafer based
solar cells and the epitaxially grown films are very promising for the fabrication of
(opto-)electronic devices.
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Kapitel 1

Einleitung

Die Probleme der langfristigen Energieversorgung, wie die Endlichkeit der fossilen Re-
sourcen oder die Endlagerung von radioaktiven Abfiillen, werden in der Offentlichkeit
zunehmend diskutiert. Desweiteren wird angestrebt, die fiir den Treibhauseffekt verant-
wortlich gemachte COq-Emission zu reduzieren. Auf die Photovoltaik (PV), das heifit
die direkte Umwandlung von solarer Strahlungsenergie in elektrische Energie, werden
diesbeziiglich weltweit grofle Hoffnungen gesetzt. Dies untermauern Mafinahmen der
Bundesregierung, wie das 100.000-Décher Programm oder das am 1. April 2000 in
Kraft getretene Erneuerbare-Energien-Gesetz, das eine Vergiitung der Netzeinspeisung
mit mindestens 0.99 DM/kWh vorschreibt.

Auf dem Gebiet der Photovoltaik wird an der Entwicklung, Verbesserung und Kosten-
reduktion von Solarzellen gearbeitet. Die Frage, ob eine der Diinnschichttechnologien
oder kristalline Si-Solarzellen ein hoheres Preisleistungsverhéltnis besitzen, ist noch
nicht geklirt [1]. Letzere haben sich auf dem Photovoltaik-Markt etabliert, und auch
die PV-Forschung wird von ihnen dominiert. Zumindest in den néichsten Jahren ist da-
her nicht zu erwarten, dass die Diinnschichttechnologien die kristallinen Si-Solarzellen
verdringen konnen. Von aktuellem Interesse sind die Wirkungsgraderh6hung hochef-
fizienter kristalliner Si-Solarzellen, durch Optimierung der Wafereigenschaften [2] als
auch Methoden zur Preisreduzierung, wie die Verwendung und Passivierung von po-
lykristallinen Substraten [3], neue Konzepte zur Verschaltung von Modulen [4] oder
vereinfachte Prozessfithrungen. Hinsichtlich des letzten Punktes ist es wiinschenswert,
die in der Industrie iibliche zeit- und kostenintensive Herstellung des Diodeniibergangs
durch Eindiffusion eines Emitters zu vermeiden, da diese nur bei hohen Temperatu-
ren vollzogen werden kann und viele aufwendige Prozessschritte beinhaltet. Alternativ
kann der Emitter auch durch Deposition bei moderaten Temperaturen aufgebracht
werden. Im Falle eines amorphen oder nanokristallinen Si-Emitters wird dieser Zellen-
typ als Heterostruktur-Solarzelle, kurz: Heterosolarzelle, bezeichnet. Die Firma Sanyo
erreicht auf diese Weise einen Laborwirkungsgrad von 20.0% [5] und plant die Errich-
tung einer PV-Anlage (,,Mega-Solar®) im Jahr 2001 [6]. Diese wird eine Kapazitéit von
3.4 MW /Jahr besitzen und aus fast 19.000 HIT'-Modulen bestehen [7].

IHeterojunction with Intrinsic Thin layer



2 Kapitel 1. Einleitung

Fiir die Herstellung von Heterosolarzellen auf Siliziumbasis wird zur Zeit ausschlie3-
lich die plasmaunterstiitzte chemische Gasphasenabscheidung (PECVD) verwendet.
Die aufwendige Hochfrequenztechnik, eine mogliche Schiadigung des Wafers durch
energiereiche Teilchen und Probleme bei der Prozessfiihrung dringen die Frage nach
alternativen Herstellungsverfahren auf. Die Hot-wire CVD, das heifit die Abschei-
dung durch Zersetzung eines Gases an einem heiflen Draht, ist in dieser Hinsicht
viel versprechend. Zum einen besitzt die Hot-wire CVD einen einfachen apparati-
ven Aufbau, und zum anderen sind die Eigenschaften der amorphen hydrogenisier-
ten Siliziumschichten (a-Si:H) von hoher Qualitét [8]. Der erfolgreiche Einbau die-
ser a-Si:H-Schichten in Diinnschichtsolarzellen konnte ebenfalls gezeigt werden [9,10].
Wiéhrend bei der PECVD die optimale Beschichtungstemperatur circa 200 °C be-
tragt, erreicht die a-Si:H-Schichtqualitit bei der Hot-wire CVD ein Maximum bei etwa
350 °C [8,11]. Dies kann ein Nachteil der Hot-wire CVD bei der Herstellung von (pin)Si-
Diinnschichtsolarzellen sein, da bei der Verwendung von SnOs-basierenden Substraten
die Beschichtungstemperatur unter 200 °C gehalten werden muss [10]. Bei der Depo-
sition auf Si-Substraten besteht diese Beschrankung nicht. Im Verlauf dieser Arbeit
ist es mehreren Arbeitsgruppen gelungen Silizium homoepitaktisch mittels Hot-wire
CVD abzuscheiden [12-14]. Dies ermdglicht neben der Herstellung von rein kristallinen
Solarzellen vielfédltige Einsatzmoglichkeiten in der Mikroelektronik.

Ziel dieser Arbeit ist es, das Hot-wire Wachstum auf Si-Wafern zu charakterisieren, um
auf diese Weise eine systematische Optimierung von Solarzellen mit kristalliner Basis
zu erreichen. Zur zerstorungsfreien, oberflichensensitiven Untersuchung des Wachs-
tumsverhaltens von Silizium und Germanium wird die in-situ Ellipsometrie verwendet.
Diese Methode ermoglicht die Bestimmung der zeitlichen Entwicklung der Schicht-
Mikrostruktur. Die Solarzelleneigenschaften werden mittels Hell- und Dunkelkenn-
linienmessung analysiert. Desweiteren werden in dieser Arbeit die Eigenschaften von
transparenten leitfihigen Oxiden, die als Frontelektrode der hergestellten Solarzellen
dienen, untersucht.

Die Arbeit gliedert sich wie folgt: In Kapitel 2 werden die grundlegenden Eigenschaften
von kristallinem und amorphem Silizium, sowie deren Herstellungsmethoden erldutert.
Desweiteren wird die Wirkungsweise von Silizium-Solarzellen dargestellt. Kapitel 3 gibt
einen Einblick in die Probenherstellung und Charakterisierungsverfahren. Da die Ellip-
sometrie als Analysemethode eine herausragende Bedeutung in dieser Arbeit hat, wird
diese separat in Kapitel 4 beschrieben. Die Ergebnisse der durchgefiihrten Grundlagen-
Untersuchungen sind in Kapitel 5 erldutert. Anschieflend werden in Kapitel 6 die Er-
gebnisse hinsichtlich der Anwendung in Silizium-Solarzellen diskutiert, bevor dann in
Kapitel 7 die Zusammenfassung aller Untersuchungen folgt.



Kapitel 2

Grundlagen

In dieser Arbeit wurde das Hot-wire Wachstum von Silizium und Germanium auf po-
lierten Si-Wafern untersucht, sowie auf poly- und einkristallinen Si-Substraten basie-
rende Solarzellen hergestellt und charakterisiert. Weiterhin wurden Untersuchungen an
transparenten und leitfahigen Oxidschichten durchgefiihrt, die als Antireflexionsschicht
in Solarzellen eingesetzt wurden. Die physikalischen Grundlagen zu den letztgenann-
ten Schichten sind ausfiihrlich in der Diplomarbeit von C. Ochotzki dargestellt [15]. Da
die Untersuchungen zur Germaniumabscheidung nur einen kleinen separaten Teil dieser
Arbeit ausmachen, ist diesen ein eigenes Kapitel gewidmet, in dem die Grundlagen und
Ergebnisse dargestellt sind (siehe Abschnitt 5.3). Zu Beginn dieses Kapitels werden die
physikalischen Eigenschaften des Siliziums, welche zum weiteren Verstindnis notwen-
dig sind, und seine Herstellungsverfahren erlautert. Anschlieffend folgt eine theoretische
Beschreibung zur chemischen Gasphasenabscheidung und eine Erlduterung zur Physik
der Si-Solarzellen. Tiefergehende Informationen geben die Biicher von Madelung [16],
Goetzberger et al. [17], Meissner [18] und Street [19]. Im weiteren Verlauf dieser Arbeit
angegebene und nicht mit Zitaten belegte Gréflen sind diesen Werken entnommen.

2.1 Physikalische Eigenschaften des Siliziums

Silizium kann in mehreren Kristall-Modifikationen vorliegen, die sich in ihrer Periodi-
zitdt oder Regularitéit der Anordnung der einzelnen Atome unterscheiden. Die unter-
schiedliche Kristallstruktur fiihrt zu Anderungen in den physikalischen Eigenschaften.
Auf diese modifikationsabhéngigen physikalischen Eigenschaften wird in den folgenden
Abschnitten naher eingegangen.

2.1.1 Kiristallines Silizium

Allgemeine physikalische Eigenschaften

Kristallines Silizium ist ein hartes und sprodes Material mit einer Dichte von
2.328 g/cm?, welches bei einer Temperatur von circa 1400 °C schmilzt und einen Sie-
depunkt von ungefihr 2480 °C besitzt [20]. Es besitzt die periodische Struktur des

3



4 Kapitel 2. Grundlagen

Diamantgitters (siehe Abb. 2.1). Dabei handelt es sich um eine kubisch flichenzen-
trierte Kristallstruktur mit zweiatomiger Basis, bei der jedes Siliziumatom tetraedrisch
von vier anderen umgeben ist. Die Gitterkonstante betriigt 5.431 A. Die Atomorbitale
der duBersten Schale sind sp*-hybridisiert, und die Atombindungen sind kovalent mit
einer Bindungslinge von 2.35 A. Aufgrund der periodischen Anordnung ergibt sich eine
strenge Korrelation der Atomlagen iiber makroskopische Entfernungen hinweg. Diese
Korrelation wird auch als Fernordnung bezeichnet.

s |
<
adve

Abb. 2.1: Kristallstruktur des Diamantgitters

Kristallines Silizium ist ein Halbleiter mit einer indirekten Bandliicke F, von 1.12 eV
(bei T' = 300 K). Seine elektronische Bandstruktur ist in Abb. 2.2 dargestellt. Der Zu-
sammenhang zwischen Energie F und reziprokem Gittervektor k wird auch als Energie-
dispersionsrelation bezeichnet. Die kleinste direkte Bandliicke betréigt circa 3.4 eV [21]
und kommt durch die mit Fy und E; bezeichneten elektronischen Ubergiinge (kritischen
Punkte) zustande [22]. Der direkte F,-Ubergang liegt bei 4.2 eV.

Die elektrischen Transporteigenschaften werden dominiert durch das in (100)-Richtung
verlaufende Leitungsbandminimum und das doppelte Valenzbandmaximum im I'-
Punkt. Photonen mit einer Energie zwischen 1.12 und 3.4 eV konnen aufgrund des
indirekten Ubergangs nur mit Hilfe eines weiteren Teilchens, wie zum Beispiel eines
Phonons, absorbiert werden. Allerdings ist die Wahrscheinlichkeit dieses Zweiteilchen-
Prozesses geringer als die eines direkten Ubergangs, und folglich ist die optische Ab-
sorption in diesem Energiebereich relativ klein. Es ist daher eine Kristalldicke von circa
200 pm erforderlich, um eine fiir Solarzellen ausreichende Absorption zu erreichen; es
sei denn der optische Weg des Lichts wird durch Reflexionsmethoden verldngert [17].

Dotierung von kristallinem Silizium

Intrinsisches einkristallines Silizium besitzt bei Raumtemperatur einen spezifischen Wi-
derstand von bis zu 3-10°> Qcm. Dieser kann durch Dotierung drastisch vermindert wer-
den. Im Allgemeinen wird zur n-Dotierung Phosphor und zur p-Dotierung Bor verwen-
det. Das Donatorniveau des Phosphors liegt 44 meV unterhalb der Leitungsbandkante
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ke 33 44) k=(000) k=4(100)

Abb. 2.2: Mit der k-p-Methode berechnete elektronische Bandstruktur des kristalli-
nen Siliziums nach Cardona et al. [21]. Eingezeichnet sind die nach Lautenschlager
et al. [22] bezeichneten Uberginge Ey, Ey und Ey

und das Akzeptorniveau des Bors 45 meV oberhalb der Valenzbandkante. Mit stei-
gender Dotierung nimmt die elektrische Leitfihigkeit zu. In Hinblick auf Solarzellen
ist jedoch zu beachten, dass gleichzeitig die Diffusionsldnge der photogenerierten La-
dungstriager abnimmt (siehe Abschnitt 2.4).

Im Folgenden werden die Eigenschaften und Bezeichnungen des dotierten Siliziums
anhand der p-Dotierung erldutert. Entsprechendes gilt fiir n-dotiertes Silizium. In p-
dotiertem Silizium wird die Leitfdhigkeit iiberwiegend von den L&chern bestimmt. Sie
werden als Majoritdtsladungstrager bezeichnet, wohingegen die in viel geringerer An-
zahl vorhandenen Elektronen Minorititsladungstriger genannt werden. Der energeti-
sche Abstand zwischen Ferminiveau Er und Valenzband Ey hingt von der Temperatur,
der effektiven Lochermasse m,, und der Konzentration der Akzeptoren N4 ab [17]. Un-
ter der Annahme der Storstellenerschopfung, das heifit alle Akzeptorenzustinde sind
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mit Elektronen besetzt (p = N,), gilt folgende Gleichung!:

Ep — By = kTIn(Ny/N,) (2.1)
mit
2rm, kT
Ny = 2(%)3/2 — 3.1-10" cm=® (Si bei 300 K) (2.2)

Ny wird auch als effektive Zustandsdichte im Valenzband bezeichnet, denn es
gilt: p = Nyexp|[(Ey — EF)/kT]. Bei einer fiir kristalline Si-Solarzellen typischen
Basis-Dotierungskonzentration von N4 = 10! ¢cm™3 betriigt der Abstand zwischen
Ferminiveau und Valenzband bei Raumtemperatur circa 0.18 eV.

Polykristallines Silizium besitzt nahezu dieselben physikalischen Eigenschaften wie ein-
kristallines Silizium. Der Hauptunterschied besteht in der Diffusionslinge der Mino-
ritdtsladungstriager. Diese wird nicht, wie vermutet werden kénnte, durch Korngrenzen
sondern durch die hohe herstellungsbedingte Anzahl von Defekten (Fremdatome, Leer-
stellen und Versetzungen) vermindert. Im Hinblick auf Solarzellen ist es wiinschenswert,
diese Defekte zu passivieren, da rekombinierende Einfliisse den Photostrom und somit
den Wirkungsgrad reduzieren.

2.1.2 Hydrogenisiertes amorphes Silizium
Physikalische Eigenschaften

Amorphes Silizium besitzt nahezu dieselbe Nahordnung wie kristallines Silizium. Da
die Bindungslédngen und Bindungswinkel gering variieren konnen, geht jedoch die Fer-
nordnung verloren. Das heif}t, die Periodizitdt im Orts- und k-Raum ist nicht mehr
vorhanden, und die Ladungstriger werden stark gestreut. Dies hat zur Folge, dass der
k-Vektor keine Erhaltungsgrofie mehr ist und die Energie-Dispersionsrelation E(k) kei-
ne Bedeutung mehr hat. Stattdessen wird bei der Beschreibung des amorphen Siliziums
meist die elektronische Zustandsdichte N(E) verwendet (siehe Abb. 2.3).

Bei idealem einkristallinen Silizium ist an den Bandkanten ein wurzelféormiger Anstieg
der Zustandsdichte zu beobachten, wohingegen bei amorphem Silizium die Zustands-
dichte exponentiell zur Bandliickenmitte hin abfillt. Der exponentielle Abfall des Lei-
tungsbandes ist steiler als der des Valenzbandes, denn die Zusténde des Leitungsbandes
werden iiberwiegend aus kugelsymmetrischen s-artigen Wellenfunktionen gebildet und
nur Variationen der Bindungslénge wirken sich auf das Leitungsband aus. Die Zusténde
des Valenzbandes hingegen sind groftenteils aus p-artigen Wellenfunktionen aufgebaut,
und hier wirken sich neben den Variationen der Bindungsldnge auch die der Bindungs-
winkel aus.

! AuBerdem muss gelten, dass die Erzeugung von Lochern durch thermische Anregung von Elek-
tronen ins Leitungsband vernachlissigt werden kann (kT < E,).
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Abb. 2.3: FElektronische Zustandsdichtenverteilung von amorphem Silizium mit
Akzeptor- und Donatorzustinden aus Meissner [18] (Erklirung siehe Text)

Die exponentielle Steigung der Bandausléufer spiegelt somit den Grad der Unordnung
wider [23]. Eine Definition der Bandliicke, wie dies im kristallinen Fall erfolgt, ist nicht
moglich. Da sich die Beweglichkeit der Ladungstréger jedoch um mehrere Gréflenord-
nungen dndert, wird die Trennung zwischen ausgedehnten und lokalisierten elektroni-
schen Zustidnden als Beweglichkeitsliicke definiert [24]. Die lokalisierten elektronischen
Zustdnde in den Bandausldufern tragen kaum zur Rekombination der Ladungstriger
bei, sondern begrenzen nur ihre Beweglichkeit durch sogenanntes ,flaches Trapping*
und thermische Reaktivierung [19].

Wihrend im kristallinen Silizium alle Abweichungen von der Kristallstruktur, wie zum
Beispiel Fehlstellen, Zwischengitteratome oder Versetzungen, als Defekte wirksam sind,
kann im amorphem Netzwerk nur noch von Koordinationsdefekten geredet werden.
So fiihren hauptséichlich nichtabgeséittigte Bindungen, sogenannte ,,dangling bonds®,
zu Zustdnden in der Mitte der Bandliicke. Reines amorphes Silizium enthilt ungefahr
10" Defekte pro cm™ [25] und besitzt daher sehr schlechte elektronische Eigenschaften.

Durch den Einbau von Wasserstoff konnen die meisten freien Valenzen abgeséttigt wer-
den (Defektdichte bis 10'® ¢cm™3 [26]). Dieses sogenannte hydrogenisierte amorphe Si-
lizium (a-Si:H) wurde erstmals im Jahre 1969 mittels plasmaunterstiitzter chemischer
Gasphasenabscheidung (,Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition“ - PECVD)
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hergestellt [27]. A-Si:H hoher photoelektronischer Qualitéit besitzt je nach Herstel-
lungsmethode einen Wasserstoffgehalt zwischen 1 und 10% [8,11]. Dieser liegt somit
um Groflenordnungen hoher als die Defektdichte des reinen amorphen Siliziums.

Der Wasserstoff sittigt nicht nur die ,dangling bonds“, sondern beeinflusst auch die
Struktur des Netzwerkes. Nach dem topologischen Modell von Phillips [28] betréigt die
ideale Netzwerkkoordination eines amorphen Halbleiters 2.45. Ein tetraedrisches Si-
Netzwerk wére somit deutlich {iberkoordiniert. Durch den Einbau von Wasserstoff, der
nur eine Bindung eingehen kann, wird die Koordination des Siliziums verringert und
ein Anndhern an den von Phillips berechneten Wert erreicht.

Da der k-Vektor keine Erhaltungsgréfle mehr darstellt, gelten die fiir kristalline Halb-
leiter iiblichen Auswahlregeln optischer Uberginge nicht mehr. Es konnen Ubergiinge
zwischen beliebigen sich im Ortsraum iiberlappenden Zustéinden stattfinden und a-Si:H
wird eine Beweglichkeitsliicke von circa 1.7 eV zugeordnet.

60 T T T T T T T T T T T T
50
40
30
~ ]
W 20

T T T T T T

. —— .
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Abb. 2.4: Imagindrteil der dielektrischen Funktion € von kristallinem und amorphem
Silizium nach Aspnes et al. [29,30]. Die Bezeichnungen Eo, Ey und Ey stehen fiir die
in Abbildung 2.2 dargestellten elektronischen Uberginge

Abbildung 2.4 zeigt den Imaginérteil der dielektrischen Funktion €, von kristallinem
und hydrogenisiertem amorphem Silizium. Deutlich ist zu erkennen, dass in dem dar-
gestellten Energiebereich €5 von kristallinem Silizium zwei ausgeprigte Maxima be-
sitzt. Diese kritischen Punkte werden durch gleichzeitig hohe Zustandsdichten in den
Valenz- und Leitungsbéndern verursacht (vergleiche mit den in Abb. 2.2 dargestell-
ten elektronischen Ubergéingen Ey, F; und Ej). g5 von a-Si:H verlduft aufgrund der
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nichtvorhandenen Fernordnung viel flacher und breiter. Die in Abb. 2.4 dargestellten
Daten wurden zur spektroskopischen Modellierung der ellipsometrischen Ergebnisse
verwendet (sieche Kapitel 4 und Abschnitt 5.2).

Dotierung von hydrogenisiertem amorphem Silizium

Ende der sechziger Jahre wurde die Dotierbarkeit amorpher Halbleiter aufgrund theo-
retischer Uberlegungen (Mott’sche 8-N Regel [31]) ausgeschlossen. Hiernach sollte sich
das amorphe Netzwerk leicht an die Koordination eingebauter Fremdatome anpassen
kénnen, so dass diese nur eine legierende Wirkung besitzen. Bereits 1975 konnten je-
doch Spear et al. [32] experimentell zeigen, dass durch die Zugabe von Dotiergasen
wahrend der PECVD-Abscheidung p- und n-leitendes a-Si:H hergestellt werden kann,
wobei die Dotiereffizienz um den Faktor 10~* geringer ist als bei kristallinem Silizi-
um. Die Dotierbarkeit amorpher Halbleiter kann mit Hilfe eines thermodynamischen
Gleichgewichtmodells beschrieben werden [33]: Die meisten eingebauten Fremdatome
befinden sich in einem energetisch giinstigen 3-fach koordinierten Bindungszustand und
wirken daher nicht dotierend. Ein kleiner Anteil dieser Fremdatome besetzt jedoch ener-
getisch hoher liegende 4-fach koordinierte Zustédnde, die als Donator- beziehungsweise
Akzeptorzustinde wirksam sind. Ein wesentlicher und unerwiinschter Nebeneffekt der
zunehmenden Dotierung ist die Erhohung der Defektdichte und ein Verminderung der
Ladungstriager-Diffusionslinge [33]. Daher kénnen a-Si:H-Diinnschichtsolarzellen nur
unter Verwendung einer intrinsischen a-Si:H-Schicht zwischen diinner p- beziehungs-
weise n-dotierter Schicht hergestellt werden.

2.2 Verfahren zur Herstellung von Silizium

Nachdem in Abschnitt 2.1 die physikalischen Eigenschaften von kristallinem und hy-
drogenisiertem amorphem Silizium kurz beschrieben wurden, wird im Folgenden ih-
re Herstellung erldutert. Silizium ist nach Sauerstoff das zweithdufigste Element der
Erde und liegt meist in oxidischer Form (Quarz, Sand) oder als Silikat vor. Als Aus-
gangsmaterial fiir die Herstellung von Silizium dient Quarz. Dieses wird mit Hilfe von
Kohlenstoff bei Temperaturen von circa 1800 °C zu Silizium reduziert. Allerdings be-
sitzt dieses sogenannte metallurgische Silizium nur eine Reinheit von 98%, so dass es
zwar in der Eisenverhiittung und in der Aluminiumindustrie nicht aber in der Halblei-
terindustrie verwendet werden kann. Die Restverunreinigungen werden mittels mehr-
stufiger Refraktionierungsverfahren entfernt. Hierzu wird das metallurgische Silizium
gasformigem Chlorwasserstoff ausgesetzt, wobei Wasserstoff und Trichlorsilan (SiHCls)
entstehen. In mehrstufigen Destillationsanlagen wird Letzteres vom Wasserstoff und
von den Verunreinigungen getrennt. Anschlieflend wird das hochreine Trichlorsilan an
einer heiflen Siliziumoberfliche zu Silizium reduziert. Dieses polykristalline ,electro-
nic grade“-Silizium wird als Ausgangsmaterial fiir die in den folgenden Abschnitten
beschriebenen Kristallziehverfahren eingesetzt.
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2.2.1 Kiristallziehverfahren
Das Czochralski-Verfahren

Beim Czochralski-Verfahren wird ein einkristalliner Silizium-Keim in eine Si-Schmelze
eingetaucht, die sich in einem Quarztiegel befindet. Unter gleichzeitigem Herausziehen
und Drehen scheidet sich an diesem Keim sogenanntes CZ-Silizium in einkristalliner
Form ab [34]. CZ steht hierbei fiir die {ibliche Abkiirzung des Verfahrensentwicklers
Czochralski. Allerdings wird bei diesem Verfahren Sauerstoff, der aus dem Quarztiegel
stammt, mit in den Kristall eingebaut. Durch gezielte Zugabe von Dotanden, wie Bor
oder Phosphor, wird die erwiinschte Art und Hoéhe der Leitfahigkeit erreicht. In neue-
ster Zeit ist auch Gallium als Akzeptor fiir Solarzellen-Substrate im Gespréich. Denn
Bor kann unter Ladungstrigerinjektion oder Beleuchtung mit dem im Substrat vorhan-
denen Sauerstoff einen Defekt bilden, der die Lebensdauer der Minorititsladungstriger
verkleinert und damit den Wirkungsgrad von Si-Solarzellen um 1-2% absolut vermin-
dern kann [2]. Das Auftreten eines vergleichbaren Defekts wurde bei Gallium-dotierten
Si-Wafern nicht beobachtet.

Das Zonenzieh-Verfahren

Beim Zonenzieh-Verfahren wird unter Schutzgasatmosphére ein einkristalliner Silizi-
umkeim mittels [nduktionsheizung an einen polykristallinen Siliziumstab angeschmol-
zen [35]. Anschlieflend wird unter Drehbewegung des Stabes die Induktionsspule durch-
gezogen. Hierbei wandert eine Zone fliissigen Siliziums durch den Stab, wobei dieses
sich beim Abkiihlen in einkristalliner Form anbaut. Das mit dem Zonenzieh-Verfahren
hergstellte Silizium wird meist als FZ-Silizium bezeichnet. FZ steht hierbei fiir ,,floa-
ting zone®“. Da die Loslichkeit der im Stab vorhandenen Verunreinigungen im fliissigen
Silizium deutlich héher als im festen Silizium ist, werden diese in hohem Mafle in
der fliissigen Zone mitgenommen und an das Ende des Kristalles transportiert. Durch
mehrmaliges Zonenziehen ist somit die Herstellung von Kristallen mit hoher Reinheit
moglich. Durch Beigabe von gasférmigen Verbindungen zum Schutzgas, wie zum Bei-
spiel Phosphin oder Diboran, wird die gewiinschte Dotierung eingestellt. Da die Sau-
erstoffkonzentration im FZ-Silizium deutlich geringer als im CZ-Silizium ist, kénnen
sich weniger Bor-Sauerstoff-Defekte bilden und die Lebensdauer der Minoritatsladungs-
tréager ist grofler.

Das EFG-Verfahren

Aus dem mit dem Czochralski- oder Zonenzieh-Verfahren gewonnenen Siliziumblock
werden Wafer mit Hilfe der Drahttrenntechnik hergestellt [36]. Der Materialverlust
betrigt bei diesem S#geverfahren ungefihr 30% und fiihrt damit zu einem erhebli-
chen Anstieg der Produktionskosten. Mit dem sogenannten EFG-Verfahren (,Edge-
defined film-fed growth*) lassen sich die Ségeverluste nahezu vermeiden [37]. Es handelt
sich hierbei um ein von der Firma Angewandte Solarenergie - ASE GmbH entwickel-
tes und patentiertes Verfahren. Mit Hilfe einer hohlen oktagonalen Graphitform wird
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polykristallines Silizium aus einer Siliziumschmelze gezogen. Durch Einstellen der Tem-
peratur und der Ziehgeschwindigkeit kann der Prozess so eingestellt werden, dass das
6 m lange Oktagon-Profil eine Wandstérke von 280 um besitzt. Ein Laserstrahl schnei-
det hieraus direkt die 100 x 100 mm? groBen Wafer. Neben dem EFG-Verfahren gibt
es noch zahlreiche weitere Techniken zur direkten Herstellung von polykrstallinem Sili-
zium. Auf diese wird aber nicht eingegangen, da in dieser Arbeit neben einkristallinen
Wafern nur EFG-Silizium verwendet wurde.

2.2.2 Diinnschicht-Technologien

Zur Abscheidung diinner epitaktischer, nanokristalliner und amorpher hydrogenisier-
ter Siliziumschichten werden eine Reihe verschiedener Methoden verwendet. Diese
Diinnschicht-Technologien ermdoglichen die Beschichtung von Substraten, wie zum Bei-
spiel Si-Wafern, Glas, Stahl oder Kunststoffen. Weit verbreitet ist die bereits erwihn-
te PECVD (siehe zum Beispiel [19,38,39]). Sie hat sich in der industriellen Herstel-
lung von Si-Diinnschichtsolarzellen durchgesetzt. Hierbei wird meist ein Prozessgas-
gemisch von Silan (SiH,) und Wasserstoff verwendet, das mittels einer Hochfrequenz-
Glimmentladung teilweise dissoziiert wird. In dieser Arbeit wurde die Hot-wire CVD
eingesetzt, die eine mogliche Alternative zur PECVD darstellt und deren Prinzip in
Abschnitt 3.1.1 beschrieben wird. Neben diesen beiden Methoden gibt es zahlreiche
weitere Verfahren zur Herstellung diinner Silizium-Schichten. Eine vollstindige Auf-
listung inklusive Beschreibung wiirde den Umfang dieser Arbeit sprengen. Daher sei
hier nur auf einige Methoden verwiesen: Magnetronsputtern [40], MBE (Molecular
Beam Epitaxy [41]), ionenunterstiitzte Abscheidung (Ton-Assisted Deposition [42]),
ECWR-PECVD (Electron Cyclotron Wave Resonance PECVD [43]) und ECR-PECVD
(Electron Cyclotron Resonance PECVD [44]).

2.3 Vorstellungen zum Si-Wachstum mittels chemi-
scher Gasphasenabscheidung

Eine umfassende Theorie zur Beschreibung der im letzten Abschnitt erwédhnten che-
mischen Gasphasenabscheidung konnte bis heute nicht aufgestellt werden, da die phy-
sikalischen Prozesse und chemischen Reaktionen, die in der Gasphase und an der auf-
wachsenden Oberfldche stattfinden, sehr komplex sind. Einige Vorstellungen, die zur
Beschreibung des Schichtwachstums notwendig sind, werden in den folgenden Absétzen
kurz erldutert. Die bei der chemischen Gasphasenabscheidung von Silizium stattfin-
denden Prozesse konnen in drei Bereiche eingeteilt werden: Dissoziation der Prozessga-
se, Gasphasenreaktionen und Prozesse an der Schichtoberfliche. Bei der Dissoziation
von Silan, dem am hé&ufigsten verwendeten Prozessgas, entstehen SiH,-Radikale mit
0 <z < 3 und atomarer Wasserstoff. Das verwendete Verfahren und die eingestellten
Prozessparameter bestimmen hierbei die Dissoziationsprodukte. Anschlieflend stoflen
die Radikale hauptséichlich mit dem unzersetzten SiH4, wobei eine Vielzahl von Reak-
tionspfaden moglich ist. Die wichtigsten Reaktionspfade sind nachfolgend aufgelistet.
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SiH, + SiH, — H;SiSiH, (2.4)
Si + SiH, — HSiSiH; (2.5)

Das Disilan-Molekiil H3SiSiH; wird auch als Prozessgas verwendet [45-47] und ist bei
Raumtemperatur stabil. Falls es fiir die Schichtbildung hauptséichlich verantwortlich
sein wiirde, wire eine starke Abhéngigkeit der Depositionsrate von der Substrattem-
peratur zu erwarten. Dies ist jedoch weder bei der PECVD noch bei der Hot-wire
CVD der Fall, und daher kann Disilan als entscheidendes schichtbildendes Teilchen
ausgeschlossen werden. Nach Molenbroek [48] ist das angeregte HSiSiHj-Radikal sehr
instabil. Daher zerfillt es wieder oder reagiert iiber folgende Reaktionspfade:

HSiSiH} — H,SiSiH, (2.6)

HSiSiH; — HSiSiH + H, (2.7)

Nach Goodwin [49] ist der letzte Reaktionspfad bei den iiberlicherweise vorliegenden
Prozessbedingungen wahrscheinlicher. Als schichtbildende Teilchen werden oft die Mo-
lekiile SiH, (0 < x < 3), H,SiSiHy und HSiSiH in Betracht gezogen. In der Litera-
tur [50] wird argumentiert, dass das SiH3;-Radikal eine grofiere Mobilitit als HoSiSiH,
und HSiSiH besitzt. Begriindet wird dies mit seiner kleineren Masse. Die Elektronen-
konfiguration der Si-Molekiile beeinflusst jedoch auch ihre Mobilitdt. Daher ist diese
Aussage mit einem Fragezeichen zu versehen. Neben den verschiedenen Si-Molekiilen
trifft auch der sehr reaktive atomare Wasserstoff auf die aufwachsende Schicht. Dieser

kann mit in die Schicht eingebaut werden, oder durch chemisches Atzen Teilchen an
der Oberfliche ablosen.

Die Prozesse an der Oberfliche (Adsorption, Desorption, Abstraktion, Oberflichen-
und Volumendiffusion) héingen von den folgenden Parametern ab: Gaszusammenset-
zung, Auftreffrate und Energie der Gasteilchen, Substrattemperatur, Bindungsener-
gien und Wasserstoffbedeckung der Schichtoberfliche. Die Wasserstoffbedeckung der
Schichtoberfliche beeinflusst die Oberflichendiffusion [51]. So kénnen ankommende
SiH3-Radikale nur an freien Si-Oberflichenbindungen chemisch gebunden werden, und
eine hohe Wasserstoffbedeckung fiihrt daher zu einer grofien SiH3-Oberflichendiffusi-
onslinge. Der Wasserstoff desorbiert von einer a-Si:H-Oberfliche ab etwa 350 °C [52].
Die Wasserstoffdesorption von einer c-Si-Oberfliche héngt von der Bindungskonfigura-
tion als auch von der Siliziumdotierung ab [53].

In der Literatur unterteilt man die Art des Wachstums meist in drei verschiedene
Moden [54,55], die von den freien Energien des Films op, des Substrats og und der
Film/Substrat-Grenzfliche o; abhéingen.



2.4. Grundlagen zu Silizium-Solarzellen 13

e Volmer-Weber-Wachstum: or + 07 < 0g. Es werden bevorzugt dreidimensionale
Keime gebildet (dreidimensionales Inselwachstum)

e Frank-van der Merwe-Wachstum: or +07 > 0. Es bilden sich atomare Schichten
aus (zweidimensionales , layer-by-layer“-Wachstum)

e Stranski-Krastonov-Wachstum: Nach dem schichtweisen Aufwachsen weniger
Atomlagen setzt das Inselwachstum ein. Ursache fiir diesen Wachstumsmodus
kann zum Beispiel ein Unterschied in den Gitterkonstanten von Substrat und
Film sein, der keine dickeren stabilen Adschichten mit Substratstruktur zuléaf3t

Nach diesem einfachen Bild sollte das Wachstum von Silizium auf Silizium dem Frank-
van-der-Merwe-Wachstum zugeordnet werden kénnen [54]. Dies ist allerdings nur der
Fall, falls die schichtbildenden Teilchen ihre energetisch giinstigsten Plédtze einnehmen.
Daher beeinflussen ihre Oberflichenbeweglichkeit und die Depositionsrate die Art des
Wachstums. Auflerdem konnen Stufenbarrieren, Abschattungseffekte sowie Verunreini-
gungen zur Ausbildung einer Oberflichenrauheit fiihren [56].

2.4 Grundlagen zu Silizium-Solarzellen

Nachdem in den vorangegangenen Abschnitten die physikalischen Eigenschaften des
Siliziums, seine Herstellungsmethoden und Vorstellungen zur chemischen Gasphasen-
abscheidung beschrieben wurden, werden im Folgenden die Grundlagen der Silizium-
Solarzellen erliutert. Hierbei wird zuerst auf die Physik des pn-Ubergangs eingegangen,
bevor dann der Aufbau der Si-Solarzellen, ihre Charakterisierung und Methoden zur
Wirkungsgraderh6hung erklart werden.

2.4.1 Die Physik des pn-Ubergangs

Zu Beginn dieses Abschnitts werden die physikalischen Eigenschaften eines pn-Uber-
gangs erldutert, bei dem die p- und n-dotierten Bereiche dieselbe Bandliicke besitzen.
Anschlielend werden die auftretenden Unterschiede fiir den Fall eines sogenannten pn-
Heteroiibergang, das heifit eines pn-Ubergangs, bei dem beide Bereiche verschiedene
Bandliicken besitzen, dargestellt.

Abbildung 2.5 zeigt schematisch die Bandverliufe eines pn-Ubergangs ohne externe
Spannung. Das Ferminiveau hat in beiden Bereichen die gleiche Hohe, und die Span-
nungsdifferenz Up zwischen den Valenzbéndern der beiden Bereiche, auch Diffusions-
spannung oder ,built-in potential“ genannt, ergibt sich zu (siehe Gl. (2.1)):

qUp = Ey— kTIn(NeNy/NaNp) (2.8)
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Abb. 2.5: Schematische Darstellung der Bandverliufe eines pn-Ubergangs

Np steht hierbei fiir die Konzentration der Donatoren im n-leitenden Bereich. Bei
Raumtemperatur besitzt die Diffusionsspannung eines kristallinen pn-Ubergangs mit
N,y = Np = 10" cm—? einen Wert von circa 0.72 V. Aufgrund der abrupten Anderung
der Dotierkonzentrationen am pn-Ubergang diffundieren Locher in den n-Bereich und
Elektronen in den p-Bereich. Dabei entsteht ein elektrisches Feld am pn-Ubergang,
und es stellt sich ein Gleichgewichtszustand ein, bei dem der Diffusionsstrom gleich
dem Feldstrom ist. Der Bereich, in dem ein elektrisches Feld vorliegt, wird als Raum-
ladungszone bezeichnet. Ihre Breite liegt bei den iiblichen Dotierkonzentrationen im
spannungsfreien Fall zwischen 10 und 1000 nm [57]. Fiir ungleiche Dotierung ist die
Ausdehnung (x, + z,,) der Raumladungszone asymmetrisch, wobei Ny -z, = Np -z,
gilt. Si-Solarzellen besitzen einen diinnen dotierten Bereich, der als Emitter bezeichnet
wird und der um circa drei Groflenordnungen héher dotiert ist als der dicke Bereich
(Basis). Dies bedeutet, dass die Raumladungszone nahezu vollstindig in der schwécher
dotierten Basis liegt. Da in der Raumladungszone eine Verarmung an Ladungstrigern
vorliegt, kann dem pn-Ubergang eine Kapazitit zugeordnet werden, die einen elektri-
schen Widerstand bewirkt.

Eine externe Spannung verschiebt die relativen Lagen der Bénder, das heifit die Diffusi-
onsspannung dndert sich. Dies hat zur Folge, dass sich die Breite der Raumladungszone
und damit ihr elektrischer Widerstand &ndern, so dass die Stromdichte eines pn-Uber-
gangs exponentiell von der angelegten Spannung U abhingt (Diodengleichung):

J = Jy|exp(qU/nkT) — 1] (2.9)

Hierbei bezeichnet n den so genannten Diodenqualititsfaktor und Jy die
Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte. Im Folgenden wird angenommen, dass der p-
dotierte Bereich (Basis) viel dicker als der n-dotierte Bereich (Emitter) ist. Fiir den
Fall, dass der Ladungstrigertransport von der Diffusion und Rekombination in der
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feldfreien Basis bestimmt wird, ergibt sich der Diodenqualitétsfaktor zu n = 1 [58] und
die Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte betriagt [17]:

Jo = w?i:—fvjjvc’ exp(—E, /KT) (2.10)
Hierbei steht D, fiir den Diffusionskoeffizienten und L,, fiir die Diffusionslénge der Elek-
tronen. GG ist ein Geometriefaktor, der von den Verhiltnissen Basisdicke zu Diffusions-
linge sowie Basisrekombination zu riickseitiger Oberflichenrekombination abhéngt. Ist
die Rekombinationsgeschwindigkeit an der Riickseite der Basis kleiner als in der Basis,
vermindert sich G mit abnehmender Basisdicke. Dieser so genannte Diffusionstransport
ist jedoch nicht der einzig mogliche Transportprozess. Im Allgemeinen kann die Rekom-
bination in der Raumladungszone nicht vernachlissigt werden. Zur Beschreibung des
pn-Ubergangs werden daher oft zwei Dioden verwendet (Zwei-Dioden-Modell: Dy, D).
Der wichtigste Prozess ist hierbei die nach Shockley, Read und Hall benannte (SRH)-
Rekombination [59,60], bei der Ladungstriger durch Midgap-Storstellen , getrappt®
werden. Die Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte der in der Raumladungszone statt-
findenden (SRH)-Rekombination besitzt einen Diodenqualitidtsfaktor von n = 2 und
die Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte betriagt [17]:

kT NeNy D,
J() = Wexp(—Eg/kT) (211)
Fpnes steht fiir das maximale elektrische Feld am pn-Ubergang. Bei der Berechnung
der Sperrspannungs-Sittigungsstromdichte wurde angenommen, dass die Lebensdauern
von Elektronen und Lochern gleich sind.

Wird der pn-Ubergang beleuchtet, fiihrt dies aufgrund des inneren Photoeffekts zur Er-
zeugung von Elektronen im Leitungsband und Lochern im Valenzband. Die Minoritéts-
ladungstriger, die den Rand der Raumladungszone erreichen, tragen zur so genannten
(negativen) Photostromdichte .J,, bei. Solange fast alle Minoritétsladungstriger, die
zur Raumladungszone diffundieren, von ihr abgezogen werden, ist die Rekombinati-
on in der feldfreien Basis der stromlimitierende Prozess. Daher kann in einem weiten
Spannungsbereich ein konstanter Photostrom angenommen werden. Erst wenn das elek-
trische Feld am pn-Ubergang sehr klein ist (U ~ Up), nimmt der Photostrom ab. Der
Einfluss des Photostroms auf das Zwei-Dioden-Modell unter zusétzlicher Beriicksich-
tung eines flichenbezogenen Serien- und Parallelwiderstands (Rg, Rp) beschreibt das
Strom-Spannungs-Verhalten einer beleuchteten Si-Solarzelle und kann mit Hilfe eines
elektronischen Ersatzschaltbildes schematisch dargestellt werden (siehe Abb. 2.6 [17]).

Dieses Ersatzschaltbild verwendet das Superpositionsprinzip, das heiflt der Strom unter
Beleuchtung setzt sich linear aus dem Dunkelstrom und dem Photostrom zusammen
(Jhett = Jaunket — Jpn), wobei sich die Widerstinde und Diodeneigenschaften nicht
dndern. Unter dieser Voraussetzung ergibt sich folgende Gleichung fiir die Stromdichte:

€U—JR5) _ 1} U—JRS

) — 1} + Jo2 [exp( kT R,

— T (2.12)
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Abb. 2.6: Ersatzschaltbild des Zwei-Dioden-Modells einer beleuchteten Solarzelle nach
Goetzberger et al. [17]

Nachfolgend werden die Besonderheiten fiir den Fall eines pn-Heteroiibergangs erklirt
(siehe Abb. 2.7). Der Bandliickenunterschied zwischen den beiden Halbleitern fiihrt
zu Spriingen (Offsets) von Valenz- und Leitungsband direkt am pn-Ubergang (AEy,
AE(¢). Diese Offsets werden als positiv bezeichnet, wenn das Leitungsband des Halb-
leiters mit der gréfleren Bandliicke iiber dem des anderen, beziehungsweise wenn sein
Valenzband unter dem des anderen liegt.

Die Grofle der Bandspriinge wird meist mit dem Anderson-Diffusions-Modell beschrie-
ben [61]. Hierbei wird angenommen, dass die Volumeneigenschaften der jeweiligen Halb-
leiter am pn-Ubergang erhalten bleiben und das Vakuum-Niveau am pn- Ubergang ste-
tig ist. Letzteres bedeutet, dass elektrische Ladungen und Dipole am pn-Ubergang
vernachliissigt werden. Der Leitungsbandoffset direkt am pn-Ubergang hingt folglich
vom Unterschied der Elektronenaffinitdten x der beiden Halbleiter ab, und der Valenz-
bandoffset ergibt sich unter Beriicksichtigung der jeweiligen Bandliicken.

Auf experimentelle Weise kénnen die Bandoffsets mit Hilfe von Kapazitéits- oder
Photoemissions-Messungen bestimmt werden. Nach Mimura [62] betragen die Elek-
tronenaffinitdten fiir c¢-Si x._s; = 4.05 eV und fiir a-Si:H y,_s;.z = 3.93 eV, so dass
sich fiir den Heteroiibergang a-Si:H/c-Si ein Leitungsbandoffset von AE- = 0.12 eV
und ein Valenzbandoffset von AEy = 0.5 eV ergibt. In der Literatur werden allerdings
stark voneinander abweichende Bandoffsets angegeben [63,64]. Es scheint lediglich si-
cher zu sein, dass beide positiv sind [57] und der Valenzbandoffset grofier ist.

Eine Ubersicht iiber die Transportmechanismen in Heteroiibergiingen findet sich in
den Arbeiten von van Cleef und Fahrenbruch [65,66]. Hiernach kann der Ladungs-
triigertransport, wie auch beim pn-Ubergang mit gleicher Bandliicke, durch Rekom-
bination/Generation in der Raumladungszone oder durch Diffusion in der feldfreien
Basis bestimmt sein. Fiir Heteroiibergénge wird zur Beschreibung der Diffusion meist
das bereits erwihnte Anderson-Diffusions-Modell verwendet. Nach diesem Modell for-
men die Bandoffsets Barrieren fiir den Ladungstrigertransport, und es konnen nur
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Abb. 2.7: Schematische Darstellung der Bandverliufe eines (p)c-Si/(n)a-Si:H-
Heterotibergangs nach dem Anderson-Diffusions-Modell [61]

Ladungstriger mit geniigend hoher kinetischer Energie diese Hindernisse iiberwinden.
Die Form der Barrieren wird von den Dotierungskonzentrationen beider Halbleiter
beeinflusst. Dies hat zur Folge, dass der Diodenqualitdtsfaktor von den Dotierungen
abhingen kann. Fiir (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen ergibt sich ein Diodenqua-
litatsfaktor des Diffusionstransports von n = 1, da der Leitungsbandoffset und somit
die Barriere relativ klein sind.

Auflerdem kann der Ladungstrigertransport durch Rekombination an der Heterogrenz-
fliche bestimmt sein. Dieser Mechanismus kann wie die (SRH)-Rekombination beschrie-
ben werden und fiihrt daher zu gleichen Abhéngigkeiten. Desweiteren besteht auch die
Moéglichkeit des Tunnelns. Es gibt verschiedene mogliche Tunneliibergédnge, wie zum
Beispiel Tunneln durch Barrieren [67] oder Tunneln in vielen Schritten [68]. Im Gegen-
satz zu den bisher erlduterten Rekombinationsmechanismen besitzen diese Prozesse
eine drastisch verdnderte Temperaturabhingigkeit. So ist zum Beispiel der Diodenqua-
litdtsfaktor nahezu proportional zur inversen Temperatur.

Aufgrund der Transportabhéingigkeit des Diodenqualititsfaktors und der
Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte kann durch Messung der Strom-Spannungs-
Kennlinie bei verschiedenen Temperaturen bestimmt werden, welcher Prozess
dominierend ist [57,65]. Die Auswertung ist jedoch aufwendig, da sich diese Dominanz
nicht nur mit der Temperatur sondern auch mit der Spannung und Beleuchtung
andert. Desweiteren werden in der Literatur verschiedene Angaben gemacht. Kol-
ter [57] modelliert die Dunkelkennlinien seiner (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzellen
mit Hilfe des bereits erwdhnten Zwei-Dioden-Modells, wobei die erste Diode einen
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Diodenqualitatsfaktor von n = 1.2-1.65 besitzt und durch Rekombination bestimmt
wird. Die Art der Rekombination wird vom Author allerdings nicht angegeben. Die
zweite Diode, die mit abnehmender Temperatur an Bedeutung gewinnt, kann durch
Tunnelprozesse beschrieben werden. Jensen et al. [69] simulieren die Dunkelkennlinien
ihrer (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzellen (bei V' &~ V. und T > 300 K) mit Hilfe
einer Diode, die einen Diodenqualititsfaktor von ~ 1 besitzt. Bei dieser Untersuchung
ist die Rekombination/Diffusion im feldfreien Bereich der Basis entscheidend fiir die
Leerlaufspannung. Borchert et al. [70] beobachten bei der Dunkelkennlinien-Messung
(T = 25 °C) ihrer (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzellen zwei Dioden, die nach dem Zwei-
Dioden-Modell die Diodenqualitiatsfaktoren n; = 1.5 und n, = 3.5 besitzen. Die erste
Diode beschreibt die Rekombination im feldfreien Bereich, ist bei hohen Spannungen
dominant und bestimmt daher, wie auch nach Jensen et al. [69], die Leerlaufspannung.
Die zweite Diode beschreibt die Rekombination in der Raumladungszone.

Der Ladungstriagertransport in (p)a-Si:H/(n)c-Si-Heterosolarzellen kann sich aufgrund
der Bandoffsets grundlegend von dem in (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzellen unterschei-
den. Nach van Cleef [71] ist in guten (p)a-Si:H/(n)c-Si-Heterosolarzellen bei Raumtem-
peratur und unter AM1.5-Beleuchtung (siehe Abschnitt 2.4.2) das Tunneln durch die
Valenzbandbarriere der Vpc-bestimmende Transportmechanismus. Die Rekombination
an der Heterogrenzfliche spielt keine Rolle fiir die Leerlaufspannung falls die Grenz-
flichendefektdichte geringer als 10" cm™2 ist.

2.4.2 Aufbau und Charakterisierung von Si-Solarzellen
Struktureller Aufbau von Si-Solarzellen

Die Herstellung eines pn-Ubergangs fiir kristalline Si-Solarzellen erfolgt hauptséchlich
mit zwei verschiedenen Methoden: Eindiffusion oder Deposition®. In der industriellen
Fertigung wird in fast allen Fillen die Eindiffusion von Phosphor in einen p-dotierten
Wafer verwendet. Hierzu wird Phosphin (PH3) oder Phosphoroxychlorid (POCI;) zu-
sammen mit einem Trigergas iiber ein p-dotiertes Silizium-Substrat geleitet, und
bei Temperaturen zwischen 800 und 1200 °C diffundiert Phosphor in die Silizium-
Oberfliche ein [17,72]. Der pn-Ubergang wird folglich durch eine iiberkompensierende
Gegendotierung erzeugt, wobei das Dotierprofil wesentlich von der Temperatur und der
Zeitdauer des Prozesses abhingt. Der Nachteil dieses Verfahrens ist, dass die Prozess-
temperatur hoch ist, auf der gesamten Fliche homogen eingehalten werden muss und
daher einen hohen Energiebedarf bedingt.

Mit Hilfe der in Abschnitt 2.2.2 erlauterten Diinnschicht-Technologien kann der Emit-
ter ebenfalls hergestellt werden. Hierbei wird der pn-Ubergang erzeugt, indem amor-
phes, nanokristallines oder epitaktisches Silizium komplementérer Dotierung auf die
Silizium-Basis aufgebracht wird. Dieses Verfahren besitzt den Vorteil, dass die Emitter-
abscheidung bei moderaten Temperaturen stattfindet. Gleichzeitig besitzen die Schich-
ten passivierende Eigenschaften, das heifit sie konnen die Oberflichenzustéinde der kri-
stallinen Basis absittigen und somit die Grenzflichenrekombinationsgeschwindigkeit

’Eine weitere Moglichkeit wire die Ionenimplantation.
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vermindern [73]. Nachteilig konnen das Ausbilden einer zusétzlichen Grenzfliche und
die im Vergleich zum Basiskristall schlechteren elektrischen Eigenschaften dieser Emit-
terschichten sein. Solarzellen mit amorphem oder nanokristallinem Emitter werden in
der Literatur meist als ,,Heterojunction Solar Cells“ oder ,,Heterostruktur-Solarzellen*
bezeichnet [57,65]. Da der umgangssprachliche Begriff , Heterosolarzelle* aber fiir die
Unterscheidung zur Si-Solarzelle mit eindiffundiertem Emitter ausreicht, wird im wei-
teren Verlauf der Arbeit diese vereinfachte Bezeichnung verwendet.

Im Folgenden werden die Unterschiede der beiden Solarzellentypen néher erlautert. Ab-
bildung 2.8 zeigt den schematischen Aufbau einer simplen Heterosolarzelle im Vergleich
zu einer einfachen Si-Solarzelle mit eindiffundiertem Emitter.

Solarzelle mit eindiffundiertem Emitter Heterosolarzelle
~— Frontkontakt — - -
— Antireflexionsschicht —
Emitter ——
Si-Substrat
Riickkontakt

Abb. 2.8: Schematische Darstellung einer einfachen Si-Solarzelle mit eindiffundiertem
Emitter im Vergleich zu einer simplen Heterosolarzelle

Die laterale Sammlung der Ladungstriger erfolgt bei Si-Solarzellen mit eindiffundier-
tem Emitter iiber den Emitter und den Frontkontakt. Als Antireflexionsschicht werden
Nichtleiter wie Siliziumdioxid (SiO2) oder Siliziumnitrid (SiN) verwendet. Diese die-
nen gleichzeitig zur Oberflichenpassivierung des Emitters [74,75]. Da SiOy und SiN
nichtleitend sind, muss der Frontkontakt bis zum Emitter reichen. Dies wird entweder
durch Photolithographie oder Durchbrennen (Sintern) des Frontkontaktes erreicht. Zur
Erzielung hoher Wirkungsgrade wird ein sogenannter Zweistufenemitter mittels Dop-
peldiffusionsverfahren hergestellt [17,76]. Die Emitterdotierung betrégt im Allgemeinen
unter dem Fronkontakt 10%° cm~2 und besitzt eine Eindringtiefe von 2 ym. Unter der
passivierenden Antireflexionsschicht betrédgt die 0.3 pm tief eindringende Dotierung
10'? em 3. Der Grund hierfiir ist eine unterschiedliche Rekombinationsgeschwindigkeit
an den beiden Grenzflachen. Ein Nachteil dieser Struktur besteht darin, dass ihre Her-
stellung viele Teilschritte, wie zum Beispiel Photolithographie, nasschemisches Atzen
und Reinigen, beinhaltet.

Bei Heterosolarzellen wird ein transparentes leitfihiges Metalloxid (,transparent, con-
ducting oxide“: TCO) als Antireflexionsschicht verwendet, da die Ladungstrigerbe-
weglichkeit in amorphen oder nanokristallinen Emittern und ihre geringe Leitfdhigkeit
nicht ausreichen, um einen lateralen Abtransport der Ladungstriger zu gewihrleisten.
Tiefergehende Information iiber die Eigenschaften transparenter leitfihiger Oxide ge-
ben die Ubersichtsartikel [77-79]. Ublicherweise wird zinndotiertes Indiumoxid (ITO)
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oder aluminiumdotiertes Zinkoxid eingesetzt. Das TCO hat gegeniiber den nichtlei-
tenden Antireflexionsschichten den Nachteil, dass das Licht im infraroten und roten
Spektralbereich aufgrund freier Ladungstriger teilweise absorbiert wird [80] und somit
den Wirkungsgrad der Heterosolarzellen vermindern kann.

Bei der Verwendung epitaktisch abgeschiedener Emitter, die eine ausreichend hohe La-
dungstriagerbeweglichkeit besitzen, kann als Antireflexionsschicht jedoch ebenfalls SiO,
oder SiN verwendet werden. Da die Ladungstrigerbeweglichkeit von Elektronen im All-
gemeinen grofer ist als die der Locher, werden Si-Solarzellen mit eindiffundiertem Emit-
ter optimal in der Schichtenfolge n-Emitter/p-Basis hergestellt. Bei Heterosolarzellen
muss zusitzlich beachtet werden, dass der Ubergang a-Si:H/c-Si oder nc-Si:H/c-Si mit
Bandoffsets behaftet ist, wobei sich bisher jedoch keine Schichtenfolge auszeichnen
konnte.

Fiir Si-Solarzellen mit eindiffundiertem Emitter und einkristalliner Basis liegt der
hochste im Labor erzielte Wirkungsgrad bei 24.4% [1], wobei unter Produktionsbe-
dingungen im Allgemeinen Wirkungsgrade zwischen 15 und 18% erreicht werden. Mit
polykristallinen Substraten konnte im Labor ein Wirkungsgrad von 19.8% erzielt wer-
den [1]. Demgegeniiber liegt der beste im Labor erzielte Wirkungsgrad von Heteroso-
larzellen kleiner Fliche (1 ¢cm?) und einkristalliner Basis bei 20% [5]. Einziger kommer-
zieller Hersteller ist die Firma Sanyo Solar Industries mit Solarzellen-Wirkungsgraden
von 17.3% und Modul-Wirkungsgraden von 15.2% [81]. Weiterhin konnte Sanyo durch
Aufbringen einer transparenten Elektrode und eines Kontaktgitters auf der Riickseite
die jahrliche Leistungsausbeute im Freilandbetrieb gegeniiber Solarzellen mit ganz-
flichigem Al-Riickkontakt um 6% relativ steigern [82]. Diese Steigerung hat jedoch
keinen Bezug auf den Wirkungsgrad.

Kennlinienparameter einer Solarzelle

Eine wichtige Methode zur Charakterisierung von Solarzellen ist die Messung der
Strom-Spannungs-Kennlinie mit und ohne Beleuchtung. Da die Hellkennlinie von der
Art und Intensitéit der Beleuchtung, sowie von der Temperatur der Solarzelle abhéngt,
werden in den verschiedenen Forschungsinstituten und Produktionsstétten einheitliche
Messbedingungen (,,standard testing conditions“: Zelltemperatur 25 °C, Beleuchtungs-
intensitit 100 W/cm?, Spektrum AM1.5) verwendet [18]. AM1.5 bedeutet hierbei, dass
das Sonnenlicht eine gegeniiber senkrechtem Einfall auf die Erde 1.5-fach groflere Luft-
masse durchstrahlt. Abbildung 2.9 zeigt eine typische Hellkennlinie und Leistungskurve
einer Si-Solarzelle.

Die Messung der Hellkennlinie ermoglicht die direkte Bestimmung der so genannten
Kennlinienparameter: Die Kurzschlussstromdichte Jgo wird gemessen, wenn an der
Solarzelle keine Spannung vorhanden ist, und die Leerlaufspannung Ve wird erhal-
ten, wenn der Solarzelle kein Strom entnommen wird. Die optimale Leistungsentnah-
me erfordert den Abschluss mit einem angepassten Arbeitswiderstand. Hieraus ergibt

sich der Spannungs- bzw. Stromdichtewert V;,,,, Jmpp(3) bei maximaler Leistung. Aus

. . . d(JV
3mpp steht fiir maximum power point: ( (dV ) — 0).
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Abb. 2.9: Hellkennlinie und Leistungskurve einer Si-Solarzelle. Die eingetragenen
Kennlinienparameter sind im Text erldutert

den letzten beiden Werten lisst sich der Wirkungsgrad der Solarzelle, das heifit das
Verhéltnis zwischen maximaler elektrischer Leistung P,; und eingestrahlter optischer
Leistung P,,;, bestimmen:

Pel _ Vmp ) Jmpp
Pt 100W/cm?

n = (2.13)
Teilweise werden in der Literatur intrinsische Wirkungsgrade angegeben [5]. Dies be-
deutet, dass der ermittelten Stromdichte, nur die aktive Fliche der Solarzelle zugeord-
net wird; das heifit die Fliche des Frontkontaktgitters (Frontgrids) wird abgezogen.
Der intrinsische Wirkungsgrad ist damit um 5 bis 20% hoher. In dieser Arbeit wer-
den stets der intrinsische Wirkungsgrad und der auf die Gesamtfliche der Solarzelle
bezogene (Apertur-)Wirkungsgrad angegeben. Im Allgemeinen wird bei der Beschrei-
bung der Hellkennline ein weiterer Parameter verwendet. Er ist iiber das Verhéltnis
Vip - Jmpp/ Voc - Jsc) definiert und wird als Fiillfaktor F'F bezeichnet. Der Fiillfaktor
gibt an wieviel Fldche unter der Kennlinie von dem Rechteck V,,,,, - Jipp gegeniiber dem
Rechteck Voo - Jseo ausgefiillt wird. Daher ist er umso gréfier je mehr die Kennlinie einer
Rechteckkurve gleicht. Der Wirkungsgrad der Solarzelle ldsst sich dann folgendermaflen
schreiben:

. Voo - Jsc - F'F

2.14
100W /cm? (2.14)
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Die Kurzschlussstromdichte von Si-Solarzellen mit einkristalliner Basis und eindiffun-
diertem Emitter wird hauptséchlich von optischen Verlusten bestimmt. Hierfiir sind
drei Faktoren verantwortlich: Die Reflexion des Lichtes an der Zellenoberfliche (sie-
he Abschnitt 2.4.3 und 5.1), die Abschattung durch die Gitterstruktur (siche Ab-
schnitt 3.2) und die Durchstrahlung des Siliziums, die zur Absorption ohne photo-
voltaische Wirkung am Riickkontakt fiithrt [83]. Weiterhin kénnen die Rekombination
in amorphen oder nanokristallinen Emittern sowie in polykristallinen Substraten oder
die Rekombination an Grenzflichen zu einer Reduktion der Kurzschlussstromdichte
fithren. Die Leerlaufspannung kann mit Hilfe von Gl. (2.12) bestimmt werden. Unter
der Annahme, dass im Zwei-Dioden-Modell bei J = 0 (U = V) die Stromdichte der
zweiten Diode gegeniiber der ersten vernachlissigbar, die Stromdichte am Parallelwi-
derstand klein und die Photostromdichte gleich der Kurzschlussstromdichte ist, ergibt
sich folgende Beziehung fiir die Leerlaufspannung:

nlkT
e

VOC ~ ln(Jsc/J()l) (215)

Eine Steigerung der Leerlaufspannung ist nach Gl. (2.15) durch eine Erhéhung der
Kurzschlussstromdichte oder durch eine Reduzierung des Sperrspannungs-Sattigungs-
stromes zu erreichen. Ist der Stromtransport durch Diffusion/Drift bestimmt, so ist
die Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte klein, falls die Solarzelle diinn und die Re-
kombinationsgeschwindigkeit an der Riickseite klein ist (siehe GIl. (2.10)). Aufgrund
technologischer Herstell- und Handlingprozesse ist die Basisdicke jedoch auf ungefiahr
200 pm begrenzt. Weiterhin sollte die Diffusionsldnge der Minoritédtsladungstriger sehr
grofl und die Basis-Dotierung hoch sein. Diese Groflen sind jedoch miteinander gekop-
pelt, so dass sich ein Optimum ergibt. Fiir hocheffiziente kristalline Si-Solarzellen wird
ein monokristallines zonengezogenes Basismaterial mit einer p-Dotierung im Bereich
von 1.5-10'6 em~2 verwendet. Dies entspricht einem spezifischen Widerstand von circa
1 Qcm.

Der Serien- und Parallelwiderstand skaliert mit der Solarzellenfliche. Daher ist die
Angabe von flichenbezogenen Widerstéinden sinnvoll. Thre Einheit ist Qcm?. Der Se-
rienwiderstand sollte moglichst klein (< 0.5 Qcm?), der Parallelwiderstand hingegen
moglichst grof (> 1000 Qcm?) sein. Beide Grofien beeinflussen in erster Niherung
den Fiillfaktor und erst bei sehr schlechten Werten sind Vo und Jgo vermindert. Der
Fiillfaktor hingt auflerdem von den Sperrspannungs-Sittigungsstromdichten ab, wie
Abb. 2.10 zeigt [17].

Es ist zu erkennen, dass fiir hohe Fiillfaktoren (F'F > 80%) Jy; kleiner 1079 A /cm?
sein muss und Jpy einen Wert von 107 A /em? nicht {iberschreiten darf. Diese Grenzen
sind jedoch abhingig von den Diodenqualitéitsfaktoren. Besitzt zum Beispiel die zweite
Diode einen Diodenqualitéitsfaktor > 2, so ist der Stromanstieg nach Gl. (2.9) geringer
und eine hohere Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte ist zum Erreichen des gleichen
Fiillfaktors moglich. Auflerdem ist in Abb. 2.10 zu erkennen, dass Jy, einen groflen
Einfluss auf den Fiillfaktor hat, wenn Jy; klein ist.
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Abb. 2.10: Abhdingigkeit des Fiillfaktors von der Sperrspannungs-Sdttigungsstromdichte
Joo mit Jy1 als Parameter unter der Annahme ny = 1 und ny = 2 nach Goetzber-
ger et al. [17]

2.4.3 Methoden zur Wirkungsgraderh6hung

Methoden zur Optimierung der Leerlaufspannung, der Kurzschlussstromdichte und des
Fiillfaktors werden in den folgenden Abschnitten erlautert.

Texturierung der Substrate

Eine Verminderung der optischen Verluste durch Lichtreflexion an der Zellenoberfliche
kann durch eine geeignete Texturierung der Substrate erreicht werden. So lassen sich
Siliziumoberflichen mit pyramidaler Struktur mittels anisotroper Atzverfahren her-
stellen. In Abb. 2.11 ist die Reflexion und Brechung an einer texturierten Oberfliche
schematisch dargestellt.

Der einfallende Lichtstrahl wird an der Si-Oberfldche gebrochen und reflektiert. An-
schlieBend trifft der reflektierte Strahl auf die Kante der benachbarten Pyramide und
ein Teil dieses Strahls dringt wieder in den Wafer ein. Mit Hilfe einer geeigneten Tex-
turierung und einer zusitzlichen Antireflexionsschicht kénnen die Reflexionsverluste
auf 3% gesenkt werden, wobei die besten Resultate Oberflichen mit regelméfig inver-
tierten Pyramiden liefern [17]. Die Texturierung der Substrate kann somit zur Erh6hung
der Kurzschlussstromdichte fithren, und nach Gl. (2.15) eine etwas héhere Leerlaufspan-
nung bewirken. Bei der Beschichtung eines texturierten Wafers muss beriicksichtigt
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Abb. 2.11: Schematische Darstellung von Reflexion und Brechung des einfallenden
Lichts an einer texturierten Oberfliche

werden, dass die Oberfliche grofler als die Grundfliche ist. Folglich muss, im Vergleich
zu glatten Substraten, linger beschichtet werden, um die gleiche Schichtdicke zu erhal-
ten.

Das Back-Surface-Field

Im Gegensatz zu Diinnschicht-Solarzellen ist bei kristallinen Silizium-Solarzellen die
Raumladungszone sehr schmal und der Grofteil der Solarzelle feldfrei. Die photoge-
nerierten Ladungstriger bewegen sich daher nicht aufgrund einer feldbedingten Drift
in eine Richtung, sondern diffusionsbedingt in alle Richtungen. Die Riickseite einer
kristallinen Solarzelle ist jedoch metallisiert, und ohmsche Metall-Halbleiterkontakte
besitzen eine hohe Oberflichenrekombinationsgeschwindigkeit. Bei Diffusionsléngen,
die groler als die Kristalldicke sind, ist daher die Absenkung der riickseitigen Ober-
flaichenrekombination der Minoritétsladungstriger zur Erzielung hoher Wirkunsgrade
erforderlich. Dies kann durch Einfiigen einer passivierenden und Ladungstriger reflek-
tierenden hochdotierten Zone erreicht werden. Abbildung 2.12 zeigt schematisch das
Prinzip dieses sogenannten Back-Surface-Fields (BSF) am Beispiel eines riickseitigen
p-pT-Ubergangs.

Aufgrund des Potenzialwalls wirkt das Back-Surface-Field wie ein elektrischer Spiegel,
der die Minoritatsladungstréiger (hier Elektronen) zuriick in das Innere der Solarzelle re-
flektiert. Erreichen sie die gegeniiberliegende Seite, so erhoht sich der Kurzschlussstrom.
Neben diesem steigt aber auch die Leerlaufspannung an, da die Sperrspannungs-Sétti-
gungsstromdichte der diffusionsbestimmten Diode, die meist Vo limitiert, ab- und die
Kurzschlussstromdichte zunimmt (siehe Gl. (2.15)). Die Wirkungsweise dieses Uber-
gangs verbessert sich mit einer Erh6hung des Potenzialwalls, das heifft mit ansteigender
pt-Dotierung, und mit einer Verkleinerung der effektiven Rekombinationsgeschwindig-
keit an der Grenzflache. Da bei einer technologisch noch praktikablen BSF-Eindringtiefe
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Abb. 2.12: Prinzip des Back-Surface-Fields: Der Potenzialwall bewirkt eine teilweise
Reflexion der ankommenden Elektronen

von 2-3 pum die effektive Rekombinationsgeschwindigkeit nicht ausreichend abgesenkt
wird, miissen spezielle technologische Schritte unternommen werden [17].

Eine mogliche Losung des eben genannten Problems besteht darin, dass das Back-
Surface-Field nur lokal aufgebracht wird. So wird bei der industriellen Herstellung
Aluminium zur Erzeugung des BSF eingesetzt. Es wird durch Vakuumverdampfen oder
in Form einer Paste durch Siebdrucken lokal aufgebracht und bei einer Temperatur
von circa 800 °C eindiffundiert. Der iiberwiegende Teil der Solarzellen-Riickseite wird
jedoch mit einer thermisch erzeugten SiOo-Schicht iiberzogen. Eine Si/SiO-Grenzfliche
kann sehr gut passiviert sein, das heiflt, eine kleine Rekombinationsgeschwindigkeit
besitzen [74].

Eine weitere Moglichkeit zur effektiven Herstellung eines Back-Surface-Fields bietet die
Abscheidung von Silizium-Schichten mit Hilfe der Diinnschicht-Technologien [5]. Amor-
phe und nanokristalline Silizium-Schichten kénnen die kristalline Solarzellen-Riickseite
ebenfalls passivieren [73]. Um zu vermeiden, dass fiir die Locher ein hindernde Poten-
zialbarriere entsteht, muss der energetische Abstand zwischen Ferminveau und Valenz-
band der amorphen oder nanokristallinen Schicht kleiner als die der kristallinen Basis
sein. Letztere besitzt iiblicherweise einen Abstand von circa 0.18 eV. Da die Bandliicke
des amorphen oder nanokristallinen Siliziums um circa 0.6 eV grofler als die des kri-
stallinen Siliziums ist, kommt es zu einem positiven Potenzialwall im Leitungsband.
Die Deposition amorpher oder nanokristalliner Si-Schichten kann folglich einen hohen
Potenzialwall und eine kleine Rekombinationsgeschwindigkeit bewirken.
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Reduzierung der Grenzflichendefekte

Eine verbesserte Grenzflichenpassivierung, wie schon bei der Behandlung des Back-
Surface Fields angedeutet, kann nach Gl. (2.10) die Leerlaufspannung von Heteroso-
larzellen erhohen. Es wurde gezeigt [5], dass das Einfiigen einer intrinsischen a-Si:H-
Schicht zwischen Emitter und Basis sowie zwischen Basis und BSF-erzeugender Schicht
eine Verringerung des Dunkelstroms und eine Erhéhung der Leerlaufspannung um
30 mV zur Folge haben kénnen. Die hierbei genannte Begriindung ist, dass bei der De-
position intrinsicher Si-Schichten auf kristallinem Silizium weniger Grenzflichendefekte
als bei der Abscheidung dotierter Schichten entstehen. Heterosolarzellen mit intrinsi-
scher Zwischenschicht werden hiufig als HIT-Zellen bezeichnet [5]. HIT steht hierbei
fiir ,,heterojunction with intrinsic thin layer“. Weiterhin kann das Einfiigen intrinsi-
scher Schichten bei Heterosolarzellen zu einer Erhohung des Fiillfaktors fiihren, falls
hierbei die Emitter/Basis-Grenzflichendefektdichte abnimmt und die Sperrspannungs-
Sattigungsstromdichte der zweiten Diode von der Rekombination an dieser Grenzfliche
bestimmt wird (vergleiche Abb. 2.10).

Die Leerlaufspannung kann auch durch eine Wasserstoff-Behandlung des Substrats vor
der Deposition erhoht werden [5,71,84]. Nach van Cleef [71] entsteht bei der Anwendung
des Hot-wire Verfahrens zur Herstellung des atomaren Wasserstoffs eine a-Si:H-Schicht
mit sehr geringer Depositionsrate. Der Grund hierfiir kénnte ein Atzen der kalten be-
schichteten Reaktorwénde sein. Das Substrat besitzt aufgrund seiner hohen Temperatur
(Tyus = 350 °C) eine geringere Atzrate [85], so dass hier die Depositionsrate hoher als
die Atzrate sein kann.



Kapitel 3

Probenherstellung und
Charakterisierungsverfahren

Nachdem im vorangehenden Kapitel einige allgemeine und theoretische Grundlagen
dargestellt wurden, die zum weiteren Verstdndnis dieser Arbeit wichtig sind, wer-
den in diesem Kapitel die verwendeten Beschichtungsverfahren und Analysemethoden
erldutert.

3.1 Herstellung von Silizium-Schichten mit dem
Hot-wire Verfahren

Die Herstellung polykristalliner Silizium-Schichten mit dem Hot-wire Verfahren gelang
erstmals 1978 [86], und bereits ein Jahr spéter wurde auch amorphes hydrogenisiertes
Silizium mit dieser Technik abgeschieden [87]. Da diese Schichten allerdings eine ge-
ringe Qualitit aufwiesen, wurde die Hot-wire CVD zunéchst nicht weiter verfolgt. Die
Erfolge von Matsumura [88], Doyle et al. [89] und Mahan et al. [8] bei der Abschei-
dung hochwertiger a-Si:H-Schichten zeigten jedoch das grofle Potential des Hot-wire
Verfahrens, und im Jahre 1993 wurde erstmals eine intrinsische Absorberschicht in ei-
ne amorphe pin-Diinnschicht-Solarzelle eingebaut [90]. Hierbei wurde ein Anfangswir-
kungsgrad von 4.3% erreicht. Durch Optimierung der Depositionsbedingungen und der
Grenzflacheneigenschaften der intrinsischen Absorberschicht konnte der Anfangswir-
kungsgrad von pin-Diinnschicht-Solarzellen durch Bauer et al. [9] auf 10.2% gesteigert
werden. Weiterhin konnte Bauer zeigen, dass durch moderate Wasserstoffverdiinnung
des Prozessgases Silan die lichtinduzierte Degradation des amorphen Materials redu-
ziert und damit die Stabilitét der Solarzelle erh6ht werden kann [91]. Im Jahre 2000
wurde dann erstmals iiber die vollsténdige Herstellung einer pin-Diinnschicht-Solarzelle
mittels Hot-wire Verfahren berichtet [10].

Aufgrund seiner Einfachheit und der bisherigen Ergebnisse beziiglich Materialqualitét
und Solarzelleneigenschaften stellt das Hot-wire Verfahren eine mogliche Alternative

27
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zur PECVD dar. Auflerdem sei an dieser Stelle hervorgehoben, dass mit der Hot-
wire CVD hote Raten von mehr als 5 nm/s bei gleichzeitig guter Materialqualitéit
erreicht werden konnen [92].

Obwohl die Herstellung amorpher und nanokristalliner Schichten mittels Hot-wire Ver-
fahren bereits seit mehr als zwanzig Jahren untersucht wird, wurde erst in den Jahren
1998/99 iiber die Herstellung epitaktischer Silizium-Schichten berichtet [12-14]. Die
Silizium-Epitaxie bei niederen Temperaturen ist eine notwendige Voraussetzung fiir
die Herstellung elektronischer Strukturen auf der Nanometer-Skala. Denn die Segre-
gation und Volumendiffusion von Dotierelementen kann nur durch eine geringe Sub-
strattemperatur vermindert werden. Daher ist das Hot-wire Verfahren auch fiir die
Mikroelektronik-Industrie héchst interessant.

In den folgenden Abschnitten wird zunéchst das Prinzip des Hot-wire Verfahrens
erlautert sowie auf Unterschiede beziiglich der PECVD eingegangen. Anschlieflend wird
der experimentelle Aufbau der Depositionsanlagen beschrieben.

3.1.1 Prinzip des Hot-wire Verfahrens

Bei der chemischen Gasphasenabscheidung mit einem heiflen Draht, der so genannten
Hot-wire CVD, wird das Prozessgas an einem heiflen Filament dissoziiert. Dies fiihrt zu
chemischen Gasphasenreaktionen und einer Schicht-Abscheidung auf einem Substrat.
Das Prinzip der Hot-wire CVD ist in Abb. 3.1 schematisch dargestellt.

Filament
(T=1400-2200°C) Substrate
(T=25-400 °C)
Prozessgase D

\
Iq

(SiH,, H,, PH;, TMB, BF;,...)

Abb. 3.1: Schematische Darstellung des Hot-wire Verfahrens

Ublicherweise wird zur Herstellung von amorphen und mikrokristallinen hydrogenisier-
ten Silizium-Schichten ein Gemisch aus Silan (SiH) und Wasserstoff (Hs) verwendet.
Durch Zugabe von Ge- oder C-haltigen Prozessgasen, wie zum Beispiel German (GeHy)
und Methan (CHy), kann die Bandliicke durch Erzeugung legierter Schichten vari-
iert werden. Zur n-Dotierung dieser Schichten wird im Allgemeinen Phosphin (PHj)
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hinzugefiigt. Hingegen werden bei der p-Dotierung verschiedene Gase wie Trimethyl-
bor (B(CHs)s), Diboran (ByHg) oder Bortrifluorid (BF3) verwendet. Die Filamenttem-
peraturen T'y;; liegen bei der Herstellung von Si-Schichten im Bereich zwischen 1400 °C
und 2200 °C, wobei die Depositionsrate mit wachsender Filamenttemperatur steigt.
Da German eine kleinere Bindungsenergie besitzt als Silan, werden Ge-Schichten im
Allgemeinen bei geringeren Filamenttemperaturen hergestellt. Meist wird Wolfram als
Drahtmaterial verwendet, da dieses eine sehr hohe Schmelztemperatur 7, von circa
3410 °C besitzt. Neben Wolfram werden aber auch Tantal (7, = 2996 °C) und Mo-
lybdén (7, = 2617 °C) eingesetzt. Tantal besitzt gegeniiber Wolfram die Vorteile einer
héheren Duktilitdt und geringerer Silizidbildung. Dies erhoht die Lebensdauer des Fi-
laments und die Reproduzierbarkeit der Beschichtungen. 1998 wurde erstmals iiber
ein Filament-Material berichtet [93], dessen Zusammensetzung jedoch nicht veréffent-
licht wurde. Es ist chemisch inert gegeniiber den meisten Prozessgasen und mit einem
einzigen Draht konnten mehr als 100 ym a-Si:H abgeschieden werden.

Bei der Dissoziation von Silan am Filament entstehen hochreaktive Radikale, die sich
in alle Raumrichtungen vom Draht weghbewegen. Doyle und Mitarbeiter [89] haben mit
Hilfe der ,, Threshold-Tonization “-Massenspektrometrie die Dissoziationswahrscheinlich-
keit o von Silan und die hierbei erzeugten Radikale in Abhéngigkeit von der Wolfram-
Filamenttemperatur gemessen (siche Abb. 3.2). Im Gegensatz zur PECVD, bei der
hauptsichlich SiHs-Radikale durch Elektronenstof-Dissoziation entstehen [94], wird bei
der Hot-wire CVD ein auf das Filament treffendes Silanmolekiil fiir Filamenttempera-
turen groBer 1600 K (1330 °C) nahezu vollsténdig in Silizium und atomaren Wasserstoff
aufgespalten [89].
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Abb. 3.2: Dissoziationswahrscheinlichkeit o und erzeugte Radikale pro Silanmolekil in
Abhdngigkeit von der Wolfram-Filamenttemperatur aus Doyle et al. [89]
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Da die Verwendung verschiedener Filamentmaterialien die Depositionsrate beein-
flusst [95,96], wird das Hot-wire Verfahren oft auch als CAT-CVD oder thermo-
katalytische CVD (TCCVD) bezeichnet. Es ist allerdings noch nicht eindeutig ge-
klart, ob die Hot-wire CVD wirklich ein katalytisches Verfahren ist. Ein reiner Ka-
talysator muss nach der chemischen Reaktion unverindert vorliegen. Dies ist hier
jedoch nicht der Fall, denn am Draht bilden sich, wie bereits erwédhnt, Metallsilizi-
de und auch eine Belegung mit Silizium ist moglich. Eine Abhéngigkeit der SiHy-
Adsorptionswahrscheinlichkeit vom Filamentmaterial kann die Variation der Deposi-
tionsrate ebenfalls erkliren.

Bauer [11] hat gezeigt, dass eine rein thermische Zersetzung am Draht, aufgrund der
zur vollstdndigen Dissoziation von Silan in Si und 4 H benétigten Dissoziationsenergie
von 13.4 eV, die beobachtete Depositionsrate nicht erkldren kann. Hieraus kann aller-
dings nicht geschlossen werden, dass ein katalytischer Prozess am Filament vorliegt,
denn ein Katalysator d&ndert nur die fiir eine chemische Reaktion notwendige Aktivie-
rungsenergie jedoch nicht die Dissoziationsenergie. Mogliche Griinde fiir die Erh6hung
der Depositionsrate konnen eine iiber mehrere Schritte ablaufende Dissoziation von
SiH, am Filament oder Gasphasenreaktionen, die zu schichtbildenden Teilchen fiihren,
sein. Desweiteren kann auch die Erwdrmung des gesamten Prozessgases aufgrund der
hohen Filamenttemperatur [49] eine Rolle spielen.

In Abhéngigkeit vom Prozessgasdruck treten im Wesentlichen Stéfe zwischen den Ra-
dikalen und dem nicht zersetzten Gas auf, wobei chemische Reaktionen stattfinden.
Diese Gasphasenreaktionen sind von grofier Bedeutung fiir die Schichtqualitéit. Es wird
davon ausgegangen, dass Si-Radikale sowie Radikal-Radikal-Reaktionen, die zu hoher-
wertigen Si-Radikalen fiihren, das Schichtwachstum negativ beeinflussen [92]. Daher
sind der Prozessgasdruck, der die mittlere freie Weglénge bestimmt, sowie der Abstand
zwischen Draht und Substrat wichtige Depositionsparameter [92,97]. Die Tatsache, dass
Gasphasenreaktionen starken Einfluss auf die Schichtbildung haben und dass die Fi-
lamenttemperatur auch die Radikalbildung beeinflusst, fiihrt zu einem komplizierten
Einfluss von T%; auf den Depositionsprozess, der weit iiber die mit 7; anwachsende
Depositionsrate hinausgeht.

Die Frage nach den schichtbildenden Teilchen wird in der Literatur kontrovers disku-
tiert. Uberlegungen von Molenbroek (48] weisen darauf hin, dass hauptsichlich SiHs,
genau wie bei der PECVD [98], fiir die Schichtbildung verantwortlich ist. Andere Teil-
chen, wie zum Beispiel H,SiSiH; werden jedoch nicht ausgeschlossen. In-situ ellipso-
metrische Untersuchungen von Bauer [11] zum Wachstum von a-Si:H-Schichten auf
Si-Wafern zeigen, dass die Mobilitdt der schichtbildenden Teilchen bei der Hot-wire
CVD kleiner als bei der PECVD ist. Bauer schliefit daher auf das Auftreten unter-
schiedlicher schichtbildender Teilchen. So wurde mittels Sekundérionenmassenspektro-
metrie nachgewiesen, dass bei der Hot-wire CVD das Molekiil SioH, in der Gasphase
vorhanden ist [50]. Eine hohere Mobilitit der schichtbildenden Teilchen im Falle der
PECVD kann jedoch auch durch den Beschuss von energetischen Teilchen wihrend der
Deposition erkliart werden. Kinetische Ellipsometrie-Messungen an PECVD-Schichten,
die an der Anode beziehungsweise der Kathode abgeschieden wurden, bestétigen diese
Theorie [99].
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden auch eigene Uberlegungen beziiglich des a-Si:H-
Wachstums angestellt. So konnen die Unterschiede im Wachstumsverhalten von
PECVD und Hot-wire CVD auch durch den Einfluss von atomarem Wasserstoff er-
klart werden.

Aufgrund der unterschiedlichen Dissoziationsprozesse kann ein héheres Verhéltnis zwi-
schen atomarem Wasserstoff und schichtbildenden Teilchen im Fall der Hot-wire CVD
vorliegen. Atomarer Wasserstoff in der Gasphase kann die Wasserstoffbedeckung der
Filmoberfliche durch chemisches Atzen von chemisorbiertem Wasserstoff vermindern.
Diese These wird durch die Beobachtung bestétigt, dass eine zunehmende Wasserstoff-
verdiinnung den H-Gehalt der aufwachsenden Schicht vermindert [100].

Eine geringere Wasserstoffbedeckung fiihrt nach dem Oberfldchendiffusionsmodell von
Matsuda [51] zu einer Mobilitdtsverminderung der schichtbildenden Teilchen, da der
thermisch aktivierte Diffusionskoeffizient abnimmt. Dieser héngt von der Aktivierungs-
energie eines Platzwechsels ab und wird von der Bindungsenergie zwischen schicht-
bildendem Teilchen und Adsorptionsstelle beeinflusst. Wiahrend die Physisorption an
Wasserstoff, der sich an der Filmoberfliche befindet, nur eine geringe Bindungsener-
gie besitzt, ist die der Chemisorption an einer freien Si-Bindung relativ hoch. Daher
kann eine geringere Wasserstoffbedeckung die kleinere Mobilitét der schichtbildenden
Teilchen im Falle der Hot-wire CVD erklédren. Dies hat zur Folge, dass die Mobilitét,
die zum Erlangen einer sehr hohen a-Si:H-Schichtqualitit notwendig ist, erst bei einer
hoheren Substrattemperatur erreicht wird. Daher besitzen Hot-wire abgeschiedene a-
Si:H-Schichten erst bei circa Ty, = 400 °C ihre besten Eigenschaften, wohingegen bei
der PECVD die optimale Substrattemperatur bei Ty, = 250 °C liegt [50].

Dieses Modell begriindet auch aufgrund des bereits vorhandenen hoheren Verhéltnis-
ses von atomarem Wasserstoff zu schichtbildenden Teilchen bei der Verwendung von
SiH, als Prozessgass, dass bei der Hot-wire CVD eine geringere Wasserstoffverdiinnung
als bei der PECVD zu einem Optimum in den a-Si:H-Schichteigenschaften fiihrt, wie
Untersuchungen von Bauer belegen [11].

Es ist jedoch noch nicht experimentell geklirt, welche Teilchen sich an der aufwach-
senden Oberfliche anlagern und wie hoch die Wasserstoffbedeckung ist. Daher kann
keines der hier genannten Modelle definitiv ausgeschlossen werden.

3.1.2 Experimenteller Aufbau

Zu Beginn dieser Arbeit wurden die Silizium-Schichten in einer UHV-
Beschichtungsanlage bestehend aus Schleuse und Hot-wire CVD Beschichtungs-
kammer hergestellt. Thr schematischer Aufbau ist in [11] erldutert. Der Aufbau der
Beschichtungskammer ist vergleichbar mit denen der UHV-Mehrkammeranlage, die
im Verlauf dieser Arbeit aufgebaut wurde (siche Abb. 3.3) und anschlieend zur
Deposition von Silizium verwendet wurde. Diese Mehrkammeranlage besteht aus einer
Transferkammer sowie drei Hot-wire Beschichtungskammern und einer Schleuse. Uber
die Transferkammer konnen die Substrathalter mittels eines Ubergabemechanismus
und ohne Brechen des Vakuums in die verschiedenen Beschichtungskammern und die
Schleuse transferiert werden.
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Abb. 3.3: Mehrkammeranlage bestehend aus Transferkammer (grofie Kammer), Schleu-
se (hinten), i-Kammer (rechts), p-Kammer (vorne) und n-Kammer (links)

In den verschiedenen Beschichtungskammern werden jeweils nur p-dotierte, n-dotierte
und intrinsische Depositionen vorgenommen, um eine Dotiergasverschleppung zu mi-
nimieren. Der Aufbau aller Depositionskammern ist nahezu gleich und schematisch in
Abb. 3.4 dargestellt. Die einzelnen Prozesskammern unterscheiden sich lediglich in der
Gaszufiihrung. So kann in alle Beschichtungskammern Silan und Wasserstoff eingeleitet
werden, und die Dotierkammern sind zusétzlich mit einer Gaszufiihrung fiir Phosphin
(n-Kammer) beziehungsweise Trimethylbor und Methan (p-Kammer) versehen. An der
i-Kammer ist auflerdem noch eine Gasversorgung fiir German und das phasenmodulier-
te Ellipsometer (siehe Abschnitt 4.5) angebracht. Um die Reinheit der Gasversorgung
zu gewdhrleisten, werden elektropolierte Leitungen und an der i-Kammer Gasreiniger
fiir Wasserstoff und Silan eingesetzt.

Das Vakuum in den Beschichtungskammern wird jeweils durch eine Turbomolekular-
pumpe in Verbindung mit einer Drehschieberpumpe erzeugt. Hiermit ldsst sich ein
Restgasdruck von circa 107® mbar erzielen. Zwischen Beschichtungskammer und Pum-
pen befindet sich ein handbetriebener Zugschieber, wodurch die Saugleistung der Tur-
bomolekularpumpe gedrosselt werden kann. Dies ermdglicht eine in einem groflem Be-
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Abb. 3.4: Schematische Darstellung einer Hot-wire Beschichtungskammer

reich unabhéngige Einstellung von Prozessgasfluss und Gasdruck. Letzterer wird mit
Hilfe eines gasartunabhingigen Absolutdruckaufnehmers (MKS Baratron) bestimmt.
Das Prozessgas wird iiber ein Gasdusche in die Kammern gefiihrt. Dies gewihrleistet
eine nahezu homogene Beschichtung auf einer Fliiche von 4x6 cm?. Der Substrathalter
wird iiber einen Heizblock mit hoher thermischer Masse beheizt, wodurch eine ho-
he Temperaturstabilitéit erreicht wird. Zur Regelung der Substrattemperatur, die mit
Hilfe eines Pt100-Widerstandes bestimmt wird, dient eine Steuereinheit der Firma Eu-
rotherm. Auf dem Substrathalter befinden sich auf einer Gesamtfliiche von 4x6 c¢m?
oben und unten jeweils drei Substratpositionen, vor denen ein beweglicher Shutter an-
gebracht ist. Dieser ermdoglicht die Einstellung der Prozessparameter ohne gleichzeitige
Beschichtung der Substrate und eine zeitlich exakt definierte Deposition. Auflerdem
kénnen durch die Wahl der Shutterposition die oberen beziehungsweise unteren Sub-
strate beschichtet werden. Der Abstand zwischen Substrathalter und Filament kann
ohne Brechen des Vakuums zwischen 1 und 6 cm variiert werden. Als Filament wird
ein , W“-férmig gebogener Tantaldraht verwendet, dessen Temperatur mit Hilfe eines
Quotientenpyrometers (Firma Keller, Typ PB 06) gemessen werden kann. Da das Pyro-
meter auf die charakteristische Strahlung eines Schwarzen Korpers kalibriert ist, muss
der Messwert auf die Emissivitéit des Tantaldrahtes korrigiert werden. Die korrigierte
Filamenttemperatur berechnet sich zu T = 1.04 - Typzeige — 167.5 [°C]. Eine Reaktor-
box grenzt innerhalb der Beschichtungskammern nochmals ein Volumen ab, wodurch
gewihrleistet wird, dass nicht der gesamte Innenraum der Kammern beschichtet wird.
Die Beschichtung des Sichtfensters wird hiermit ebenfalls vermindert. Die Schleuse ist
mit einem Heizblock, einem Tantaldraht und einer Wasserstoff-Gaszufiithrung verse-
hen. Daher kann sie nicht nur zum Einschleusen der Substrathalter sondern auch zur
Substratbehandlung mit am Draht erzeugtem atomaren Wasserstoff verwendet werden.
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3.2 Aufbau und Herstellung von auf Si-Substraten
basierenden Solarzellen

Wie bereits in Abschnitt 2.4.2 erldutert, sind Solarzellen aus mehreren Schichten auf-
gebaut. Die im letzten Abschnitt beschriebene Hot-wire CVD wurde in dieser Arbeit
ausschlielich fiir die Abscheidung von Silizium und Germanium nicht aber zur Depo-
sition von TCO- oder Metallschichten verwendet. Daher wird im Folgenden ein kurzer
Uberblick iiber die zusitzlich beniitzten Beschichtungsmethoden und die Behandlung
der Substrate gegeben. Der schematische Aufbau der hergestellten Solarzellen ist in
Abb. 3.5 dargestellt.

Frontkontakt
A

—
/.

Si-Substrat

Rickkontakt

Abb. 3.5: Schematische Darstellung einer auf Si-Substrat basierenden Solarzelle

Im Rahmen dieser Arbeit wurden ausschliellich Solarzellen hergestellt, die auf Si-
Substraten abgeschieden wurden. Die dazu verwendeten Si-Substrate und ihre Eigen-
schaften sind in Tab. 3.1 aufgelistet, wobei die ersten beiden Wafer ausschliefflich fiir
Schichtuntersuchungen und die nachfolgenden Substrate fiir die Herstellung von Solar-
zellen verwendet wurden.

Wie bereits in Abschnitt 2.4.3 erwéhnt, hat die Textur des Substrates entschei-
denden Einfluss auf die Reflexionsverluste der Solarzelle. Abbildung 3.6 zeigt eine
Rastkraftmikroskop-Aufnahme der Oberfldche eines in dieser Arbeit verwendeten tex-
turierten Wafers. Deutlich ist zu erkennen, dass die Oberfliche aus statistisch verteilten,
aufrecht stehenden Pyramiden unterschiedlicher Gréfle besteht, deren mittlere Grund-
fliche bei circa 4 bis 9 ym? liegt. Die mittlere RMS-Oberflichenrauheit (RMS: root
mean square) betrdgt ungefihr 500 nm, so dass im Vergleich zu glatten Substraten
der gleichen Grundflache die Oberfliche um das 1.7-fache gréfer ist. Um die gleiche
Schichtdicke zu erreichen, muss daher die Depositionszeit um den Faktor 1.7 verlédngert
werden.
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‘ Si-Substrat ‘ Herstellung ‘ Dotierung ‘ Orientierung ‘ Oberfliche ‘
einkristallin CZ p(Bor) 30-50 Qcm (100) poliert
einkristallin CZ p(Bor) > 10 kQcm (100) poliert
einkristallin CZ p(Bor) 2-4 Qcm (100) poliert
einkristallin CZ n(Phosphor) 1-10 Qcm (100) poliert
einkristallin FZ p(Bor) 0.75 Qcm (100) glanz-geitzt
einkristallin FZ p(Bor) 0.75 Qcm (100) texturiert
polykristallin EFG p(Bor) Qcm - rau

Tab. 3.1: Auflistung der verwendeten Si-Substrate und ihrer Figenschaften

L
361

1.81
.00

Abb. 3.6: Atomkraftmikroskop-Aufnahme der Oberfliche eines Wafers mit statistisch
verteilten, aufrecht stehenden Pyramiden unterschiedlicher Grdfie

Vor der Deposition des Emitters und der Back-Surface-Field-Schichten, die mit Hilfe
des Hot-wire Verfahrens hergestellt wurden, muss die Oxidbedeckung der Si-Substrate,
die eine Potentialbarriere fiir die Ladungstrager darstellt, entfernt werden. Versuche
haben gezeigt, dass atomarer Wasserstoff, der mit dem Hot-wire Verfahren erzeugt
wurde, dies nicht bewerkstelligen kann. Die Verwendung eines CF,/Oy-Plasmas [101]
zeigt, dass entweder der Fiillfaktor oder die Leerlaufspannung von Solarzellen redu-
ziert wird, so dass vermutet werden kann, dass der Prozess nicht optimiert war oder
das Plasma das Substrat schiidigt beziehungsweise verunreinigt. Es muss daher ein
Nass-, Trocken-Atzprozess oder thermische Desorption zur Oxidentfernung verwendet
werden. Die beiden letzten Methoden sind mit dem vorhandenen Aufbau nicht méglich
und auch fiir die vorgesehene Hot-wire CVD nicht sinnvoll, daher wurde das Ver-
fahren des nasschemischen Atzens mit einprozentiger Flusssiure (HF) verwendet. Die
vollstindige Oxidentfernung verursacht einen Umschlag von einer hydrophilen zu einer
hydrophoben Oberfliche und kann daher einfach beobachtet werden. Desweiteren hat
dieser Prozess zur Folge, dass die Oberfliche der Si-Substrate aufgrund einer Wasser-
stoffbedeckung passiviert ist [102]. Diese Wasserstoffbedeckung ist nicht stabil, aber es
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bildet sich erst nach 1000 Minuten eine neue Oxidschicht, wie Messungen der Infrarot-
Ellipsometrie belegen [103]. Die gesamte Vorbehandlung der Si-Substrate wurde nach
folgender, hiufig verwendeter Prozedur vorgenommen:

e Jeweils zehnminiitige Ultraschallbad-Reinigung in Azeton, Ethanol und Isopro-
panol bei 50 °C

Abspiilen mit deionisiertem Wasser

Atzen mit einprozentiger Flusssiure (poliert/glanz-geiitzt: eine Minute, textu-
riert: fiinf Minuten)

Abspiilen mit deionisiertem Wasser

Trockenblasen mit Stickstoff

Im Rahmen einer Dipolomarbeit wurden von C. Ochotzki [15] transparente leitfihi-
ge Oxide (TCO) (aluminiumdotiertes Zinkoxid (ZnO) und zinndotiertes Indiumoxid
(ITO)) mit Hilfe des reaktiven DC Magnetronsputterns hergestellt und ihre physikali-
schen Eigenschaften untersucht. Diese transparenten leitfihigen Oxide dienten als An-
tireflexionsschicht und zur Ladungstrigersammlung in den hergestellten Si-Solarzellen.
Die Standardparameter fiir die TCO-Deposition waren: Oy /Ar-Verhiltnis = 0.1%, Ge-
samtgasfluss F' = 10 scem, Leistung Ppe = 15 W, Prozessgasdruck p = 1.5 Pa. Teilwei-
se wurde zu Beginn der Beschichtung bei einem Druck von p = 5.0 Pa abgeschieden,
um eine sanftere Deposition an der Grenzfliche zu erhalten. Die Substrattempera-
tur wurde so gewédhlt, dass sie circa 20-30 °C unter der Depositionstemperatur der
Silizium-Schichten lag, wobei die Schichtdicke aus Antireflexionsgriinden circa 80 nm
betrigt.

Zu Beginn der Arbeit wurden die circa 1 gm dicken Front- und Riickkontakte der So-
larzellen mittels Flash-Verdampfen von Aluminium aufgebracht. Da dieses Verfahren
jedoch schwer kontrollierbar ist, wurde spéter Silber mit Hilfe eines Verdampferschift-
chens abgeschieden. Der Frontseitenkontakt besteht aus parallelen Streifen, die durch
einen sogenannten Sammelbus verbunden sind und bedingt eine Verkleinerung der ak-
tiven Solarzellenfléiche, das heifit eine Verminderung des Photostroms. Weiterhin treten
auch ohmsche Verluste aufgrund der Widersténde der einzelnen Streifen und des Sam-
melbusses auf. Um hohe Wirkungsgrade zu erhalten, muss der Gesamtverlust minimiert
werden [17]. In dieser Arbeit wurde ein einfach zu priaparierender Frontkontakt verwen-
det, der mittels Aufdampfen durch eine Schattenmaske realisiert wurde. Die Streifen
besitzen einen Abstand von 450 um und eine Breite von 50-70 um. Der Sammelbus ist
300 pm breit, so dass die gesamten Abschattungsverluste circa 15% der Gesamtfliche
betragen.

3.3 Charakterisierungsverfahren

In den folgenden Abschnitten werden die Untersuchungsmethoden erldutert, die zur
Charakterisierung der Silizium- und TCO-Schichten als auch der Solarzellen verwendet
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wurden. Da die Ellipsometrie einen Hauptteil dieser Arbeit ausmacht, ist ihr ein eigener
Abschnitt gewidmet (siehe Kapitel 4).

3.3.1 Allgemeine Methoden

Die Schichtdicke wird zur Bestimmung der Depositionsrate und fiir die Auswertung
anderer Analysemethoden, wie zum Beispiel der Leitfahigkeit, ben6tigt. Sie wurde mit
einem Profilometer (Veeco Dektak 3030) gemessen. Hierbei fihrt eine Diamantnadel
mit definierter Auflagekraft iiber das teilweise beschichtete Substrat. Aus dem Aus-
lenkungsprofil kann die Dicke bestimmt werden. Schichtdicken unterhalb 100 nm sind
mit dieser Methode allerdings nur sehr ungenau zu bestimmen. Daher wurden diinnere
Schichten mittels spektroskopischer Ellipsometrie oder Transmissionselektronenmikro-
skopie vermessen (siehe Abschnitt 5.2).

Die temperaturabhéingige Dunkelleitfdhigkeit der Silizium-Schichten wurde mit Hil-
fe des Zweikontakt-Verfahrens bestimmt [104]. Die Strommessung wurde im Vakuum
durchgefiihrt, um eine Schichtoxidation und Einfliisse der Wasseradsorption zu verhin-
dern. Aus der Temperaturabhingigkeit der Dunkelleitfdhigkeit kann die Aktivierungs-
energie ermittelt werden. Da der elektrische Widerstand von guten TCO-Schichten
sehr klein ist, wurde zur Bestimmung ihrer Leitfdhigkeit die Vierpunkt- oder Vierspit-
zenmessung verwendet [15,105]. Desweiteren wurden von Herrn L. Oberbeck (Institut
fiir physikalische Elektronik, Universitit Stuttgart) Hall-Messungen nach der van der
Pauw-Methode durchgefiihrt [106], um die Ladungstrigerkonzentration und die La-
dungstrigerbeweglichkeit epitaktischer Si-Schichten, die auf Si-Wafern abgeschieden
wurden, zu untersuchen.

Zur Charakterisierung von Defekten in epitaktischen Si-Schichten wurden von Herrn
T. Wagner (Insitut fiir physikalische Elektronik, Universitit Stuttgart) Messungen der
Photolumineszenz (PL) durchgefiihrt. Hierbei wurden mit Hilfe eines Ar-Ionen-Lasers
(A = 488 nm, E = 2.54 eV) Elektronen vom Valenzband in das Leitungsband an-
geregt. Das anschliefend von der Probe emittierte Licht wurde spektral (0.7-1.4 eV)
aufgenommen.

Mit Hilfe der Sekundérionen-Massenspektrometrie (SIMS) wurde der Einbau von Was-
serstoff, Kohlenstoff und Sauerstoff in die Si-Schichten quantitativ bestimmt. Es wur-
de die so genannte MCs*-Methode! verwendet, bei der die zu untersuchende Probe
mit Cs*-Tonen beschossen wird. Die Wahrscheinlichkeit der anschliefenden MCs™-
[onenbildung ist nahezu unabhéngig von der Probenzusammensetzung. Dies hat zur
Folge, dass aus den gemessenen Intensitétsverhiltnissen die Konzentrationen der einzel-
nen Elemente quantitativ bestimmt werden kénnen [107]. Die SIMS-Messungen wurden
von Herrn Dr. H. Gnaser im Institut fiir Oberflichen- und Schichtanalytik (IFOS, Kai-
serslautern) durchgefiihrt.

Die Atomkraftmikroskopie (,atomic force microscopy“ - AFM) ist ein Verfahren, mit
dem zerstorungsfrei die Topographie einer Oberfliche mit bis zu atomarer Orts- und
Tiefenauflésung abgebildet und vermessen werden kann [108]. Wichtige Einsatzgebiete

IM steht fiir das zu analysierende Element.
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sind die Rauheitsanalyse von Oberflichen, Untersuchungen zu Keimbildungsprozessen
oder zum Schichtwachstum. Bei der AFM wird eine sehr feine Spitze iiber die Proben-
oberfliche gefiihrt. Die Auslenkung der Spitze wird {iber das Signal eines Lichtzeigers
registriert, wobei die atomaren Wechselwirkungskrifte mit Hilfe eines Piezokristalls
konstant gehalten werden. Unter diesen Bedingungen zeichnet die Spitze die Topogra-
phie der Probenoberfliche nach.

Mittels Rontgenbeugung (,x-ray diffraction® - XRD) wurde die Kristallorientierung
von ITO- und Ge-Schichten bestimmt. Es wurde die Bragg-Brentano-Anordnung [109],
auch ©/20-Methode genannt, verwendet. Hierbei sind die Rontgenrohre, die Probe
und der Detektor kreisformig angeordnet, und aufgrund dieser parafokussierenden An-
ordnung wird das von der RoéntgenrShre emittierte, divergierende Strahlenbiindel an
der Probe reflektiert und auf den Detektor fokussiert. Durch die gleichzeitige Bewegung
von Probe und Detektor um die Goniometerachse, wobei Letzterer um den doppelten
Winkel gedreht wird, kann ein Beugungsdiagramm aufgenommen werden. Auf diese
Weise werden ausschliellich Informationen iiber parallel zur Substratoberfliche liegen-
de Netzebenenen gewonnen. Die XRD-Messungen wurden von Herrn Dr. M. Scheib
(IFOS, Kaiserslautern) durchgefiihrt.

Zur experimentellen Bestimmung der senkrechten Transmission und Reflexion von
Schichten und Schichtsystemen im spektralen Bereich zwischen 200 und 900 nm wurde
ein Zweistrahl-Photospektrometer (Hitachi U3200) verwendet (siche Abb. 3.7). Hier-
bei wird das Licht einer Strahlungsquelle mit Hilfe eines Monochromators spektral
zerlegt. Bei den Transmissionsmessungen wird der Lichtstrahl abwechselnd direkt oder
nach Durchdringen der zu untersuchenden Schicht auf einen Detektor gelenkt. Dies
wird durch Verwenden eines sich drehenden Spiegels erreicht. Die Transmission der
Probe berechnet sich aus dem Verhéltnis beider Signale. Bei den Reflexionsmessungen
wird der Referenzstrahl abwechselnd an einem kalibrierten Spiegel und an der Schicht
reflektiert.

Lichtquelle

Spiegel Probe

Monochromator I Detektor

e

rotierender Spiegel

Abb. 3.7: Schematische Darstellung der Transmissionsmessung mit Hilfe eines
Zweistrahl-Photospektrometers
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3.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Bei der TEM handelt sich um eine Methode zur Strukturabbildung in diinnen Proben-
schnitten (siehe zum Beispiel [110]). Aufgrund der geringen Eindringtiefe von Elektro-
nen muss die zu untersuchende Probe sehr diinn sein. Hierzu wird die Probe zunéchst
mit einer Schleifmaschine vorgediinnt. Mit Hilfe eines Ultramikrotoms oder des Io-
nendiinnens werden Probendicken zwischen 30 und 100 nm erreicht. Aufgrund der
hohen Beschleunigungsspannung U (bis zu 200 kV) und der entsprechend kleinen Wel-
lenlédnge A\, = h/\/2m.eU der Elektronen kann eine sehr hohe Auflésung von bis zu
2 A erreicht werden. Diese liegt unterhalb des kleinsten Netzebenenabstandes von Si-
lizium, und daher kénnen einzelne Atomreihen betrachtet werden. Elektronenoptische
Linsensysteme erzeugen eine stark vergréflerte Abbildung, welche mit einer Videoka-
mera aufgenommen werden kann. Der Bildkontrast entsteht dabei durch Interferenzen,
unterschiedliche Streuverluste (zum Beispiel Dicke- oder Dichteschwankungen) und In-
homogenititen der Probe (zum Beispiel unterschiedliche Phasen oder kristalline Defek-
te). Eine genaue Beschreibung der Probenpriparation und des Messaufbaus findet sich
in [111]. Die TEM-Aufnahmen (JEM2010) wurden von Herrn D. Wiescher (IFOS, Kai-
serslautern) durchgefiihrt. Aufgrund der aufwendigen Probenpréiparation wurden nur
wenige Schichten mittels TEM untersucht.

3.3.3 Bestimmung der Hell- und Dunkelkennlinien von Solar-
zellen

In dieser Arbeit wurden Solarzellen mit einer Fliche von 1 cm? hergestellt. Diese kénnen
einen Kurzschlussstrom bis circa 40 mA besitzen. Im Gegensatz zu den in der Arbeits-
gruppe bisher hergestellten Diinnschicht-Solarzellen (Fliche = 0.08 ¢m?), die einen
Kurzschlusstrom um 1 mA besitzen, liefert die Zweikontaktmessung an den 1 c¢m?
groflen Solarzellen sehr ungenaue Ergebnisse. Denn der hohe Strom verursacht einen
nicht vernachléssigbaren Spannungsabfall in den Zuleitungen und Messgeriten. Daher
wurden der bestehende Messplatz zur Bestimmung von Hell- und Dunkelkennlinien und
die vorhandene Software [112,113] erweitert, so dass eine Vierkontaktmessung mdoglich
wurde. AuBerdem wurde eine Lampeneinheit (Steuernagel SolarCelltest 575) instal-
liert, die eine homogene, spektral der Sonne dhnliche Beleuchtung auf einer Fliche von
10x10 cm? gewihrleistet. Der schematische Aufbau des Messplatzes ist in Abb. 3.8
dargestellt.

Da die Lampeneinheit kein exaktes Sonnenspektrum AM1.5 simuliert, wurde die Be-
leuchtungsintensitit an Solarzellen, die am Forschungszentrum Jiilich vermessen wur-
den, so eingestellt, dass sich dieselben Wirkungsgrade ergaben. Dies wurde durch Ver-
stellen der Tischhohe und Variation der Lampenleistung erreicht. Bei der Kalibrierung
ist zu beachten, dass eine bereits vermessene Solarzelle mit derselben spektralen Emp-
findlichkeit verwendet wird. Mit Hilfe einer Druckluftkiihlung wurden die Solarzellen
auf einer konstanten Temperatur von 25 °C gehalten. Die Steuerspannungsquelle und
die Strom- beziehungsweise Spannungsmessgeriite sind iiber IEEE-Schnittstellen mit
einem Computer verbunden.
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Abb. 3.8: Schematische Darstellung der Vierkontakt-Hellkennlinienmessung von Solar-
zellen

Die Messung der Dunkelkennlinien wird bei lichtdicht abgedeckten Solarzellen durch-
gefiihrt. Da sich hierbei der Strom um mehrere Gréflenordnungen dndert, ist es notwen-
dig, dass der Messbereich des Strommessgerétes wihrend der Messung angepasst wird.
Ublicherweise wird der Betrag der Stromdichte logarithmisch iiber der Spannung aufge-
tragen (sieche Abb. 3.9). Die Dunkelkennlinie einer Solarzelle kann in vier Bereiche ein-
geteilt werden. Bei groflen Spannungen in Durchlassrichtung ist der Serienwiderstand
entscheidend, wobei dann mit abnehmender Spannung die sogenannte erste Diode do-
miniert, die auch die Leerlaufspannung bestimmt. Mit weiter abnehmender Spannung
kann eine zweite Diode entscheidend fiir den Verlauf der Dunkelkennlinie sein. Vor-
aussetzung hierfiir ist, dass diese Diode einen gréfleren Diodenqualitéitsfaktor und eine
groflere Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte als die erste Diode besitzt. Die Numme-
rierung der beiden Dioden ist geschichtlich bedingt. Der Serienwiderstand, die Dioden-
qualitidtsfaktoren und Sperrspannungs-Sattigungsstromdichten wurden durch Anpas-
sen der Gl. (2.12) (ohne Parallelwiderstand und Photostromdichte) an die Messwerte
in Durchlassrichtung ermittelt. Bei hohen negativen Spannungen wird der Parallelwi-
derstand entscheidend. Sein Wert kann aus der Steigung der Dunkelkennlinie bestimmt
werden.

Einige Dunkelkennlinien zeigen eine negative Kriimmung im Bereich des Anlaufstro-
mes der zweiten Diode. Dieses Verhalten ist besonders ausgepréigt, wenn die Diode eine
hohe Stromdichte besitzt. Die Folge ist eine Verminderung des Fiillfaktors. Ein syste-
matisches Verhalten in Abhéngigkeit von den Préparationsbedingungen konnte jedoch
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Abb. 3.9: Dunkelkennlinie einer (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzelle. Die Simulation in
Durchlassrichtung entspricht einer Anpassung der Gl. (2.12) (ohne Parallewiderstand
und Photostrom) an die Messwerte

nicht beobachtet werden. Nach Choo [114] ist die Kriimmung der Dunkelkennlinie
auf eine unterschiedliche Rekombinationsgeschwindigkeit von Léchern und Elektronen
zuriickzufiihren, die durch eine Stérung der Raumladung bedingt werden. Eine weitere
Erkldarungsmoglichkeit konnten verschiedene Zustdnde der Oberflichenrekombination
an der Solarzellenriickseite sein [115]. Beide Effekte konnen durch partielle Oxidation
des Siliziums oder Verschmutzung hervorgerufen werden. Daher kénnte das Arbeiten
unter Reinraumbedingungen oder ein geeigneter Reinigungsprozess nach Einschleusen
der Substrate zu einer Verbesserung des Wirkungsgrades und der Reproduzierbarkeit
fiihren. Bei der Auswertung der Dunkelkennlinien wurden nur Solarzellen mit geringer
Kriimmung in der Dunkelkennlinie verwendet.



42

Kapitel 3. Probenherstellung und Charakterisierungsverfahren




Kapitel 4

Ellipsometrie

Die grundlegenden physikalischen Gleichungen der Ellipsometrie wurden bereits 1887
von Paul Drude [116] hergeleitet und auch die ersten Untersuchungen wurden von ihm
durchgefiihrt [117]. Er bezeichnete seine Messungen jedoch nicht als Ellipsometrie. Die-
ser Begriff wurde erstmals im Jahre 1945 von Rothen verwendet [118]. Im Laufe der
Zeit hat sich die Ellipsometrie als sehr niitzliches Hilfsmittel fiir Physiker, Chemiker
und Ingenieure entwickelt. Mit ihrer Hilfe konnen grundlegende Informationen iiber
das Wachstum diinner Schichten sowie deren Grenzflichen- und Volumeneigenschaften
zerstorungsfrei gewonnen werden. Neben den optischen Eigenschaften einer Probe ist
es unter anderem moglich die Oberflichenrauheit, die Schichtdicke, die Stochiometrie
oder den Phasenzustand zu bestimmen. Desweiteren wird die Ellipsometrie auch zur
Prozesskontrolle eingesetzt. Denn im Gegensatz zu vielen anderen Untersuchungsme-
thoden der Oberflichenphysik ist die Ellipsometrie zerstérungsfrei und besitzt neben ei-
ner hohen Zeitauflésung auch eine grofle Sensitivitét bis in den Sub-Monolagen-Bereich.
Da fiir die vorliegende Arbeit die ellipsometrischen Messungen von grofler Bedeutung
sind, werden in den folgenden Abschnitten das Prinzip der Ellipsometrie, die verwende-
te phasenmodulierte Ellipsometrie, die Modellierung der gewonnenen Messdaten und
der experimentelle Aufbau ndher erldutert. Eine ausfiihrlichere Beschreibung der El-
lipsometrie wird zum Beispiel in dem Buch von Azzam und Bashara gegeben [119].

4.1 Prinzip der Ellipsometrie

Die Ellipsometrie ist eine optische Messmethode zur Bestimmung der optischen Ei-
genschaften diinner Schichten. Hierzu wird die Anderung des Polarisationszustandes
von Licht bei seiner Reflexion an diesen Schichten ausgewertet. Die gemessene Grofle
ist das komplexe Verhéltnis p der zur Einfallsebene parallelen (p) und senkrechten (s)
Reflexionskoeffizienten ry, ry fiir die Amplituden:

p = 1,/rs = tan¥ exp(iA) (4.1)

Die hier definierten Groflen ¥ und A werden als ellipsometrische Winkel bezeichnet.
Diese Schreibweise verdeutlicht, dass es zu einer Anderung von Betrag und Phase des

43
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Polarisationszustandes kommen kann. So fiihrt die Reflexion linear polarisierten Lichtes
im Allgemeinen zu einer elliptischen Polarisation. Im Gegensatz zu der konventionellen
Reflektivititsmessung, die lediglich Anderungen in der Intensitét detektiert, kann mit
Hilfe der Ellipsometrie aufgrund der zusitzlichen Phaseninformation Real- und Ima-
gindrteil der optischen Funktionen ohne Anwendung der Kramers-Kronig-Relationen
ermittelt werden. Die gleichzeitige Bestimmung beider ellipsometrischen Winkel kann
durch Messung der Lichtintensitdten in Abhéngigkeit von der Winkeleinstellung von
Polarisator, Kompensator und Analysator erreicht werden. Diese Vorgehensweise wird
als statische Ellipsometrie bezeichnet. Eine zweite Moglichkeit Betrag und Phase zu
bestimmen, ist die Verwendung einer zeitlichen Modulation der Polarisation des ein-
fallenden oder reflektierten Lichtes. Dabei werden die Fourierkomponenten des Inten-
sitdtssignals bestimmt. Diese Methode hat den Vorteil einer hohen Messgeschwindigkeit
bei gleichzeitig hohem Signal/Rausch-Verhiltnis und wird als dynamische Ellipsome-
trie bezeichnet. Aufgrund ihrer hohen Messgeschwindigkeit eignen sich die dynamischen
Ellipsometer fiir zeitaufgeloste Messungen (kinetische Ellipsometrie), wie zum Beispiel
beim Wachstum diinner Schichten. Als spektroskopische Ellipsometrie werden Mes-
sungen bezeichnet, bei denen die ellipsometrischen Winkel in Abhéngigkeit von der
Lichtwellenlédnge bestimmt werden.

E. Vakuum (n o)

Einfalls- Y
ebene des TTUNNAN
Lichtstrahls ~ I o

Probe (n 1) |
{p

Abb. 4.1: Schematische Darstellung der Reflexion an einer Probe mnach
Schmidt [120]: E,,, Ey, E.s und Ei: parallel (p) beziehungsweise senkrecht (s)
zur Finfallsebene polarisierte Komponenten der elektrischen Feldstirke des ein-

fallenden (i) und reflektierten (r) Lichtes. ©y, ©1: Einfallswinkel und Winkel des
gebrochenen Strahls. ng, ni: Komplexer Brechungsindex des Vakuums und der Probe

Der Zusammenhang zwischen dem komplexen Reflexionsverhiltnis p und den optischen
Eigenschaften des Festkorpers liasst sich wie folgt bestimmen: Bei der Reflexion einer
elektromagnetischen Welle an der ebenen Grenzfliche zwischen zwei optisch isotropen
Medien mit unterschiedlichen Brechungsindizes (siehe Abb. 4.1), miissen die Randbe-
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dingungen fiir das elektrische und magnetische Feld erfiillt werden. Hierbei ist der Pola-
risationszustand des reflektierten Lichtes durch den Einfallswinkel ©, die Polarisation
der einfallenden Welle sowie den optischen Eigenschaften beiderseits der Grenzfliche
bestimmt. Letztere konnen durch den komplexen Brechungsindex n = n-+ik beschrie-
ben werden. Hierbei beschreibt der Realteil n die Propagation und der Imaginérteil &
die Dissipation des Lichtes in den beiden Medien. Nach den Fresnel’schen Formeln
ergibt sich folgender Zusammenhang:

n1c08(Op) — Mgcos(O)
B R — 4.2
Tp TP/ p 77L1COS(®0) + ﬁUCOS(@l) ( )

nocos(Og) — nicos(O)
= F . /E. = 4.
" rs/ B npcos(Og) + nycos(Oy) (4:3)

Die Brechungsindizes ng, n; sind nach dem Snellius’schen Brechungsgesetz mit dem Ein-
fallswinkel ©y und dem Brechungswinkel O, iiber die Gleichung ngsin(©y) = n;sin(0;)
verkniipft. Unter Verwendung von Gl. (4.1) erhélt man damit:

1/2

77L1/’I:L0 = SiH(@()) 1+ (%Z) tan2(@0) (44)

Da der Einfallswinkel und der Brechungsindex der Umgebung (Vakuum: g = 1) be-
kannt sind, ldsst sich der Brechungsindex der untersuchten Schicht, unter der Annahme
einer idealen Grenzfliche, bestimmen. Hieraus kann dann die dielektrische Funktion
£ = £,+iey = n? berechnet werden. Diese beschreibt in einem makroskopischen Bild
die lineare Wechselwirkung von elektrischem Feld und Materie (siche Abschnitt 4.3).

Aufgrund von Rauheiten, Oxidbedeckungen, Grenzflichenschichten und Inhomoge-
nitdten der Volumenschicht erfiillen die untersuchten Proben nicht die Voraussetzungen
dieses einfachen Zweischicht-Modells und daher bezeichnet man die ermittelte dielek-
trische Funktion als pseudo-dielektrische Funktion, wobei die Symbole < ; > und
< g9 > verwendet werden.

4.2 Grundlagen zur phasenmodulierten Ellipsome-
trie

Je nach Arbeitsprinzip wird zwischen drei verschiedenen Typen von dynamischen El-
lipsometern unterschieden. In dieser Arbeit wurde ein phasenmoduliertes Ellipsome-
ter verwendet. Dieses besitzt im Vergleich zu den beiden anderen Ellipsometertypen,
bei denen ein rotierender Analysator beziehungsweise Polarisator verwendet wird, den
Vorteil, dass alle Komponenten stationér angebracht sind. Da sich keine mechanischen
Teile bewegen, kann die Modulationsfrequenz bei 50 kHz liegen, und eine schnelle Si-
gnalerfassung ist moglich. Dies ist insbesondere fiir die kinetische Ellipsometrie wichtig,
die héufig zur Untersuchung des Schichtwachstums verwendet wird. Das Prinzip der
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Phasenmodulation wurde bereits 1969 von Jasperson et al. [121] vorgeschlagen, und
eine genaue Beschreibung findet sich zum Beispiel in der Veroffentlichung von Drevil-
lon et al. [122].

Lichtquelle

@ Monochromator Detektor

Polarisator P

Modulator M Q Q

Analysator A

Probe S

Abb. 4.2: Schematische Darstellung des phasenmodulierten Ellipsometers aus Bau-
er [11]

Ein phasenmoduliertes Ellipsometer enthilt, wie in Abb. 4.2 dargestellt, eine Lichtquel-
le und einen Polarisator P zur Erzeugung von linear polarisiertem Licht. Anschlielend
durchliauft das Licht den Modulator M. Hierbei handelt es sich um einen quaderférmi-
gen Quarzblock, welcher einer periodischen Druckspannung ausgesetzt ist, die durch
zwei piezoelektrische Kristalle induziert wird. Aufgrund der druckabhéngigen Doppel-
brechung des Modulators, weist der Lichtstrahl nach dem Austreten im Allgemeinen
eine modulierte elliptische Polarisation auf. Die beiden Eigenmoden der elektrischen
Feldstérke besitzen somit eine Phasenverschiebung d(¢), deren Amplitude A,, von der
am Piezokristall angelegten Spannung V,,, und der Lichtwellenlinge A abhéngt:

5(t) = Ap(Vin, A) sin(w?) (4.5)

Nach der Reflexion an der Probe durchlduft das Licht den Analysator A und den Mono-
chromator, bevor mit einem Detektor das Signal detektiert wird. Aus der numerischen
Fourier-Analyse dieses Signals konnen die ellipsometrischen Winkel ¥ und A bestimmt
werden, wie im Folgenden gezeigt wird.

Einfache geometrische Berechnungen zeigen, dass sich die gemessene Intensitit () aus
folgenden Termen zusammensetzt [121]:

I(t) o [Io+ Issind(t) + Ic cos 3(t))] (4.6)
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mit

Iy = 1—cos(V)cos(24) + cos (2(P - M)) cos(M) [COS(QA) - Cos(Q\I!)]
+sin(24) cos(A) cos[2(P — M)] sin(2A) sin(2M) (4.7)

Is = sin(2(P — M))sin(2A4) sin(2¥) sin(A) (4.8)

Io = sin(Q(P — M)) [sin(QM) cos(2¥) — cos(2A)
+sin(24) cos(2M) sin(2¥) cos(A)] (4.9)

P, M und A bezeichnen hierbei die Winkel von Polarisator, Modulator und Analysator
beziiglich der Einfallsebene des Lichtstrahls. Um die Signalauswertung zu vereinfachen,
werden diese Winkel so eingestellt, dass die Gln. (4.7)-(4.9) moglichst einfach werden.
Eine typische Wahl ist P = A = 45° und M = 0°. Dies fiihrt zu dem Ergebnis:

I = 1 (4.10)
Is = sin(2¥)sin(A) (4.11)
I = sin(2¥)cos(A) (4.12)

Weiterhin ergibt eine Fourier-Entwicklung der Funktionen sind(#) und cosd(t) mit
der Phasenverschiebung 6(¢) aus Gl. (4.5) in Besselfunktionen .J,(A,,) bis zur zweiten
Harmonischen:

sind(t) = 2Ji1(An)sin(wt) (4.13)
cosd(t) = Jo(Ap) + 2J2(A,,)cos(2wt) (4.14)

Einsetzen der Gln. (4.10)-(4.14) in die Gl. (4.6) liefert:

I(t) o [1+Jo(An)sin(2¥) cos(A)
+2.J,(A,,) sin(20) sin(A) sin(wt) (4.15)
+2.J5(Ap) sin(20) cos(A) Cos(2wt)]

Die Modulationsamplitude A,, kann so eingestellt werden, dass Jo(A;,) = 0 gilt. Hierzu
ist eine Kalibrierung der an den Modulator anliegenden Spannung V,,, in Abhéngigkeit
der Wellenlénge A erforderlich. Die erste und zweite Harmonische der Fouriertrans-
formierten von I(t), normiert auf die DC-Komponente Sy, besitzen dann die folgende
Form:

S.

So
Sa
So

= 2Ji(A,,) sin(29) sin(A) (4.16)

= 2J5(Ap) sin(2¥) cos(A) (4.17)
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Mit Hilfe der numerischen Fourier-Analyse des Signals I(¢) ist die Bestimmung der
Grofen Sy, S, und Sy, moglich. Durch Auflosen der Gln. (4.16)-(4.17) nach den ellip-
sometrischen Winkeln ¥ und A konnen diese berechnet und anschliefflend die pseudo-
dielektrische Funktion < & > bestimmt werden.

4.3 Die dielektrische Funktion

Nachdem gezeigt wurde, wie die pseudo-dielektrische Funktion < & > ellipsometrisch
bestimmt werden kann, soll in diesem Abschnitt der Zusammenhang zwischen der di-
elektrischen Funktion ¢ und den Festkorpereigenschaften dargestellt werden. Aufgrund
der geringen Anregungsintensitit wird im Folgenden nur die lineare Wechselwirkung
zwischen elektrischem Feld und Materie betrachtet.

In einem makroskopischen Bild sind die elektrische Feldstirke E und die dielektrische
Polarisation P iiber £ verkniipft:

P = (5-1)5E (4.18)

o steht hier fiir die Dielektrizitdtskonstante des Vakuums. Im Allgemeinen ist £ ein
Tensor, der jedoch fiir kubische und amorphe Festkérper zu einem Skalar entartet
ist. Real- und Imaginérteil der dielektrischen Funktion sind iiber die Kramers-Kronig-
Relationen verkniipft [123]:

2 e &ea(é)

fw) = 1+ de (4.19)

golw) = ——P —>——d¢ (4.20)

P gibt hierbei den Hauptwert der Integrale an. Diese beiden Relationen zeigen, dass
Dispersion und Dissipation des Lichtes eng zusammenhingen. Auflerdem kann durch
Kenntnis der spektralen Abhingigkeit einer Gréfle die andere berechnet werden.

Mikroskopisch gesehen beruht die dielektrische Polarisation in kovalenten Festkorpern,
wie zum Beispiel Silizium, auf der Verschiebungspolarisation. Diese kann folgenderma-
Ben beschrieben werden: Die Ladungstriger ¢ eines Festkorpers sind in erster Naherung
elastisch gebunden und ein dufleres elektrisches Feld E iibt eine Kraft F auf die La-
dungstriger aus, wodurch diese eine Auslenkung x = —F/k = —¢/kE um die Ruhelage
erfahren. k£ steht hierbei fiir die Kopplungskonstante. Infolge der Auslenkung wird ein
elektrisches Dipolmoment p;,q induziert:

2

Pui = —qx = 7B = oF (4.21)

Der Proportionalititsfaktor a@ = ¢?/k wird als Polarisierbarkeit bezeichnet und ist
fiir jeden Festkorper charakteristisch. Die Clausius-Mossotti-Beziehung verkniipft die
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makroskopische Grofle € mit der mikroskopischen Polarisierbarkeit « iiber die Teilchen-
dichte n [124]:

£0 = - no (4.22)

1
Fv2 3
4.4 Modellierung der ellipsometrischen Daten

Aus der Interpretation der pseudo-dielektrischen Funktionen < &; > und < &9 >
kénnen Informationen iiber die Mikrostruktur der Probe und iiber das Schichtwachs-
tum gewonnen werden. Die Modellierung der ellipsometrischen Daten wurde mit der
Software der Firma Jobin Yvon durchgefiihrt, und die hierbei verwendeten Modelle
werden in den folgenden Abschnitten erldutert.

4.4.1 Die optischen Eigenschaften einer heterogenen Schicht

Die optischen Eigenschaften einer heterogenen Schicht konnen aus den Dielektrizitéts-
konstanten ihrer homogenen Bestandteile mit Hilfe verschiedener Effektiv-Medium-
Niiherungen (EMA)! berechnet werden. Diese unterscheiden sich in der angenommenen
Mikrogeometrie der einzelnen Phasen. Eine ausfiihrliche Darstellung dieser Theorien
findet sich zum Beispiel in [125].

Das einfachste Modell einer heterogenen Schicht, die Lorentz-Lorenz-EMA, summiert
die mikroskopischen Beitrige der einzelnen Phasen, das heif}t die jeweiligen Polarisier-
barkeiten gewichtet mit den Teilchendichten, so dass sich aus Gl. (4.22) die folgende
effektive dielektrische Funktion £.¢; ergibt:

Fopp—1 -1 &—1
i F I + fou + ... 4.23
Eepf+2 I e (4.23)

Hierbei bedeuten f; die Volumenanteile und £; die dielektrischen Funktionen der ein-
zelnen Bestandteile.

Wihrend die Lorentz-Lorenz-EMA fiir eine atomare Mischung der einzelnen Phasen
gilt, beschreibt die in dieser Arbeit verwendete N&herung nach Bruggeman [126] das
Zusammenwirken der dielektrischen Funktion von Phasen, die in gréflerer Form vorlie-
gen. Die Bruggemann-EMA setzt das effektive Medium gleich dem umgebenden und
ist somit selbstkonsistent, damit wird:

E1— Eefy €2 — Eefy
0 = fi= L+ fo= —— + .. 4.24
f1€1+2€eff f262+26eff ( )

Dieses Modell beinhaltet einen charakteristischen Parameter, den Abschirmfaktor ¢,
der von der geometrischen Form der Schichtbestandteile abhéingt. Da diese bei den

IEMA steht fiir effective medium approximation.
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hier untersuchten Schichten jedoch nicht bekannt ist, wurde bei der spektroskopischen
Modellierung in Abschnitt 5.2.1 eine rdumlich isotrope Verteilung (¢ = 2) angenom-
men. Weiterhin wurden nur die Phasen a-Si:H, a-Ge:H, ¢-Si, ¢-Ge und Vakuum (Vo-
ids) beriicksichtigt und durch Verwendung der dielektrischen Funktionen dieser Kom-
ponenten, in Form von Referenzdaten [29,30], wurden die jeweiligen Volumenanteile
bestimmt. Da die Referenzdaten bei Raumtemperatur aufgenommen wurden, ist es
notwendig die spektroskopische Ellipsometrie bei derselben Temperatur durchzufiihren.
Die Oberflichenrauheit einer Schicht stellt einen Spezialfall einer heterogenen Schicht
dar. Fiir amorphes Silizium liefert ein Verhiltnis von 50% a-Si:H und 50% Voids die
beste Anpassung an experimentell gemessene Spektren sowie eine gute Ubereinstim-
mung mit davon unabhéngig gemessenen Rauheiten [122,127,128|.

4.4.2 Mehrschichtsysteme

Besteht die Probe aus mehreren Schichten (sieche Abb. 4.3), die auch heterogen sein
kénnen, so miissen die gemessenen Ellipsometriedaten durch eine Mehrschichtsimula-
tion analysiert werden. Die hierfiir notwendige Berechnung von Vielfach-Reflexionen
und -Transmissionen an den Grenzflichen wird mit einer Matrixmethode durch-
gefiithrt [129,130].

d, Ly
Lz

L
L

Ls

Abb. 4.3: Schematische Darstellung der Vielfach-Reflexionen und - Transmissionen an
einem Mehrschichtsystem

Bei der nachfolgenden Erlduterung der Matrixmethode wird senkrecht und parallel
zur Einfallsebene polarisiertes Licht getrennt betrachtet. Einer Grenzfliche zwischen
der m-ten und (m + 1)-ten Schicht kann eine Grenzflichenmatrix I,,, ,,4+1 zugeordnet
werden [129]:

1 1 r
I = m,m+1 4.25
mmtl tm7m+1 [ Tm,m+1 1 ] ( )
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Die Grofien t,, ;41 und 7,41 sind die komplexen Reflexions- und Transmissionsko-
effizienten an der Grenzfliche und konnen aus den Fresnel’schen Formeln (Gln. (4.2)
und (4.3)) bestimmt werden. Durchliuft Licht der Wellenldnge A eine Schicht m, so
andert sich im Allgemeinen Betrag und Phase der Welle. Dieses Verhalten kann eben-
falls durch eine Matrix, die Schichtmatrix L,,, beschrieben werden [129]:

elfm 0
Lm = l 0 e—iﬁm] (4.26)
mit der komplexen Grofle
2 dmNm
By = omlm )\n COS Py (4.27)

Die Feldstirke der vorwérts- (E™) und riickwértslaufenden (E~) elektromagnetischen
Welle in einem Mehrschichtsystem mit n Schichten und einem Substrat wird vollstindig
durch die Multiplikation aller Grenzflichen- und Schichtmatrizen beschrieben [129]:

Bt Ef suos12 ) (Ef
(E) = IO,ILIII,Q---LnIn,sub< 00> = [521 S22 ] < 00> (4'28)

Ey steht fiir die Feldstirke der einfallenden elektromagnetischen Welle. Die Quoti-
entenbildung von vorwérts- zu riickwértslaufender Welle, fiir parallel und senkrecht

zur Einfallsebene polarisiertes Licht, ergibt das komplexe Reflexionsverhéltnis p des
Systems [129]:

21 Q11
T _ S, S

- ~ Qriqel
Ts SyLS;

(4.29)

Unter Verwendung von Gl. (4.1) konnen die ellipsometrischen Winkel berechnet wer-
den.

4.5 Experimenteller Aufbau des phasenmodulier-
ten Ellipsometers

Die ellipsometrischen Untersuchungen wurden an einem spektroskopischen phasenmo-
dulierten Ellipsometer (UVISEL™) der Firma Jobin Yvon [131] durchgefiihrt. Im
Verlauf dieser Arbeit wurde das Ellipsometer an die i-Kammer der neu aufgebauten
Mehrkammeranlage (siehe Abschnitt 3.1) angekoppelt. Der schematische Aufbau ist
in Abb. 4.4 dargestellt. Die einzelnen Komponenten sind ausfiihrlich in der Disserta-
tion von U. Schmidt [120] beschrieben. Daher werden im folgenden Abschnitt nur die
wesentlichen Prinzipien des Messaufbaus erldutert.
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Multilambda-
Messeinheit
Rechnergestitzte
Glasfaser 1 Mel3datenerfassung
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Abb. 4.4: Schematischer Aufbau des verwendeten phasenmodulierten Ellipsometers
nach Schmidt [120]

Es wurde eine 75 Watt Xenon-Bogenlampe mit stabilisiertem Netzteil verwendet, wo-
bei die verwendete Software Messungen im Energiebereich von 1.5 bis 5.0 eV mit ei-
ner Zeitauflosung von 1-1000 ms erlaubt. Vor jeder Messung wird durch Schlielen
des eingebauten Shutters eine Subtraktion des Hintergrundsignals (Hot-wire Emissi-
on, Streulicht im Monochromator, elektronisches Rauschen) durchgefiihrt. Das Licht
der Xenon-Lampe wird iiber eine Glasfaser und eine Fokussieroptik in den Glan-
Thompson-Polarisator eingekoppelt und linear polarisiert. Die Fokussieroptik ist an der
Polarisator-/Modulatoreinheit angebracht und dient zur Fokussierung des Lichts auf
die Probe. Anschliefend wird im photoelastischen Modulator eine piezoelektrisch in-
duzierte periodische Phasenverschiebung (50 kHz) zwischen senkrecht und parallel zur
Einfallsebene polarisiertem Licht erzeugt. Aufgrund der temperaturabhéingigen Dop-
pelbrechung des Modulators wird dieser auf einer Temperatur von 30£0.1 °C gehalten.



4.5. Ezxperimenteller Aufbau des phasenmodulierten Ellipsometers 53

Die Polarisator-/Modulatoreinheit ist fest mit der Depositionskammer verbunden, und
iber ein Quarzfenster wird der Lichteintritt in die Depositionskammer ermdoglicht. Da
die spannungsbedingte Doppelbrechung des Fensters eine Verdnderung der Polarisation
verursacht und das Signal verfilschen wiirde, muss auf einen weitgehend spannungs-
freien Einbau geachtet werden. Daher werden spezielle Vitondichtungen und moglichst
spannungsfreie Quarzfenster verwendet. Der Eintrittswinkel liegt nahe dem Brewster-
Winkel von Silizium und betrégt circa 70° beziiglich der Probennormalen. Dadurch
wird eine moglichst groBe Anderung des Polarisationszustandes bei der Reflexion an
der Probe erreicht. Uber ein zweites Quarzfenster tritt das reflektierte Licht aus und
durchlauft den Glan-Thompson-Analysator. Mittels einer Fokussieroptik, die direkt
am Analysatorkopf angebracht ist, wird das Licht in eine Glasfaser und anschliefend
in den Monochromator eingekoppelt, der eine spektrale Auflésung von 0.5 nm besitzt.
Am Austrittspalt befindet sich ein Photomultiplier zur Messung der Lichtintensitét.
Statt der Lichteinkopplung in den Monochromator ist es auch moglich das reflektier-
te Signal in eine spektroskopische Parallelmessvorrichtung (Multilambda-Messeinheit)
zu fithren. Damit kann ein Spektrum (1.5 - 4.5 eV), bestehend aus 24 Messpunkten
verschiedener Wellenlénge mit einer maximalen Zeitauflésung von 24 ms aufgenom-
men werden. Diese Art der Messung wird als Multichannel-Ellipsometrie bezeichnet
und ist eine Kombination von kinetischer und spektroskopischer Ellipsometrie. Die
Ansteuerung der verschiedenen Komponenten, die Datenaufnahme, die anschlieflende
Fouriertransformation und die Dateniibertragung auf einen externen Rechner erfolgt
durch eine spezielle Steuer- und Prozesseinheit.



54

Kapitel 4. Ellipsometrie




Kapitel 5

Mikrostruktur und Wachstum der
hergestellten Schichten

Nachdem in den letzten Kapiteln die theoretischen Grundlagen und die angewandten
experimentellen Methoden erldutert wurden, wird in den folgenden Abschnitten auf
die Ergebnisse der durchgefiihrten Untersuchungen eingegangen. Zu Beginn dieses Ka-
pitels werden die Messungen an TCO-Schichten erldutert, bevor dann auf das Hot-wire
Wachstum von Silizium und Germanium eingegangen wird.

5.1 Untersuchungen zu den TCOQO-Schichten

Wie bereits erwihnt, wurden im Hinblick auf Anwendungen als transparentes leit-
fahiges Oxid (TCO) in Si-Solarzellen zinndotiertes Indiumoxid (ITO) und aluminium-
dotiertes Zinkoxid (ZnO) untersucht. Die TCO-Schichten wurden mit Hilfe des DC-
Magnetronsputterns abgeschieden. Dieses Verfahren und die Optimierung der Schicht-
eigenschaften sind in der Diplomarbeit von C. Ochotzki [15] ausfiihrlich dargestellt. Ob-
wohl beide Materialien vergleichbare Eigenschaften beziiglich optischer Transmission
und elektrischer Leitfahigkeit aufweisen, konnten bei Verwendung von ZnO keine Solar-
zellen mit hohen Wirkungsgraden hergestellt werden. Abbildung 5.1 zeigt den typischen
Verlauf einer Hellkennlinie mit ZnO-Deckschicht.

Bei der Verwendung von ZnO in Solarzellen ist ein ,,S“-férmiger Verlauf der Hell-
kennlinie zu beobachten. Im Gegensatz zum RF-Sputtern [132] fiihren selbst sanfte
Prozessparameter zu Beginn der ZnO-Abscheidung zu keiner wesentlichen Verbesse-
rung des Wirkungsgrades (n < 6%). Der ,S“-formige Verlauf der Hellkennlinie wurde
auch von Kolter [57], allerdings mit geringerer Ausprigung, beobachtet. Er begriindet
dieses Verhalten mit einem Ladungstrégerstau, der durch eine Potenzialbarriere zwi-
schen Emitter und Basis entsteht und zu einer starken Spannungsabhingigkeit des
Photostroms fiihrt. Da die Verwendung von ITO als Antireflexionsschicht keinen ,,S*-
formigen Verlauf der Hellkennlinie bedingt, ist zu schlieen, dass diese Annahme im
hier vorliegenden Fall nicht giiltig ist. Untersuchungen von Sieber et al. [133] haben

%)
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Abb. 5.1: Hellkennlinie einer (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzelle mit ZnO-Deckschicht

ergeben, dass es zur Ausbildung einer SiO-Potenzialbarriere an der Grenzfliche a-
Si:H/ZnO [133] kommen kann. Diese Barriere kann ebenfalls einen Ladungstréigerstau
und eine Spannungsabhéngigkeit des Photostroms bewirken. Im weiteren Verlauf dieser
Arbeit wurde deshalb ausschliefilich ITO als transparentes leitfihiges Oxid verwendet.

Die elektrischen Eigenschaften von ITO wurden mittels Vierspitzenmessung untersucht.
Die elektrische Leitfdhigkeit héngt von der Schichtdicke ab und nimmt mit steigender
Substrattemperatur zu. Letzteres ist von besonderer Bedeutung, da bei der Herstellung
von Silizium-Solarzellen die ITO-Antireflexionsschichten bei Substrattemperaturen de-
poniert werden miissen, die unterhalb von Ty,;, bei der Herstellung der Emitterschichten
liegt. Dadurch wird vermieden, dass die Eigenschaften des Emitters verdndert werden.
Der Si-Emitter wurde meist bei T},;, = 200 °C abgeschieden und bei T§,;, = 180 °C konn-
te fiir ITO ein spezifischer elektrischer Widerstand von 1.6 - 1073 Qcm bei gleichzeitig
hoher Transmission erreicht werden. Berechnungen zeigen, dass der Serienwiderstand
der ITO-Schicht (und des Frontkontakts) ausreichend klein ist, damit dieser einen ver-
nachléssigbaren Einfluss auf den Wirkungsgrad hat.

Die Mikrostruktur der I'TO-Schichten wurde mittels Transmissionselektronenmikrosko-
pie (TEM) untersucht. Abbildung 5.2 zeigt die TEM-Querschnittsaufnahme einer circa
80 nm dicken ITO-Schicht, die bei einer Substrattemperatur von 250 °C auf kristallinem
Silizium abgeschieden wurde. Deutlich ist zu erkennen, dass es sich um eine nanokri-
stalline Schicht mit faserférmigen Kristalliten handelt. Nach dem Strukturzonen-Modell
von Thornton [134] gehort dieses Wachstum der Zone I an, und liegt auch bei tieferen
Substrattemperaturen vor. Die Kristallite erstrecken sich {iber die gesamte Schichtdicke
und ihre Breite betrigt ungefihr 20 nm.
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c-S1 Substrat

Abb. 5.2: TEM-Querschnittsaufnahme an ITO, welches mittels DC-Magnetronsputtern
auf kristallinem Silizium hergestellt wurde (Ty,, = 250°C, P = 15 W, Fyeys = 10 sccm,
Oy /Ar = 0.1%, p = 1.5 Pa)

Mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie (REM) konnte nachgewiesen werden, dass
die Morphologie der ITO-Schichten von der Substrattemperatur abhéngt [15]. Nach
dem Modell von Thornton [134] kann die Art des Schichtwachstums in vier Struktur-
zonen eingeteilt werden. Fiir kleine T}, wird ein Wachstum der Zone I (loses Stingel-
wachstum) beobachtet. Ab einer bestimmten Substrattemperatur geht das Wachstum
in die Struktur der Zone II (Kornwachstum) iiber. Der Ubergangsbereich zwischen
Zone I und II wird als Zone T bezeichnet. Dieser Strukturzonenwechsel vollzieht sich
auf Glas-Substraten zwischen 250 und 275 °C und auf oxidierten c-Si-Substraten zwi-
schen 100 und 150 °C (P = 15 W, F = 10 sccm, Oy/Ar = 0.1%, p = 1.5 Pa). Da
die ITO-Schicht in Abb. 5.2 der Zone I angehort, findet der Strukturzonenwechsel auf
HF-geédtzten c-Si-Substraten erst bei Temperaturen iiber 250 °C statt. Das Wachs-
tum der Strukturzone III (hohe Dichte, glatte Oberfliche) wurde in dem untersuchten
Temperaturbereich auf keinem der Substrate beobachtet.

Mittels Rontgenbeugung (,,x-ray diffraction“: XRD) wurde weiter untersucht, ob sich
mit der Strukturzone die Kristallorientierung der I'TO-Schichten &ndert. Abbildung 5.3
zeigt XRD-Messungen, die nach der Bragg-Brentano-Methode [109], auch ©/20-
Methode genannt, durchgefiihrt wurden.
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Abb. 5.3: Beugungsdiagramme aus XRD-Messungen an ITO-Schichten auf Si-
Substraten in Abhdngigkeitkeit von der Substrattemperatur

Ein Vergleich zwischen den ITO-Schichten und einer In,Os-Pulverprobe zeigt, dass
beide dieselbe Gitterkonstanten besitzen. Dies liasst vermuten, dass Zinn auf Indium-
pldtzen eingebaut wird und als Donator wirksam ist. Weiterhin ist zu erkennen, dass
mit zunehmender Substrattemperatur die Intensitéten der (222)-, (431)-, und (440)-
Linien im Vergleich zur (400)-Linie ansteigen. Folglich wird die (100)-Textur reduziert,
wobei jedoch keine sprunghafte Anderung aufgrund des stattfindenden Strukturzonen-
wechsels zu beobachten ist.

Die optischen Eigenschaften von ITO héngen stark von den elektrischen Eigenschaften
ab. Beide dndern sich mit den Depositionsparametern, und somit kann ITO keine
allgemeingiiltige dielektrische Funktion zugeordnet werden [135]. Eine Modellierung
der ellipsometrischen Daten kann daher nicht anhand von Referenzdaten sondern nur
mit Hilfe von Modellfunktionen vorgenommen werden. In Abb. 5.4 sind die Ergebnisse
der spektroskopischen Ellipsometrie von [TO-Schichten auf c-Si-Substraten dargestellt.

Deutlich ist zu erkennen, dass mit zunehmender Substrattemperatur die Interferenzen
von < €5 > weiter in den hoherenergetischen Bereich hineinreichen. Diese Interferenzen
werden durch Vielfachreflexionen an den Luft/ITO- und ITO/c-Si-Grenzflichen verur-
sacht, und ihre Reichweite wird durch die energetische Lage der optischen Bandliicke
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Abb. 5.4: Spektroskopische Ellipsometrie (< ey >) von ITO auf polierten c-Si-
Substraten in Abhdngigkeitkeit von der Substrattemperatur

bestimmt. Aufgrund des Burstein-Moss-Effekts schiebt die optische Bandliicke mit
zunehmender Leitfihigkeit (zunehmender Substrattemperatur) zu gréBeren Energi-
en [136]. Die ellipsometrischen Messungen bestitigen somit indirekt, dass die Leitfahig-
keit der ITO-Schichten mit der Temperatur zunimmt [15]. Weiterhin ist zu erkennen,
dass die ITO-Schichten der Strukturzone I fiir grofie Energien einen < 5 >-Wert von
circa 0.7 besitzen, wohingegen < eo > fiir ITO der Zone II etwa 2.5 betrigt. Der
Grund hierfiir kann eine hohere Dichte und/oder eine geringere Oberflichenrauheit der
Zone II-Schichten sein. Die mit dem Strukturzonenwechsel gleichzeitig stattfindende
Anderung in der Kristallorientierung kann < £, > nicht beeinflussen, da ITO eine
kubische Kristallstruktur mit optisch isotropen Eigenschaften besitzt. Um zu kléiren
welche Parameter fiir den Unterschied in < g9 > verantwortlich sind, wurden AFM-
Messungen an den Proben durchgefiihrt. Diese zeigen, dass beim Strukturzonenwech-
sel I — II die Oberfliichenrauheit von 110 A auf 190 A zunimmt (siehe auch [15,137)).
Daher kann auf eine hohere spezifische Dichte der Zone I1-Schichten geschlossen wer-
den, womit das Strukturzonen-Modell von Thornton bestétigt wird [134]. Die ellipso-
metrischen Daten kénnen mit Hilfe des so genannten absorbierenden Cauchy-Modells
beschrieben werden [131]. Nach diesem Modell ergeben sich folgende Gleichungen fiir
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den Brechungsindex n und den Extinktionskoeffizienten x in Abhéngigkeit von der
Wellenléinge (A in nm):

B-10*  C-10°
+ +

n = A 2 i (5.1)
E-10* | F-10°
ko= D107+ —5—+—3 (5.2)

Die Fitparameter A — F' dienen zum Anpassen an die spektroskopischen Ellipsometrie-
messungen. Desweiteren konnen die Oberflichenrauheit und die Schichtdicke angepasst
werden. Abbildung 5.5 zeigt exemplarisch die spektroskopische Ellipsometriemessung
der auf poliertem c-Si abgeschiedenen I'TO-Schicht mit 7%,;, = 200 °C und die Modellie-
rung nach dem absorbierenden Cauchy-Modell. Die Simulation ergibt eine Oberflichen-
rauheit von circa 150 A. Weiterhin ergibt sich eine Schichtdicke von etwa 800 nm, die
durch Profilometer-Messungen bestétigt wurde.
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Abb. 5.5: < g9 > won ITO auf poliertem c-Si (Tsyy, = 200 °C) und Modellierung nach
dem absorbierenden Cauchy-Modell (A = 1.69, B = 18.2, C = -11.6, D = 1865,
E =-0.78, F = 2.80) [131]

Mit Hilfe der in Abb. 5.5 aufgelisteten Parameter und den Gln. (5.1)-(5.2) kann der
Brechungsindex und der Extinktionskoeffizient von ITO (Ty,, = 200 °C) berechnet
werden (siehe Abb. 5.6).
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Abb. 5.6: Brechungsindex und Extinktionskoeffizient von ITO der Strukturzone II nach
dem absorbierenden Cauchy-Modell

Mit Hilfe dieser Daten ist es moglich die Transmission und Reflexion von Mehrfach-
schichtsystemen, wie zum Beispiel einer Heterosolarzelle, zu bestimmen. So kann durch
geeignete Schichtdickenwahl die Antireflexionsbedingung eingestellt werden. Denn wird
die Dicke der I'TO-Schicht so ausgelegt, dass der optische Weg gleich einem Viertel der
Lichtwellenlénge ist, so wird das reflektierte Licht dieser Wellenlénge aufgrund der de-
struktiven Interferenz vollstindig ausgeldscht. Bei einer Wellenlédnge von 600 nm ergibt
sich fiir Si-Solarzellen nach Goetzberger et al. [17] die geringste Gesamtreflexion bei
Bestrahlung unter AM1.5. Da der Brechungsindex von I'TO-Schichten mit hoher elektri-
scher Leitfihigkeit bei einer Wellenldnge von 600 nm ungefihr n = 1.9 betrégt [138] (sie-
he auch Abb. 5.6), muss die ITO-Schicht auf glatten Solarzellen eine Schichtdicke von
circa 80 nm besitzen. Allerdings ist der Brechungsindex abhéngig von der Leitfahigkeit
der I'TO-Schicht, so dass eine Feinoptimierung in der Solarzelle zur Erzielung maxima-
ler Wirkungsgrade notwendig ist. Die Reflexion einer (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzel-
le mit ITO-Antireflexionsschicht und von reinem Silizium sind in Abb. 5.7 dargestellt.
Die mittlere Reflexion der Heterosolarzelle im Wellenldngenbereich zwischen 400 und
800 nm betrigt circa 8%, wohingegen sich fiir reines Silizium ungefihr 39% ergibt. Bei
der Schichtdickenoptimierung auf texturierten Substraten muss zusétzlich beriicksich-
tigt werden, dass das Licht an der Grenzfliche ITO/Luft gebrochen wird und sich da
somit der optische Weg verldngert. Besitzt die Oberfliche eine pyramidiale Struktur,
wie in Abb. 3.6 dargestellt, so sollte die ITO-Schichtdicke ungefihr 76 nm betragen.
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Abb. 5.7: Reflexion von reinem Silizium und einer (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzelle
mit ITO-Antireflexionsschicht in Abhdngigkeit von der Wellenlinge

Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass [ITO mit hoher Qualitit und guter Reproduzier-
barkeit als Antireflexionsschicht fiir Silizium-Solarzellen hergestellt werden kann. Damit
ist eine Grundvoraussetzung zur systematischen Charakterisierung der Si-Solarzellen
in Abhéngigkeit von den Eigenschaften der Emitterschichten erfiillt.

5.2 Untersuchungen zum Hot-wire Wachstum von
Silizium

In den folgenden Abschnitten werden die Untersuchungen zum Hot-wire Wachstum von
Silizium dargestellt. Alle hier diskutierten Beschichtungen wurden ohne Verwendung
von Dotiergasen auf HF-gedtzten, polierten und (100)-orientierten Si-Wafern durch-
gefiihrt. Diese Substrate besitzen den Vorteil, dass ihre Oberfichenrauheit sehr gering
ist und ihre optischen Eigenschaften bekannt sind. Desweiteren sind sehr rauhe Sub-
strate oder texturierte Si-Wafer, die teilweise bei der Solarzellenherstellung verwen-
det wurden, fiir ellipsometrische Untersuchungen ungeeignet, da die Effektiv-Medium-
Néherungen, die zur Modellierung der ellipsometrischen Daten verwendet wurden, ihre
Giiltigkeit bei Oberflichenrauheiten groBer als 500 A verlieren [139]. Das Oxid der
Si-Wafer wurde mit dem in Abschnitt 3.2 beschriebenen nasschemischen Verfahren
entfernt, um ein moglichst gleiches Schichtwachstum wie bei der Emitterdeposition
von Si-Solarzellen zu gewéhrleisten. Zu Beginn dieses Abschnitts wird auf die ellipso-
metrischen Messungen eingegangen. Anschliefend werden die Ergebnisse der weiteren
Untersuchungen diskutiert.
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5.2.1 Ellipsometrische Untersuchungen zum Wachstum von
Silizium

Die optischen Eigenschaften des Substrats, die als Startwert bei der ellipsometrischen
Modellierung dienen, werden von mehreren Parametern beeinflusst. Daher wird im
nichsten Abschnitt erst auf die optischen Eigenschaften des Substrats eingegangen,
bevor dann die eigentlichen Wachstumsuntersuchungen diskutiert werden.

Die optischen Eigenschaften des Substrats

Die optischen Eigenschaften der als Substrat verwendeten polierten, (100)-orientierten
und HF-geéitzten Si-Wafer héingen von der Oberflichenrauheit, der Oxidbedeckung und
der Substrattemperatur ab. Die Abb. 5.8 und 5.9 zeigen eine Simulation von < &; >
und < g5 > in Abhéngigkeit von der Oberflaichenrauheit und der Oxidbedeckung des
kristallinen Siliziums.

50
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Abb. 5.8: Simulation von < e1 > und < €9 > in Abhdngigkeit von der Oberflichenrau-
heit des kristallinen Siliziums

Der Verlauf von < ¢ > ist fiir beide Effekte ahnlich. Bei < £5 > wird eine starke Ab-
nahme des F>-Maximums beobachtet, sowohl bei zunehmender Oberflichenrauheit als
auch bei dickerer Oxidschicht. Das F;-Maximum von < €9 > bleibt in beiden Fillen na-
hezu konstant. Der Grund fiir das unterschiedliche Verhalten der beiden Maxima kann
durch die abnehmende Eindringtiefe des Lichts mit zunehmender Energie verursacht
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Abb. 5.9: Simulation von < e; > und < g9 > fiir kristallines Silizium in Abhdngigkeit
von der Ozxidbedeckung

sein. Dies hat zur Folge, dass fiir den < g9 >-Wert des E;-Maximums hauptséchlich das
Volumenmaterial entscheiden ist, wohingegen das Ey-Maximum stark von der Ober-
fliche abhéngt. In der Praxis liegen die Oberflichenrauheit und die Oxidbedeckung
des polierten HF-geéitzten Substrats deutlich unter 1 nm. Auf ellipsometrische Weise
kann somit nur sehr schwer zwischen Oxidation und Oberflichenrauheit unterschieden
werden. Die Messungen der kinetischen Ellipsometrie wurden bei einer Energie von
3.4 eV durchgefiihrt, da bei dieser Energie eine hohe Absorption des Siliziums vorliegt,
das heif3t eine oberflichensensitive Messung moglich ist, und die Lichtquelle geniigend
Intensitdt liefert, um ein hohes Signal- /Rauschverhiltnis zu gewihrleisten. Anderer-
seits sind bei 3.4 eV die < £, >-Anderungen von kristallinem Silizium aufgrund einer
Oberflichenrauheit oder einer Oxidbedeckung sehr gering. Die Anderungen in < g >
sind bei dieser Energie jedoch grof.

Desweiteren kann die Temperaturabhéingigkeit der dielektrischen Funktion mit Hilfe
der Ellipsometrie untersucht werden [22]. In Abb. 5.10 ist < 5 > als Funktion der
Temperatur des polierten, (100)-orientierten und HF-geétzten Siliziums dargestellt.
Die angegebenen Temperaturen entsprechen den gemessenen Widerstandswerten eines
PT100-Widerstands, der thermischen Kontakt mit dem Substrathalter hatte.

Deutlich ist zu erkennen, dass aufgrund thermischer Verbreiterung die < 9 >-Maxima
flacher und breiter werden. Auflerdem schieben sie zu kleineren Energien, da die
Absténde der Leitungs- und Valenzbénder mit der Temperatur abnehmen. Die Ande-
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Abb. 5.10: Temperaturabhdingigkeit von < £1 > und < €9 > des kristallinen Siliziums

rungen in < £; > und < g5 > konnen daher zur Bestimmung der Substrattemperatur
verwendet werden. Weiterhin miissen sie bei der kinetischen Modellbildung beriicksich-
tigt werden. Daher wurden kurz vor jeder ellipsometrisch untersuchten Deposition die
optischen Eigenschaften des Substrats aufgenommen. Diese Daten dienten als Start-
wert bei der kinetischen Modellierung. Abbildung 5.11 zeigt die Verschiebung des Wer-
tepaares (< &1 >, < g9 >) bei einer Energie von 3.4 eV in Abhingigkeit von der
Oberflichenrauheit, der Oxiddicke und der Temperatur. Die (< g1 >, < g9 >)-Werte
in Abhéngigkeit von der Oberflichenrauheit und Oxiddicke sind Simulationen ent-
nommen, wohingegen die Werte in Abhéngigkeit von der Temperatur Messergebnisse
darstellen. Wie bereits erwihnt, unterscheidet sich die pseudo-dielektrische Funktion
von Silizium mit kleiner Rauheit kaum gegeniiber der mit diinner Oxidschicht. Mit
zunehmender Temperatur nehmen sowohl < £; > als auch < g5, > ab. Weiterhin ist zu
erkennen, dass die Messung bei 50 °C darauf hinweist, dass die verwendeten polierten,
(100)-orientierten und HF-geétzten c-Si Wafer eine Oberflichenrauheit von einigen we-
nigen Angstrom besitzen. Die geringe Abweichung zwischen Simulation und Messung
bei 50 °C kann durch Messungenauigkeiten (Einfallswinkel, Energie) verursacht worden
sein.

Die spezifische Dichte von c-Si Wafern ist nahezu konstant, epitaktisch abgeschiedene
Si-Schichten miissen jedoch nicht dieselbe Dichte besitzen. Daher ist es sinnvoll den Ein-
fluss von Hohlrdumen (Voids) in epitaktischen Schichten zu simulieren. Abbildung 5.12
zeigt < €5 > in Abhéngigkeit von der Dichte des kristallinen Siliziums.
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Abb. 5.11: (< g1 >, < g9 >) von kristallinem Silizium bei einer Energie von 3.4 eV
in Abhdngigkeit von der Oberflichenrauheit (T = 25 °C, Simulation: ozidfrei), der
Oziddicke (T = 25 °C, Simulation: atomar glatt) und der Temperatur (Messung)
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Abb. 5.12: Simulation von < eo > in Abhdngigkeit von der Dichte des kristallinen
Siliziums

Beide < 5 >-Maxima nehmen mit der spezifischen Dichte ab, so dass ihr Verhiltnis
nahezu konstant bleibt. Dies kann durch eine gleichmé&fiige Abnahme der Oszillatoren-
dichte begriindet werden. Ein Vergleich mit den Abb. 5.8 und 5.9 zeigt, dass der Effekt
des Dichtedefizits deutlich von einer Oberflichenrauheit oder Oxidbedeckung unter-
schieden werden kann.
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Untersuchungen zum Wachstum und zur Mikrostruktur von Silizium-
Schichten

Mit Hilfe der kinetischen Ellipsometrie kann die zeitliche Entwicklung der pseudo-
dielektrischen Funktion bei einer festen Energie wihrend der Deposition gemessen
werden. Die kinetische Messung sollte mindestens eine Auflésung im Bereich einer ato-
maren Monolage besitzen, um das Schichtwachstum ausreichend charakterisieren zu
kénnen. Bei (100)-orientiertem Silizium enstpricht eine Monolage ungefihr 1.4 A. Da
in dieser Arbeit die Abscheideraten r4 meist kleiner als 3 A /s waren, wurde eine Inte-
grationszeit von 400 ms verwendet. Teilweise wird in der Literatur auch A als Funktion
von ¥ angegeben. Die pseudo-dielektrische Funktion besitzt jedoch einen nidheren Be-
zug zu physikalischen Groflen als die abstrakten ellipsometrischen Winkel. Daher wird
in dieser Arbeit die (< &1 >,< g9 >)-Darstellung bevorzugt. Der erhaltene Kurvenver-
lauf wird auch als Trajektorie bezeichnet. Diese Trajektorien starten an dem Punkt, der
die optischen Eigenschaften des Substrats widerspiegelt. Abbildung 5.13 zeigt beispiel-
haft die drei typischen zeitlichen Entwicklungen der pseudo-dielektrischen Funktion,
die wihrend der Hot-wire CVD von Silizium auf poliertem, (100)-orientiertem und
HF-geétztem c-Si beobachtet wurden.
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Abb. 5.13: Zeitliche Entwicklung der (< £, >,< 9 >)-Trajektorie wihrend der Hot-
wire CVD wvon Silizium auf poliertem, (100)-orientiertem und HF-gedtztem c-Si bei
verschiedenen Substrattemperaturen und Depositionsraten (E = 3.4 eV)
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Die Trajektorie der bei Ty, = 200 °C und ry = 2.0 A/s deponierten Schicht gleicht
den Trajektorien von a-Si:H-Schichten, die auf oxidiertem c-Si abgeschieden wurden
(vergleiche die Ergebnisse von Bauer [11]). Sie wird im weiteren Verlauf als Typ A be-
zeichnet. Die Messpunkte nehmen im Vergleich zu den Messwerten der beiden anderen
Trajektorien relativ schnell von hohen Werten (< £ >= 25, < €5 >~ 34) auf niedri-
ge Werte (< g1 >~ 10, < g9 >= 23) ab. Dies bedeutet, dass die pseudo-dielektrische
Funktion im Vergleich zu den beiden anderen Depositionen schnell die optischen Eigen-
schaften von amorphem Silizium annimmt (vergleiche Abb. 2.4). Zusitzlich zeigen spek-
troskopische Ellipsometriemessungen, die nach der Beschichtung durchgefiihrt wurden,
dass die Schichten die optischen Eigenschaften von a-Si:H aufweisen. Das Wachstum
einer sehr diinnen kristallinen Si-Schicht zu Beginn der Deposition kann jedoch nicht
ausgeschlossen werden. Im Folgenden wird auf die kinetische Ellipsometrie von a-Si:H
nicht genauer eingegangen. Eine detaillierte Beschreibung dieses amorphen Wachstums
findet sich unter anderem in den Verdffentlichungen von Bauer, Drevillon et al. und
Fritzsche [11,122,140].

Die Trajektorien der beiden bei Ty, = 300 °C deponierten Schichten weisen einen
géinzlich anderen Verlauf auf. Die Messpunkte besitzen im Vergleich zur Trajektorie
des Typ A relativ lange hohe (< g1 >,< g3 >)-Werte, und wéhrend die Trajektorie mit
rq = 2.0 A/s nach einer gewissen Zeit langsam kleine Werte annimmt (Typ B), bleibt
die Kurve mit 74 = 1.0 A /s bei hohen Werten (Typ C). Ahnliche Trajektorien beobach-
teten Feng et al. [40] bereits im Jahre 1991 bei der DC Magnetron-Sputterdeposition
von Silizium auf HF-gedtzten c-Si Substraten. Es handelte sich dabei um zumindest
teilweise epitaktisches Wachstum.

Abbildung 5.14 zeigt noch einmal die in Abb. 5.13 dargestellte Trajektorie des Typs
B (T,u = 300 °C und r4 = 2.0 A/s). Zusitzlich sind Simulationen farbig eingezeich-
net, die den gemessenen Verlauf sehr gut beschreiben. Zu Beginn der Deposition kann
die Trajektorie durch ein kristallines Si-Wachstum modelliert werden und wie in Ab-
schnitt 5.2.2 gezeigt wird, handelt es sich um einkristallines Wachstum, das heif}t Epita-
xie. Die mit Ziffer 1 gekennzeichnete Simulation entspricht einem Wachstum von kri-
stallinem Silizium mit Hohlrdumen. Nach der Simulation wéchst der Volumenanteil
des ¢-Si in dieser Phase der Beschichtung linear von 92% auf 95% an. Diese kristalli-
ne Schicht erreicht eine Dicke von circa 8 nm, wie mit Hilfe der Depositionsrate und
der kinetischen Ellipsometrie ermittelt wurde. Anschlieflend findet das Wachstum ei-
ner Mischphase, bestehend aus c-Si, a-Si:H und Hohlrdumen statt. Dieser Bereich ist
mit der Ziffer 2 gekennzeichnet. Die Simulation ergibt, dass der c-Si-Volumenanteil in
dieser Wachstumsphase linear mit der Depositionszeit von 95% auf 0% abnimmt und
der a-Si:H-Volumenanteil entsprechend linear von 0% auf 98% ansteigt. Die verblei-
bende Differenz von 2% entspricht dem Volumenanteil der Hohlrdume. Die Mischphase
erreicht eine Dicke von circa 140 nm, wobei die Entwicklung einer Oberflichenrau-
heit aus programmtechnischen Griinden nicht simuliert werden konnte. Anschlielend
beginnt das Wachstum einer amorphen Schicht mit einem a-Si:H-Volumenanteil von
98%, die am Ende der Deposition eine Oberflichenrauheit von 1.6 nm besitzt. Die
Dichte dieser amorphen Schicht ist vergleichbar mit der Dichte von a-Si:H-Schichten,
die auf oxidierten c-Si-Substraten bei derselben Temperatur abgeschieden wurden [11].
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Abb. 5.14: Zeitliche Entwicklung von < e9 > wdhrend der HWCVD wvon Silizium
auf poliertem, (100)-orientiertem und HF-gedtztem c-Si (Tsyy = 300 °C, p = 1.3 Pa,
rg = 2.0 A/s, F(SiH,) = 20 scem, Try = 1550°C). Simulation: (1) Kristallines Wachs-
tum — (2) Mischphasenwachstum (siehe Text)

Eine sehr gute Ubereinstimmung zwischen Simulation und gemessener Trajektorie be-
deutet jedoch nicht, dass das Schichtwachstum wirklich der Simulation entsprechen
muss. Die Eindeutigkeit ist im Allgemeinen bei einer Energie noch nicht gegeben [141].
So konnten auch andere Effekte zu demselben Trajektorienverlauf fithren. Der mit Zif-
fer 1 gekennzeichnete Bereich wurde daher auch unter der Annahme simuliert, dass die
Oberflachenrauheit der aufwachsenden kristallinen Schicht zunimmt, die Dichte der de-
ponierten Schicht sich aber nicht dndert. Dieses Modell liefert eine etwas groere Abwei-
chung zu der gemessenen Trajektorie. Die Simulation einer gleichzeitigen Dichte- und
Rauheitsdnderung konnte aus programmtechnischen Griinden nicht durchgefiihrt wer-
den. Nach den ellipsometrischen Simulationen von Feng et al. [40] &ndert sich wéihrend
der epitaktischen Sputterdeposition die Dichte und die Oberflichenrauheit der Schicht.
Erst kinetische Messungen und Simulationen bei mehreren Energien liefern im vor-
liegenden Fall ein eindeutiges Ergebnis beziiglich Dichte und Oberflichenrauheit der
aufwachsenden kristallinen Schicht. Daher wurde der Trajektorientyp B mit Hilfe der
Multichannel-Ellipsometrie untersucht, deren Ergebnisse sind in Abb. 5.15 dargestellt.
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Abb. 5.15: Zeitliche Entwicklung der (< e1 >, < g9 > )-Trajektorien bei verschiedenen
Photonenenergien fir eine Hot-wire Deposition auf poliertem, (100)-orientiertem und
HF-geitztem c-Si (Tyy = 350 °C, p = 1.3 Pa, rg = 1.7 A/s, F(SiHy) = 20 sccm,
Ty = 1510 °C). Unter diesen Bedingungen wird gemdf$ Abb. 5.14 auf kristallines
Wachstum mit anschlieffender Mischphase und amorphem Wachstum geschlossen

Entscheidend fiir den Verlauf der jeweiligen Trajektorien sind die optischen Eigen-
schaften des Substrats und der deponierten Schicht. In direktem Zusammenhang mit
diesen Groflen steht die Informationstiefe des Lichts, die angibt, bis zu welcher Tiefe
die Polarisierbarkeiten der einzelnen Atome noch messbare Reflexionsbeitrige liefern.
Die Informationstiefe des Lichts nimmt fiir Silizium in dem untersuchten Messbereich
mit zunehmender Photonenenergie um mehrere Groflenordnungen ab [120]. Dies wird
auch anhand von Abb. 2.4 deutlich, die den Imaginérteil der dielektrischen Funkti-
on von Silizium, der proportional zum Absorptionskoeffizienten « ist, in Abhéingigkeit
der Energie zeigt. Im sichtbaren und ultravioletten Spektralbereich werden daher die
Proben auf unterschiedliche Tiefen analysiert. Dies erklirt die abnehmende Anzahl
von Schleifen in den Trajektorien mit zunehmender Photonenenergie. Ellipsometrische
Simulationen zeigen, dass diese Schleifen Interferenzeffekten entsprechen, die durch
Vielfachreflexionen an der Film/Substrat-Grenzfliche verursacht werden. Im Vergleich
zu Abb. 5.14 ist in Abb. 5.15 bei einer Energie um 3.4 eV eine vollstdndige Schleife
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zu erkennen. Denn aufgrund einer hoheren Substrattemperatur und einer geringeren
Depositionsrate ist eine dickere epitaktische Schicht entstanden, bevor das Mischpha-
senwachstum einsetzt. Aus den einzelnen Trajektorien kann die zeitliche Entwicklung
der pseudo-dielektrischen Funktion in Abhéngigkeit der Energie bestimmt werden, in-
dem die Messwerte < ¢; > und < €5 > gleicher Zeiten als Funktion der Energie
dargestellt werden. Das Ergebnis zeigt Abb. 5.16 fiir < &9 >.
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Abb. 5.16: Zeitliche Entwicklung von < &9 > in Abhdngigkeit der Energie wihrend
der HWCVD won Silizium auf poliertem, (100)-orientiertem HF-gedtztem c¢-Si
(T = 350 °C, p = 1.8 Pa, rq = 1.7 A/s, F(SiH,) = 20 sccm, Ty = 1510 °C).
Ubergang: (1) Epitazie — (2) Mischphase — (3) amorphes Wachstum (siehe Text)

Nach ¢t = 8 s besitzt die deponierte Si-Schicht gegeniiber dem Substrat (¢ = 0 s) bei
einer Energie von 4.2 eV einen deutlich geringeren < e >-Wert. Gleichzeitig ist die
Abnahme des < 5 >-Werts bei 3.4 eV kleiner. Ein Vergleich mit den Abb. 5.8 und 5.12
zeigt, dass dies auf einen geringeren Si-Volumenanteil und eine héhere Oberflichenrau-
heit im Vergleich zum Substrat hinweist. Eine spektroskopische Simulation von < g9 >
nach 8 s liefert als Ergebnis eine epitaktische Schicht mit einem Dichtedefizit von circa
1% und einer Erhohung der Oberflichenrauheit um 2 A. Wihrend des epitaktischen
Hot-wire Wachstums éndert sich die Oberflichenrauheit somit nur geringfiigig. Diese
Schichtparameter sind iiber 130 s nahezu stabil, bevor dann das Mischphasenwachs-
tum einsetzt (¢ = 273 s). < &9 > nihert sich anschlieend immer mehr den a-Si:H-
Eigenschaften an. Das Abbrechen des homoepitaktischen Si-Wachstums bei niedrigen
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Substrattemperaturen wurde auch bei anderen Depositionsverfahren, wie zum Bei-
spiel der MBE [142], der PECVD [39] oder dem DC-Magnetronsputtern [40], beob-
achtet. Ausfiihrliche Untersuchungen hierzu wurden hauptséichlich im Falle der MBE
durchgefiihrt. Desweiteren findet bei der MBE, wie auch bei der Hot-wire CVD, kein
Energieeintrag in die Schicht aufgrund schneller Tonen statt. Daher ist ein direkter Ver-
gleich zwischen Hot-wire CVD und MBE am einfachsten moglich. Nach Eaglesham [56]
kann die Si-MBE in zwei Bereiche eingeteilt werden. Fiir Substrattemperaturen gréfler
470 °C ist das Wachstum unabhingig von der Schichtdicke. Unterhalb dieser Tem-
peratur besitzt die Si-MBE jedoch eine Schichtdickenabhéngigkeit. Das Wachstum in
diesem Temperaturbereich wird mit ,Low Temperature Epitaxy“ (LTE) bezeichnet.
Es findet ein Ubergang von epitaktischem zu amorphem MBE-Wachstum statt, wobei
sich ¢-Si/a-Si:H-Grenzflichen ausbilden, die der {111}-Orientierung folgen. Dies hat
zur Folge, dass die Mischphase aus kristallinen Pyramiden besteht, die von amorphem
Silizium umgeben sind. Wihrend bei der MBE ausschlieflich ein Ubergang von epi-
taktischem zu amorphem Si-Wachstum beobachtet wurde, haben Kitagawa et al. [143]
gezeigt, dass bei der PECVD unter Verwendung einer hohen Wasserstoffverdiinnung
(Hy/SiH, > 50) ein Ubergang von einkristallinem zu polykristallinem Si-Wachstum
stattfindet. Dies hdngt vermutlich damit zusammen, dass die hierbei verwendeten De-
positionsparameter auf anderen Substraten, wie zum Beispiel Glas oder oxidiertem
Silizium, zu polykristallinen Schichten fiihren.

Eaglesham [56] definiert als epitaktische Dicke h,,; den Bereich vom Substrat bis zu
dem Punkt an dem der Film zu fiinfzig Prozent amorph ist. h.p; ist thermisch aktiviert
und nimmt daher mit steigender Temperatur zu. Bei der MBE wird die Zunahme
der Oberflichenrauheit wiahrend der Deposition fiir das Abbrechen des epitaktischen
Wachstums bei tiefen Temperaturen verantwortlich gemacht [56,144]. Xue et al. [144]
erklidren dies anhand eines atomistischen Wachstum-Modells: Die 2x1-Rekonstruktion
einer Si-Oberfliche, deren Oxid im Ultrahochwakuum thermisch entfernt wurde, fiihrt
dazu, dass Si-Terassenstufen abwechselnd relativ glatt beziehungsweise rau sind. Daher
ist die Oberflichendiffusion der adsorbierten Teilchen anisotrop und die Groéfle der
Terrassen nimmt wéihrend der Deposition derart ab, dass sich pyramidiale Inseln mit
{111}-Oberflsichen bilden. Lagert sich ein Teilchen an einer so genannten /3 x v/3-Stelle
an, dies entspricht einer mittigen Anlagerung an drei bereits gebundene Si-Atome einer
{111}-Oberfléiche, die jedoch die Periodizitét des Gitters unterbricht, so fiihrt dies zum
Verlust der Fernordnung, das heifit das Wachstum wird amorph.

Mit der Hot-wire CVD konnte im Rahmen dieser Arbeit bei einer Substrattempe-
ratur von 300 °C und einer Depositionsrate von 1.4 A/s eine vollkommen epitak-
tische Si-Schicht mit einer Dicke iiber 200 nm hergestellt werden. Im Vergleich zur
MBE liefert somit die Hot-wire CVD bei gleicher Substrattemperatur und Deposi-
tionsrate deutlich dickere epitaktische Schichten (vergleiche die Versffentlichung von
Eaglesham [56]). Die Annahme, dass die Zunahme der Oberflichenrauheit bei der Hot-
wire CVD fiir das Abbrechen des epitaktischen Wachstums verantwortlich ist, kann
nicht zutreffend sein. Denn, wie die kinetische Ellipsometrie zeigt, ist die Oberflichen-
rauheit des epitaktischen Wachstums vernachlissigbar. Dies konnte auf eine hohere
Beweglichkeit der schichtbildenden Teilchen im Falle der Hot-wire CVD zuriickzufiihren
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sein. Weiterhin ist zu beachten, dass eine mit Wasserstoff bedeckte Si-Oberfliche
eine 1x1-Rekonstruktion besitzt [145]. So wurde beobachtet [146], dass beim nass-
chemischen Atzen der Oxidschicht mit verdiinnter Flusssiure, anstelle thermischer
Desorption, die notwendige Substrattemperatur zum schichtdickenunabhéngigen MBE-
Wachstum um circa 100 °C reduziert wird.

Ein weitere mogliche Ursache fiir das Abbrechen des epitaktischen Wachstums kann
auch eine Anderung der Oberflichen-Substrattemperatur aufgrund der Wirmeabstrah-
lung des Filaments sein. Ein analoges Verhalten beobachteten Jorke et al. [147] im
Fall der MBE: Hierbei wurde wiéhrend der Deposition die Substrattemperatur vermin-
dert und ein Ubergang von epitaktischem zu amorphem Wachstum fand statt. Daher
wurde die Aufheizung des Substrats bei eingeschaltetem Filament (T} = 1550 °C)
untersucht. Es wurde im Ultrahochvakuum gearbeitet, da die Anderung der optischen
Eigenschaften, die eine Deposition mit sich bringt, die temperaturbedingte Anderung
iiberdecken wiirde. Kinetische Ellipsometriemessungen zeigen, dass die auf 300 °C ein-
gestellte Substrattemperatur, kurz nach Offnen des Shutters einen Wert von 320 °C
erreicht. Nach circa 5 min ist die Substrattemperatur wieder auf stabile 300 °C ab-
gesunken. Eine Temperaturdnderung von circa 20 °C kann jedoch nicht - wie spéter
gezeigt wird - das Abbrechen des epitaktischen Wachstums bedingen. Die Segrega-
tion von Wasserstoff oder Verunreinigungen wird auch als moglicher Grund fiir das
Abbrechen des epitaktischen Wachstums diskutiert [145]. SIMS-Messungen zeigen je-
doch, dass sich die Konzentrationen von Wasserstoff und Kohlenstoff in der Schicht
wihrend der Deposition nicht dndern (siche Abschnitt 5.2.2). Fiir Sauerstoff ist ein
geringfiigier Anstieg in Richtung Schichtoberfliche zu erkennen (Abb. 5.26). Dieser
Anstieg kann jedoch auch durch die Probenexposition an Luft verursacht worden sein.
Allerdings ist eine Zunahme des Sauerstoffgehalts, bedingt durch eine Erwarmung der
UHV-Kammer wahrend der Hot-wire Deposition, nicht auszuschliefen. Aufgrund der
bisher angestellten Uberlegungen kann nicht zweifelsfrei auf die Ursache des Epitaxie-
abbruchs geschlossen werden. Allerdings ist zu beachten, dass die Reinigung und das
nasschemische Atzen des Substrats einen sehr grofien Einfluss auf die Dicke der epitak-
tischen Schicht und der Mischphase hat. Eine weitere Spekulationsmoglichkeit liefert
der hohe Wasserstoffanteil in der Gasphase sowie an der Schichtoberfliche. Wolff et
al. [145] sowie Doris et al. [53] beobachteten, dass die Art der Wasserstoffbedeckung
die Epitaxie im Falle der MBE und der PECVD beeinflusst. Desweiteren wird die Ab-
nahme von h.p,; mit zunehmendem H-Gehalt in der Gasphase auf eine Verminderung
der Oberflichendiffusion des schichtbildenden Siliziums zuriickgefiihrt [148,149].

Ein weiteres Vergleichskriterium von Hot-wire CVD und MBE bietet die Betrachtung
der Depositionsratenabhéngigkeit des epitaktischen Wachstums. Im Falle der MBE ist
diese relativ gering [56]. Durch Variation der Filamenttemperatur kann die Depositi-
onsrate der Hot-wire CVD veréndert werden. Allerdings ist zu beachten, dass sich hier-
bei die Dissoziationsprozesse ebenfalls verdndern. Die durchgefiihrten ellipsometrischen
Untersuchungen zeigen, dass die Ratenabhingigkeit der Epitaxie grofler ist als bei der
MBE. Bei kleinem T';; (< 1450 °C) tritt ein weiterer typischer Trajektorienverlauf (Typ
C) auf. Abbildung 5.17 zeigt noch einmal die in Abb. 5.13 dargestellte Trajektorie des
Typs C mit Ty, =300 °Cund r4 = 1.0 A /s, wobei zusitzlich Simulationen eingezeichnet
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sind. Im Vergleich zu den zuvor besprochenen Trajektorien betréigt die Depositionsrate
nur die Halfte.
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Abb. 5.17: Trajektorie des kristallinen Wachstums von Silizium auf poliertem, (100)-
orientiertem und HF-geitztem ¢-Si (Tyy = 300 °C, 14 = 1.0 A/s, p= 2.0 Pa,
F(SiHy) = 10 scem, Ty = 1420 °C)

Die mit Ziffer 1 gekennzeichnete Simulation entspricht einem kristallinem Wachstum in-
klusive Hohlrdumen. TEM-Aufnahmen zeigen, dass es sich um epitaktisches Wachstum
handelt (vergleiche Abschnitt 5.2.2). Der Volumenanteil des kristallinen Siliziums steigt
withrend der Beschichtung von 92.0% auf 93.8% mit einer absoluten Anderung von
0.92%/min. Bei dem sich anschliefenden Bereich, der mit der Ziffer 2 gekennzeichnet
ist, erh6ht sich der Volumenanteil des Siliziums weiter auf 94.2%, wobei die Anderung
nur noch 0.6%/min betriagt. Aus programmtechnischen Griinden war es nicht moglich,
den mit Ziffer 3 bezeichneten Abschnitt zu simulieren. Es ist jedoch wahrscheinlich,
dass der c-Si-Volumenanteil mit abnehmender Geschwindigkeit weiter ansteigt. Denn
der anschlieende Bereich (Ziffer 4) kann durch ein homogenes epitaktisches Wachs-
tum mit einem Volumenanteil von 98% beschrieben werden. Auflerdem zeigen Simula-
tionen, dass die Trajektorie des homogenen Wachstums einen kleineren Bogen als die
gemessene Trajektorie beschreibt. Daher kann, analog zur a-Si:H-Deposition [99], ge-
schlossen werden, dass sich beim Typ C-Wachstum an der Film/Substrat-Grenzfléche
eine kristalline Si-Schicht geringer Dichte befindet, deren c-Si Volumenanteil wihrend
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der Beschichtung nichtlinear ansteigt. Die Typ C-Deposition wurde beendet, nachdem
diese rein epitaktische Schicht eine Dicke von 110 nm erreicht hatte. Im Vergleich zu
der Typ B-Deposition mit r4 = 2.0 A/s (siehe Abb. 5.13) ist der epitaktische Film
um mehr als eine Groflenordnung dicker. Auflerdem beschreibt der Bereich der Tra-
jektorie, der epitaktischem Wachstum entspricht, einen grofleren Bogen. Dies ist durch
eine langsamere Zunahme des Si-Volumenanteils wihrend des Wachstums bedingt, wie
ellipsometrische Simulationen zeigen (vergleiche Abb. 5.18).
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Abb. 5.18: Simulationen zum epitaktischen Si-Wachstum (rq = 1.0 A/s) in Abhingig-
keit von der Zunahme des Si-Volumenanteil der deponierten kristallinen Si-Schicht
(Start: Si-Volumenanteil = 80%)

Da die Trajektorie in Abb. 5.17 einen stationiren Endpunkt zu haben scheint, kann
vermutet werden, dass bei lingerer Depositionszeit eine deutlich dickere epitaktische
Schicht zu erreichen ist. Dies wiirde bedeuten, dass der Temperaturiibergang von LTE
zu schichtdickenunabhéingiger Epitaxie von der Depositionsrate abhéingt. Die Stabi-
litdt dieses scheinbar stationdren Punktes ist jedoch nicht gewihrleistet. So wurden
Trajektorien beobachtet, die sich nach einer gewissen Zeit wieder verdndern, das heif}t,
dass die Epitaxie abbricht und ein Mischphasenwachtum mit anschliefendem a-Si:H-
Wachtum einsetzt. Da zur Herstellung epitaktischer Si-Emitter fiir Solarzellen eine
Schichtdicke von circa 10 nm geniigt und das Filament wihrend der Deposition be-
schichtet wird, so dass sich die Depositionsbedingungen &ndern kénnen, wurden keine
langeren Depositionszeiten verwendet.



76 Kapitel 5. Mikrostruktur und Wachstum der hergestellten Schichten

40 - Substrat 7

« Film + Substrat

30

20

<52>

10

15 2.0 2.5 3.0 3.5 4.0 4.5 5.0

Energie [eV]

Abb. 5.19: < g9 > won Silizium als Funktion der Energie vor und nach der Hot-wire
CVD (Tyw, = 300°C, p= 2.0 Pa, rg = 1.0 A/s, F(SiH,) = 10 sccm, Ty = 1420 °C)

In Abb. 5.19 ist < g5 > als Funktion der Energie vor und nach der Deposition darge-
stellt. Ein Vergleich mit den in Abb. 5.8 und 5.12 gezeigten Simulationen ergibt, dass
die epitaktische Schicht einen c¢-Si-Volumenanteil von 98% besitzt und keine erhohte
Oberflichenrauheit aufweist. Dieses Ergebnis bestéitigt, dass eine Zunahme der Ober-
flichenrauheit nicht fiir das Abbrechen des epitaktischen Wachstums verantwortlich
gemacht werden kann.

Einfluss der Substrattemperatur auf das Wachstum von Silizium

Um zu untersuchen, ob durch Variation der Substrattemperatur ein Ubergang zwi-
schen den verschiedenen ellipsometrischen Trajektorientypen erreicht werden kann,
wurde bei einer Depositionsrate von r4 = 2.0 A/s (Tyy = 1510 °C) Ty im Bereich
von 200 bis 365 °C variiert. Unterhalb 260 °C besitzen die Trajektorien den Verlauf
von Typ A, und es findet folglich a-Si:H-Wachstum statt. Ab einer Substrattemperatur
von 275 °C handelt es sich um Trajektorien des Typs B. Ein Ubergang zum Typ C
wurde selbst bei 365 °C nicht beobachtet. Daher kann geschlossen werden, dass eine
Substraterwidrmung von circa 20 °C zu Beginn der Deposition aufgrund der Warmeab-
strahlung des Filaments kein epitaktisches Wachstum bedingen kann und daher die
anschliefende Temperaturerniedrigung auf den eingestellten und geregelten Wert nicht
zu einem Abbrechen der Epitaxie fithren kann, denn eine Substrattemperaturerh6hung
von 275 °C auf 365 °C bewirkt nur eine Dickenzunahme der epitaktischen Schicht und
der Mischphase.



5.2. Untersuchungen zum Hot-wire Wachstum von Silizium I

Tsub [OC]
380 360 340 320 300 280 260
T T T T T T T T T T
/ TEM
1004 Mischphase ]
— |
=
=
g o
S 10- .
&) ] o ]
] epi-Si ]
1 T T T T T
0.0016 0.0017 0.0018

Ut , K7

Abb. 5.20: Ellipsometrische Bestimmung der Dicke des epitaktischen Siliziums (epi-
Si) und der Mischphase in Abhingigkeit von der Substrattemperatur (rq = 2.0 A/s,
p = 1.3 Pa, F(SiHy) = 20 sccm, Ty = 1510 °C). Angegeben ist ebenfalls die Dicken-
bestimmung mittels TEM (siehe Abschnitt 5.2.2)

In Abb. 5.20 ist die ellipsometrische Bestimmung der Dicke des epitaktischen Siliziums
und der Mischphase fiir die Trajektorien des Typ B in Abhéngigkeit von der Substrat-
temperatur gezeigt. Es ist zu erkennen, dass beide Dicken mit der Substrattemperatur
zunehmen, wobei die Dicke der Mischphase stirker ansteigt. Nach Eaglesham [56] ist
dies auf eine Abnahme der a-Si:H-Nukleationskeimdichte zuriickzufithren. Ebenfalls
eingezeichnet ist die Mischphasendicke, die mit Hilfe von TEM-Aufnahmen gewonnen
wurde (siehe Abschnitt 5.2.2) und deren sehr gute Ubereinstimmung die ellipsometri-
schen Simulationen bestétigt. Fiir die Mischphasendicke ergibt sich eine thermische
Aktivierungsenergie E4 von 580 + 80 meV und der rein epitaktischen Schicht (epi-Si)
kann nach Abb. 5.20 eine Aktivierungsenergie von circa 230 meV zugeordnet werden.
Das Auftreten zweier Aktivierungsenergien ist ein Indiz dafiir, dass der Epitaxieabbruch
und die Zunahme des amorphen Wachstums durch zwei verschiedene Mechanismen be-
dingt sind. Eaglesham [56] gibt fiir hep; des MBE-Wachstums E4 = 450 £ 100 meV
an. Dieser Wert liegt zwischen den beiden in dieser Arbeit bestimmten thermischen
Aktivierungsenergien und kann durch die Definition von h.,; bedingt sein. Ein unter-
schiedlicher Mechanismus, der fiir das Abbrechen des epitaktischen MBE-Wachstums
verantwortlich ist, kann hierfiir ebenfalls verantwortlich sein.
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Eine Substrattemperatur-Serie (250 bis 350 °C) mit einer Depositionsrate von
rg = 1.4 A/s (T = 1450 °C) lieferte Trajektorien des Typs C. Sie besitzen alle nahe-
zu den gleichen Verlauf und fiihren zu Schichten mit einem Si-Volumenanteil von circa
98% und einer Oberflichenrauheit kleiner 1 A. Die Substrattemperatur beeinflusst folg-
lich die Dicke der epitaktischen Schicht und kann daher einen Ubergang zwischen den
verschiedenen Trajektorientypen bewirken. Sie hat jedoch auf die zeitliche Anderung
des Si-Volumenanteils nur einen geringen Einfluss. Abbildung 5.21 zeigt schematisch
die erhaltenen Trajektorientypen in Abhéngigkeit von der Substrat- und Filamenttem-
peratur (Depositionsrate).
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Abb. 5.21: Schematische Darstellung der Trajektorientypen der Hot-wire CVD von Si-
lizium auf poliertem, (100)-orientiertem und HF-gedtztem c-Si in Abhéingigkeit von der
Substrattemperatur und der Filamenttemperatur (Depositionsrate)

Einfluss der Wasserstoff-Verdiinnung auf das Wachstum von Silizium

Die epitaktische Dicke des MBE-Wachstums nimmt mit zunehmender Wasserstoftkon-
zentration ab [56]. Im Gegensatz hierzu wurde bei der Hot-wire Abscheidung von a-
Si:H-Schichten auf oxidierten Si-Wafern beobachtet, dass eine Wasserstoffverdiinnung
von Hy/SiH, = 1/1 die Schichteigenschaften (Dichte) verbessert [11]. Um den Einfluss
des Wasserstoffs zu untersuchen, wurde daher auch auf den HF-geéitzten Substraten die
Wasserstoffverdiinnung variiert. Abbildung 5.22 zeigt die ellipsometrischen Ergebnisse
dieser Untersuchung.
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Abb. 5.22: Kinetische Trajektorien der Hot-wire CVD wvon Silizium auf polier-
tem, (100)-orientiertem und HF-gedtztem c-Si in Abhdngigkeit von der Wasserstoff-
verdinnung (Tew = 300 °C, p = 8.2 Pa, F(SiHy) = 10 scem, Tpy = 1440 °C). Die
Pfeile verdeutlichen die zeitliche Entwicklung der Trajektorien

Deutlich ist zu erkennen, dass mit zunehmender Wasserstoffverdiinnung die kinetischen
Trajektorien einen grofleren Bogen beschreiben, bevor das Mischphasenwachstum ein-
setzt. Dieses Verhalten kann durch eine langsamere Veréinderung des Si-Volumenanteils,
bezogen auf die Depositionsrate, erklért werden (vergleiche Abb. 5.18). Die vollsténdige
Simulation der ellipsometrischen Trajektorien war aus programmtechnischen Griinden
nicht mdglich, so dass auch der Einfluss der Nichtlinearitit der zeitlichen Verdnderung
des Si-Volumenanteils eine Rolle spielen kann. Da sich bei dieser Versuchsdurchfiihrung
durch die Wasserstoffverdiinnung bei sonst gleichen Parametern die Depositionsrate
dndert, kann jedoch nicht geklirt werden, inwieweit der Wasserstoff fiir die Verénde-
rung der ellipsometrischen Trajektorien und das anschliefende Abbrechen des epitakti-
schen Wachstums verantwortlich ist. Ein drastisch negativer Einfluss des Wasserstoffs,
wie im Falle der MBE kann jedoch nicht beobachtet werden. Dies kann daran liegen,
dass auch ohne Wasserstoffverdiinnung ein hoher Partialdruck an atomarem Wasser-
stoff in der Gasphase aufgrund der nahezu vollstdndigen Silandissoziation am Filament
vorliegt und eine Wasserstoffverdiinnung diesen Partialdruck nur wenig &dndert.
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Zusammenfassung der ellipsometrischen Wachstumsuntersuchungen von Si-
lizium

Zusammenfassend lésst sich sagen, dass bei der Hot-wire CVD auf HF-geidtzten Si-
Substraten (200 °C < Ty, < 365 °C) amorphes und epitaktisches Silizium sowie eine
Mischphase aus beiden abgeschieden werden kann. Dieses Verhalten wird auch bei an-
deren Verfahren (MBE, PECVD) beobachtet und wird im Allgemeinen als ,low tem-
perature epitaxy“ (LTE) bezeichnet. Die epitaktischen Schichten und die Mischphase
sind beim Hot-wire Verfahren bei einer Depositionsrate von circa 1 A/s und gleicher
Substrattemperatur deutlich dicker als bei der MBE. Wihrend des epitaktischen Hot-
wire Wachstums ist die Zunahme der Oberflichenrauheit vernachldssigbar und kann
damit, im Gegensatz zur MBE, nicht fiir das Abbrechen des epitaktischen Wachstums
verantwortlich sein. Dies ist ein Indiz fiir die hohere Beweglichkeit der schichtbildenden
Teilchen im Falle der Hot-wire CVD. Mogliche Griinde fiir das Abbrechen der Epita-
xie konnen der hohe Wasserstoffanteil an der Schichtoberfliche oder in der Schicht
sein sowie eine Zunahme von Verunreinigungen, die durch eine Erwidrmung der UHV-
Kammer wéihrend der Deposition bedingt wird. Bei der ellipsometrischen Untersuchung
der Hot-wire CVD werden drei typische Trajektorienverldufe beobachtet, die mit Typ A
(amorphes Wachstum), Typ B (Epitaxie — Mischphase — amorphes Wachstum) und
Typ C (Epitaxie) bezeichnet werden. Die Trajektorien des Typ C-Wachstums scheinen
einen stabilen Endpunkt zu besitzen, der die optischen Eigenschaften des kristallinen
Siliziums widerspiegelt, und der vermuten lésst, dass die Depositionsbedingungen nahe
am Ubergang LTE - schichtdickenunabhiingige Epitaxie sind. Eine Erniedrigung der
Filamenttemperatur (Depositionsrate) beziehungsweise eine Erhohung der Substrat-
temperatur fiihrt zu dickeren epitaktischen Schichten. Die Verminderung der Deposi-
tionsrate und/oder die Zugabe von Wasserstoff fiihrt zu einer langsameren Zunahme
des Si-Volumenanteils wiahrend der Beschichtung. Bei einer Substrattemperatur von
300 °C und einer Depositionsrate von 1.4 A/s konnte eine vollkommen epitaktische
Si-Schicht mit einer Dicke von 220 nm hergestellt werden.

5.2.2 Untersuchungen zur Struktur und Zusammensetzung
der Si-Schichten

Transmissionselektronenmikroskopie

Zur Uberpriifung der ellipsometrisch modellierten Mikrostruktur der abgeschiedenen
Si-Schichten wurde die Transmissionselektronenmikroskopie verwendet. Abbildung 5.23
zeigt eine TEM-Querschnittsaufnahme einer Schicht, die bei einer Substrattemperatur
von Ty, = 300 °C und einer Depositionsrate von ry = 2.0 A/s abgeschieden wurde
(p = 1.3 Pa, F(SiH4) = 20 sccm, Ty; = 1510 °C), sowie ein Elektronenbeugungsbild
und eine schematische Darstellung der Mischphase.

Da die vollkommen epitaktisch gewachsene Schicht eine ellipsometrisch bestimmte
Dicke unter 10 nm besitzt, ist diese in Abb. 5.23 nicht zu sehen. Deutlich ist jedoch der
Bereich zu erkennen, in dem gleichzeitig kristalline und amorphe Phasenanteile vorlie-
gen, wobei diese Mischphase aus pyramidialen kristallinen Si-Bereichen besteht, die von
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Mischphase

c-Si Wafer

Abb. 5.23: links: TEM-Querschnittsaufnahme einer Hot-wire Si-Schicht mit Misch-
phase und amorphem Bereich. Kristallines Silizium erscheint dunkel und a-Si:H hell.
rechts: Elektronen-Beugungsbild und schematische Darstellung der Mischphase (Depo-
sitionsparameter: Tyy = 300 °C, rg = 2.0 A/s, p = 1.8 Pa, F(SiHy) = 20 sccm,
Ty = 1510°C)

amorphem Silizium umgeben sind. Die im Elektronenbeugungsbild erkennbaren {111}-,
und {220}-Reflexe der kristallinen Schicht decken sich mit denen des Substrats. Folglich
besitzen die kristallinen Bereiche der Mischphase die gleiche Kristallorientierung wie
das Substrat, womit der Beweis der Epitaxie erbracht ist. Der kristalline Anteil nimmt
im Bild nach oben, das heifit mit der Depositionszeit, ab. Die Dicke dieser Misch-
phase betragt circa 130 nm. Anschlieflend wéchst eine reine a-Si:H-Schicht auf. Die
Mikrostruktur stimmt somit recht gut mit der ellipsometrisch modellierten Struktur
tiberein und wird auch bei anderen Verfahren, wie der MBE [142], der PECVD [150]
oder der ECR-PECVD [151] beobachtet.

In Abb. 5.24 ist eine TEM-Querschnittsaufnahme und ein Elektronenbeugungsbild
einer vollstindig kristallinen Si-Schicht dargestellt (7, = 300 °C, rq4 = 1.0 A/s,
p = 2.0 Pa, F(SiH,) = 10 sccm, Ty = 1420 °C). Die Schicht/Substrat-Grenzfléche
ist durch dunklere Kontraste zu erkennen. Diese Kontraste, die auch im Substrat zu
sehen sind, werden durch die Analysemethode, wie zum Beispiel Aufladungseffekte in-
folge von Punktdefekten, verursacht. Bei der Aufnahme wurde speziell ein Bereich mit
starken Kontrasten gewihlt, so dass die Grenzfliche gut erkannt werden kann. Da sich
die {111}-, und {220}-Elektronenbeugungsreflexe der kristallinen Schicht mit denen
des Substrats decken, handelt es sich um epitaktisches Wachstum. Es wurden TEM-
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Abb. 5.24: TEM-Querschnittsaufnahme und Elektronenbeugungsbild einer vollstindig
epitaktischen Hot-wire Si-Schicht (T, = 300 °C, rq = 1.0 A/s, p = 2.0 Pa,
F(SiHy) = 10 scem, Tyy = 1420 °C)

Aufnahmen an verschiedenen Stellen der Probe gemacht, wobei in keinem Fall amorphe
oder nanokristalline Bereiche beobachtet werden konnten. Zusammen mit den ellipsom-
terischen Ergebnissen kann daher geschlossen werden, dass vollkommen epitaktisches
Wachstum auf allen untersuchten Bereichen der 1.5 x 1.5 cm? grofien Substratober-
fliche erreicht wurde. Als die epitaktische Schicht eine Dicke von circa 110 nm erreicht
hatte, wurde die Deposition beendet. Abbildung 5.25 zeigt eine hochauflésende TEM-
Querschnittsaufnahme des in Abb. 5.24 dargestellten c-Si/epi-Si-Grenzchichtbereiches.
Die Atomreihen der (111)-orientierten Gitterebenen von Substrat und Film verschmel-
zen ohne sichtbare Unterbrechung, womit die Epitaxie ebenfalls bestétigt wird.

Ein punktuell oder generell auftretendes geringes Dichtedefizit epitaktischer Schichten
und insbesondere Punktdefekte, wie Zwischengitteratome oder der Einbau von Verun-
reinigungen, konnen mit Hilfe von TEM-Aufnahmen nicht beobachtet werden. Denn
jeder Punkt einer hochauflésenden TEM-Aufnahme entspricht einer ganzen Atomrei-
he, die senkrecht zur Bildfliche steht. Das Auftreten hoherdimensionaler Fehler, wie
zum Beispiel Versetzungen oder Kleinwinkel-Korngrenzen, kann dagegen mit Hilfe der
Transmissionselektronenmikroskopie mit grofler Empfindlichkeit nachgewiesen werden.
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Abb. 5.25: Hochauflosende TEM-Querschnittsaufnahme der Grenzfliche epi-Si/c-Si
aus Abbildung 5.24 (Tsy = 300°C, rg = 1.0 A/s, p = 2.0 Pa, F(SiH,) = 10 sccm,
Ty = 1420°C)

In den Abb. 5.24 und 5.25 sind keine solchen Fehler zu erkennen. Im Gegensatz hierzu
weisen die von Thiesen et al. [13] mit der Hot-wire CVD hergestellten epitaktischen
Si-Schichten meist Stapelfehler auf. Dieser Unterschied kann durch einen kleineren Ab-
stand zwischen Draht und Substrat oder eine hohere Filamenttemperatur bedingt sein.
Beide Unterschiede bewirken eine hohere Depositionsrate sowie eine andere Gaszusam-
mensetzung an der Schichtoberfliche.
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Sekundirionenmassenspektrometrie

Mit Hilfe der Sekunddrionenmassenspektrometrie (SIMS) wurde der Einbau von
Wasserstoff, Kohlenstoff und Sauerstoff in die deponierten Schichten untersucht.
Die in CZ-Silizium jeweils enthaltenen Konzentrationen betragen weniger als 108
Atome/cm?® [152]. Daher entsprechen die im Substrat gemessenen H-, C- und O-
Konzentrationen den jeweiligen Nachweisgrenzen des Verfahrens. Abbildung 5.26
zeigt das Ergebnis der SIMS-Analyse an einer vollstdndig epitaktischen Si-Schicht
(Tsup = 300 °C, 74 = 1.0 A/s, p = 2.0 Pa, F(SiH4) = 10 scem, Ty = 1420 °C).
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Abb. 5.26: SIMS-Konzentrations-Sputterzeitprofil von einer vollstindig epitaktischen
Hot-wire Si-Schicht (Tsy, = 300°C, rq = 1.0 A/s, p = 2.0 Pa, F(SiH;) = 10 sccm,
Ty = 1420°C)

Die hohen Sauerstoff-, Kohlenstoff- und Wasserstoffkonzentrationen zu Beginn der Un-
tersuchung sind auf eine Bedeckung beziehungsweise Oxidation der Probe zuriick-
zufithren. Die Sauerstoffkonzentration in der Schicht und an der Schicht/Substrat-
Grenzfliiche ist nahezu konstant und betrigt circa 3-10'® Atome/cm?®. Die Kohlenstoff-
konzentration in der Schicht betriigt ebenfalls circa 3 - 10 Atome/cm?, ist aber an
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der Schicht/Substrat-Grenzfliche erhoht. Dies kann auf organische Verunreinigungen
zuriickzufiihren sein. Demgegeniiber besitzt die epitaktische Schicht eine Wasserstoft-
konzentration von 0.4% und an der Schicht/Substrat-Grenzfliche steigt diese drastisch
bis auf 10% an. Dieses Ergebnis kann als Indiz gewertet werden, dass zu Beginn der
Hot-wire Deposition ein voidreiches Wachstum stattfindet, welches den Einbau von
Wasserstoff begiinstigt. Die ellipsometrischen Untersuchungen werden somit bestétigt.
Mit Hilfe der Fouriertransformations-Infrarotspektroskopie (FTIR) kénnen im Allge-
meinen SiH-Bindungen nachgewiesen werden [153]. So liegt die SiH-Biegeschwingung
bei einer Wellenzahl von 630 cm™'. Bei den epitaktischen Schichten ist der Nachweis
von SiH-Bindungen jedoch nur schwer moglich, da die Anzahl der SiH-Bindungen in
den diinnen Filmen sehr gering ist. FTIR-Messungen zeigen einen sehr schwachen Peak
bei einer Wellenzahl von 630 cm !, der sich kaum vom Untergrundrauschen abhebt.
Daher konnte nicht eindeutig geklidrt werden, ob der Wasserstoff unabgeséttigte Silizi-
umbindungen passiviert oder in molekularer Form auf Zwischengitterpldtzen vorliegt.

Elektronische und optische Eigenschaften

Um die elektronischen Eigenschaften epitaktischer Si-Schichten zu untersuchen, wur-
den Hall-Messungen von Herrn L. Oberbeck (Institut fiir physikalische Elektronik,
Unversitidt Stuttgart) an einer 220 nm dicken epitaktischen Schicht (7, = 300 °C,
rq = 1.4 A/s), die auf einem hochohmigen Si-Wafer (p > 10 kQcm) abgeschie-
den wurde, durchgefiihrt. Diese Messungen zeigen, dass die nominell undotierten
epitaktischen Si-Schichten n-dotiert sind und eine Ladungstrigerkonzentration von
n = 1.2:10* ¢cm ™3 sowie eine Elektronenbeweglichkeit von p = 534 cm?/Vs aufweisen.
Die hohe Ladungstriagerkonzentration kann durch den Einbau von Sauerstoff oder Koh-
lenstoff bedingt sein und die gegeniiber Literaturwerten des Si-Volumenmaterials [154]
(p = 1355 ¢cm?/Vs bei n = 1.2:10" ¢m™3) verminderte Elektronenbeweglichkeit ist
auf eine Streuung der Elektronen an Defekten, die nicht als Donator wirksam sind,
zuriickzufiihren. Hierbei kann die hohe Wasserstoffkonzentration in der Schicht eine
bedeutende Rolle spielen.

Mit zunehmender Dotierung gewinnt die Streuung der Elektronen an Donato-
ren/Akzeptoren an Bedeutung, und es ist zu erwarten, dass sich die Elektro-
nenbeweglichkeit dotierter epitaktischer Si-Schichten an die Literaturwerte des Si-
Volumenmaterials anndhern. Untersuchungen hierzu wurden jedoch nicht durchgefiihrt,
da fiir das eigentliche Ziel dieser Arbeit, das heif3t die Herstellung von Solarzellen, keine
dicken dotierten Si-Schichten notwendig sind und keine in-situ ellipsometrische Unter-
suchung zur Uberpriifung des dotierten epitaktischen Wachstums durchgefithrt werden
konnte.

Um die in der epitaktischen Si-Schicht auftretenden Defekte genauer zu charakterisie-
ren, wurden von Herrn T. Wagner (Institut fiir physikalische Elektronik, Universitét
Stuttgart) Messungen der Photolumineszenz (PL) durchgefiihrt. Mit dieser Methode
ist es moglich optische Uberginge, die durch Defekte verursacht werden, nachzuweisen.
Die Ergebnisse dieser Untersuchung sind in Abb. 5.27 dargestellt.
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Abb. 5.27: Photolumineszenz-Spektrum einer 220 nm dicken auf einem Si- Wafer epi-
taktisch abgeschiedenen Si-Schicht und eines unbeschichteten Si-Wafers (Erliuterung
siehe Text)

Die scharfen Signale bei 1.03, 1.10 und 1.14 eV, die in beiden PL-Spektren zu sehen sind,
werden durch indirekte elektronische Uberginge im Silizium bedingt [155]. Im Falle des
beschichteten Wafers ist die Intensitiit dieser Ubergénge jedoch um einen Faktor 4 ge-
ringer, so dass auf eine geringere Lebensdauer dieser Uberginge in der abgeschiedenen
epitaktischen Si-Schicht geschlossen werden kann, die entweder durch nichtstrahlende
oder strahlende Rekombination verursacht wird. Dieses Ergebnis ist zu erwarten, da
die epitaktische Schicht deutlich héher dotiert ist als der Si-Wafer und die Lebens-
dauer der Minoritéitsladungstriger mit der Dotierung abnimmt [123]. Im Gegensatz zu
dem PL-Spektrum des unbeschichteten Wafers besitzt das PL-Spektrum der beschich-
teten Probe ein breites Signal bei einer Energie von 0.96 eV. Dies bedeutet gleich-
zeitig, dass die Lebensdauerabnahme der zuvor genannten Uberginge hauptsichlich
durch den Prozess bei 0.96 eV verursacht wird. Da dieses PL-Signal ausschlielich
in der beschichteten Probe auftritt, kann geschlossen werden, dass es durch Defekte
in der epitaktischen Si-Schicht verursacht wird. Es kann jedoch nicht definitiv einem
Ubergang zugeordnet werden, da bei dieser Energie mehrere Uberginge moglich sind
(Versetzungen, Sauerstoff, Kohlenstoff) [156].



5.8. Untersuchungen zur Hot-wire Heteroepitaxie von Germanium auf Silizium 87

5.3 Untersuchungen zur Hot-wire Heteroepitaxie
von Germanium auf Silizium

Die Epitaxie von Germanium ist fiir die Herstellung elektronischer oder optoelektro-
nischer Bauelemente, wie zum Beispiel Infrarot-Photodetektoren, hochst interessant.
Durch Verwendung tiefer Substrattemperaturen kénnen, wie bereits erwiahnt, die Pro-
bleme der Segregation und Volumendiffusion von Dotierelementen vermieden werden,
so dass Schichtfolgen auf einer Nanometerskala erreicht werden kénnen. Auflerdem
bietet das Studium der Ge-Heteroepitaxie die Moglichkeit Gemeinsamkeiten und Un-
terschiede zur Si-Epitaxie zu finden und einen tieferen Einblick in die Physik der LTE
zu erlangen. Obwohl es im Rahmen dieser Arbeit nicht vorgesehen war, die Hot-wire
Ge-Abscheidung auf c¢-Si photovoltaisch anzuwenden, bestand aufgrund der in Ab-
schnitt 5.2 erhaltenen Ergebnisse Interesse daran, Ge-Epitaxie auf c-Si parallel zu un-
tersuchen. Auflerdem sind solche Untersuchungen, nach Wissen des Verfassers, noch
nicht mit dem Hot-wire Verfahren durchgefiihrt worden. Das Hot-wire Wachstum von
Germanium wurde auf poliertem, HF-geétzten und (100)-orientiertem Silizum unter-
sucht!.
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Abb. 5.28: Die pseudo-dielektrische Funktion (Messpunkte) einer Germaniumschicht,
die auf poliertem, (100)-orientiertem und HF-gedtztem c-Si Substrat mit dem
Hot-wire Verfahren abgeschieden wurde, in Abhdngigkeit von der Photonenenergie
(Tsup = 350 °C, rq = 2.8 fi/s, p = 0.5 Pa, F(GeHy) = 8 scem, Tyy = 1240 °C).

Die durchgezogenen Linien entsprechen ellipsometrischen Simulationen (siehe Text)

'Ergebnisse zum Hot-wire Wachstum von a-Ge:H finden sich in der Arbeit von M. Lill [157].
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Abbildung 5.28 zeigt die pseudo-dielektrische Funktion einer Germaniumschicht, die
auf poliertem, (100)-orientiertem und HF-gedtztem c¢-Si Substrat abgeschieden wurde,
in Abhéngigkeit von der Photonenenergie. Die Simulation der spektroskopischen Ellip-
sometrie ergibt eine glatte Schicht mit einem kristallinen Ge-Volumenanteil von 98%
und einer Dicke von 170 nm. XRD-Messungen, die nach der ©/20-Methode durch-
gefithrt wurden, zeigen, dass es sich um (100)-orientiertes Germanium handelt. Ger-
manium besitzt, wie auch Silizium, die periodische Struktur des Diamantgitters. Seine
Gitterkonstante (5.658 A) ist jedoch deutlich grofer als die des Siliziums (5.431 A). Da-
her ist zu erwarten, dass entweder die Ge-Schicht verspannt aufwichst oder relaxiert
ist, wobei sich Versetzungen bilden. Die XRD-Messungen zeigen, dass die Verspan-
nung Aa/a = 1.340.3 - 1073 betriigt. Die epitaktische Ge-Schicht ist folglich nahezu
vollstdndig relaxiert und besitzt nur eine geringe kompressive Verspannung. TEM-
Aufnahmen bestéitigen das epitaktische relaxierte Wachstum. Denn das Elektronen-
beugungsbild in Abb. 5.29 zeigt, dass die Ge-Reflexe mit zunehmenden Netzebenen-
abstédnden immer mehr von den Si-Reflexen abweichen. Auflerdem sind in den TEM-
Querschnittsaufnahmen Kristallfehler zu erkennen, deren Dichte nach oben, das heif3t
im Laufe der Deposition, abnimmt.

o Ge—Fllm ;

e

Ef-Si-Substrat

Abb. 5.29: links: TEM-Querschnittsaufnahme und Elektronenbeugungsbild einer epi-
Ge/c-Si-Schicht; rechts: Hochaufiésende TEM-Querschnittsaufnahme der Grenzfliche
epi-Ge/c-Si (Depositionsparameter: Tyy = 300 °C, rq = 1.0 A/s, p = 2.0 Pa,
F(SiHy) = 10 scem, Ty = 1420 °C)

Bei einer Temperatur von 350 °C und einer Depositionsrate von 2.8 A/s ist, im Ge-
gensatz zur Hot-wire Si-Epitaxie, bei der das epitaktische Wachstum unter diesen Be-
dingungen schnell abbricht, die Abscheidung einer iiber 170 nm dicken epitaktischen
Ge-Schicht noch moglich. Nach Erreichen dieser Schichtdicke wurde die Deposition be-
endet. Daher scheint Letztere einfacher zu realisieren zu sein, obwohl eine Gitterfehl-
anpassung zum Substrat vorliegt. Dieses Verhalten wird auch bei der MBE beobachtet
und der Ubergang zwischen LTE und schichtdickenunabhiingiger Ge-MBE liegt bei
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einer Temperatur von 170 °C (vergleiche: Si - 470 °C). Ein moglicher Grund fiir den
Temperaturunterschied dieses Ubergangs wird in der Literatur jedoch nicht angeben.
Eventuell spielen die geringeren GeGe-, und GeH-Bindungsenergien eine Rolle, die zu
einer hoheren Oberflichenbeweglickeit der schichtbildenden Teilchen fithren kénnen.
Ein weiterer Vorteil der Hot-wire Heteroepitaxie von Ge gegeniiber der Si-Epitaxie
ist, dass bei der verwendeten Filamenttemperatur nur eine geringe Ge-Belegung des

Drahtes stattfindet. Dies wird durch die geringe Schmelztemperatur von Germanium
(T,, = 937 °C) bedingt.

Abbildung 5.30 zeigt ellipsometrische Trajektorien des Hot-wire Ge-Wachstums bei
drei verschiedenen Photonenenergien sowie Simulationen des homogenen Wachstums
einer kristallinen Ge-Schicht mit einem Ge-Volumenanteil von 98% auf kristallinem
Silizium. Die Abweichungen zwischen Simulation und Messwerten sind relativ grofl
und selbst andere Simulationen, die die Nukleation von Keimen oder deren Koaleszenz
beinhalten, liefern nur geringfiigige Verbesserungen. Méoglicherweise kann dies auf die
hohe Kristallfehlerdichte der Ge-Schicht zu Beginn der Deposition zuriickzufiihren sein.

<32>

Abb. 5.30: Kinetische Ellipsometrie zum heteroepitaktischen Wachstum von Germani-
um auf poliertem, (100)-orientiertem und HF gedtztem c-Si Substrat (Tsy, = 350 °C,
rg = 2.8 A/s, p = 0.5 Pa, F(GeH,) = 8 scem, Triy = 1240 °C). Die durchgezoge-
nen Linien entsprechen Simulationen, die das homogene Wachstum einer kristallinen
Ge-Schicht mit einem Ge-Volumenanteil von 98 % auf kristallinem Silizium beschreiben
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Zusammenfassend wird festgestellt, dass die Hot-wire CVD bei tiefen Temperaturen
und hohen Depositionsraten ein epitaktisches Abscheiden von Germanium auf HF-
gedtzten, polierten und (100)-orientierten Si-Wafern ermoglicht. Damit sind die Grund-
voraussetzungen fiir die Herstellung elektronischer und optoelektronischer Bauelemente
auf der Nanometerskala erfiillt. Es bleibt zu zeigen, ob die Herstellung dotierter epi-
taktischer Schichten gelingt, wie gut ihre elektronischen Eigenschaften sind und auf
welcher Fliache die Epitaxie erreicht werden kann. Diesen Fragestellungen wird unter
anderem im néchsten Kapitel nachgegangen.

Das erstmalige Abscheiden epitaktischer Silizium- und Germanium-Schichten mit dem
Hot-wire Verfahren bietet viele Ansatzpunkte fiir neue innovative Gedanken. Im Fol-
genden werden daher einige Ideen iiber zukiinftige Forschungsmoglichkeiten gegeben,
die weit iiber die Herstellung von Si-Solarzellen hinausgehen. Diese Gedanken sollen
den Leser nicht von einem eventuellen Potenzial des Hot-wire Verfahrens iiberzeugen,
sondern vielmehr Ansétze zum Nachdenken geben:

e Kann das Hot-wire Verfahren andere Methoden auf dem Gebiet der Silizium-
und Germanium-LTE iibertreffen, oder ist das Vorhandensein von Wasserstoff
ein begrenzender Parameter?

e Gegeniiber der Metallorganischen CVD, bei der die Zersetzung des Prozessgases
am Substrat stattfindet, besitzt die Hot-wire CVD einen weiteren freien Prozess-
parameter (Filamenttemperatur), der eine rdumliche Trennung von Radikalbil-
dung und Schichtabscheidung ermdoglicht. Kann daher die Hot-wire CVD bessere
Ergebnisse erzielen?

e Ist es moglich die Hot-wire Epitaxie auf andere Materialien zu iibertragen, und ist
insbesondere die Deposition hochwertiger Verbindungshalbleiter, die zum Beispiel
aus den Elementen Gallium, Indium, Stickstoff, Phosphor, Arsen oder Antimon
aufgebaut sind, realisierbar?

e [st die Herstellung optisch aktiver Bauelemente, wie zum Beispiel einem blauen
Laser, utopisch?



Kapitel 6

Charakterisierung der
Silizium-Solarzellen

In den vorangegangenen Abschnitten wurde erldutert, wie die Mikrostruktur der Si-
Schichten von den Depositionsbedingungen abhéingt. Insbesondere wurde gezeigt, dass
mit dem Hot-wire Verfahren Silizium und Germanium auf kristallinen Si-Substraten
epitaktisch abgeschieden werden konnen. In diesem Kapitel werden die Ergebnisse iiber
den Einbau dotierter epitaktischer, amorpher und nanokristalliner Si-Schichten in So-
larzellen dargestellt, deren Optimierung das eigentliche Ziel dieser Arbeit war. Im Fol-
genden ist teilweise von normierten Kennlinien-Parametern die Rede. Dies bedeutet
eine Normierung auf den jeweils hochsten Kennlinien-Wert der Beschichtungsserie. Die
Verwendung relativer GroBen besitzt den Vorteil, dass Anderungen der Kennlinien-
Parameter, die entscheidenden Einfluss auf den Wirkungsgrad haben, deutlicher her-
vortreten. Da Hot-wire abgeschiedene n-dotierte Schichten bessere Eigenschaften (ge-
ringere Defektdichte, hohere elektrische Leitfihigkeit) als p-dotierte Schichten besit-
zen [10], wurden zu Beginn dieser Arbeit Solarzellen mit n-Emittern auf p-dotierten
Substraten hergestellt, deren Optimierung in den nachfolgenden Kapiteln beschrieben
ist. Im Verlauf dieser Arbeit ist es auch gelungen, p-dotierte nc-Si:H-Schichten mit
guten elektrischen Eigenschaften abzuscheiden, die dann ebenfalls als Emitter in So-
larzellen eingesetzt wurden (siehe Abschnitt 6.3).

6.1 (n)c-Si/(p)c-Si Solarzellen auf polierten Wafern

Die Ergebnisse n-dotierter epitaktischer Si-Emitter auf polierten Substraten sind in
den folgenden Abschnitten dargestellt. Um zu gewihrleisten, dass die Emitterschichten
epitaktisch sind, wurde gemafl Abschnitt 5.2 mit einer relativ niedrigen Depositionsrate
von circa 1 A /s und bei einer Substrattemperatur von 300 °C auf HF-geiitzten polierten
Si-Wafern (p = 2-4 Qcm) abgeschieden. Der Nachweis des n-dotierten epitaktischen
Wachstums wird im Folgenden gezeigt.

91
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Nachweis der Epitaxie diinner n-dotierter Schichten

Mittels spektroskopischer Ellipsometrie kann zwischen epitaktischem und amorphem
Wachstum diinner Schichten unterschieden werden (siehe Abschnitt 5.2.1). Da die De-
position dotierter Schichten in den Dotierkammern der Mehrkammeranlage vorgenom-
men werden musste, konnten keine kinetischen ellipsometrischen Trajektorien gemes-
sen werden. Nach Abkiihlen des beschichteten Substrats wurde der Substrathalter ohne
Brechen des Vakuums in die i-Kammer iiberfiihrt, in der anschlieflend spektroskopi-
sche ellipsometrische Aufnahmen durchgefiihrt wurden. Abbildung 6.1 zeigt den Ima-
ginéirteil der pseudo-dielektrischen Funktion einer diinnen (n)c-Si Schicht, die auf (p)c-
Si-Substrat abgeschieden wurde. Desweiteren sind die < 9 >-Werte von c-Si und einer
30 nm dicken a-Si:H-Schicht auf c-Si eingezeichnet.
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Abb. 6.1: Imagindrteil der pseudo-dielektrischen Funktion (Messpunkte) als Funk-
tion der Energie fir eine circa 30 nm dicke kristalline n-dotierte Si-Schicht, die
mit dem Hot-Wire-Verfahren auf einem polierten (p)c-Si-Substrat abgeschieden wur-
de (Touy = 300°C, Tpy = 1500°C, p = 1.0 Pa, Fyes = 10 sccem, PH;/SiH, = 0.8%).
FEingezeichnet sind ebenfalls die Werte von c-Si und einer 30 nm dicken a-Si:H-Schicht
auf c-Si

Der < g9 >-Verlauf der deponierten Schicht gleicht der von kristallinen Silizium. Da
amorphes hydrogenisiertes Silizium eine Beweglichkeitsliicke von circa 1.7 eV besitzt
(vergleiche Abschnitt 2.1), bewirkt eine diinne a-Si:H-Schicht ab dieser Energie einen
Anstieg in < g9 >. Mit der spektroskopischen Ellipsometrie konnen daher selbst sehr
diinne amorphe Schichten erkannt werden, und Abb. 6.1 kann als Nachweis des kri-
stallinen Wachstums gewertet werden. Aufgrund der geringen Depositionszeit ist der
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c-Si Volumenanteil der deponierten Schicht inhomogen (vergleiche Abschnitt 5.2) und
die Werte des < g9 >-Spektrums spiegeln die Eigenschaften dieser inhomogen Schicht
wider. Bei kleinen Energien ist die Eindringtiefe des Lichts relativ grof}, und daher be-
wirkt ein anfingliches voidreiches Wachstum ein Absinken des ersten Maximums. Bei
grofleren Energien ist die Eindringtiefe des Lichts so klein, dass aus der Lage des zwei-
ten Maximums der Si-Volumenanteil der oberflichennahen Schicht abgeschétzt werden
kann. Unter der Annahme, dass die Schicht keine Oberflichenrauheit besitzt, ergeben
ellipsometrische Simulationen einen Si-Volumenanteil von circa 93%.

Die Epitaxie n-dotierter Schichten wurde ebenfalls mit Hilfe der Transmissionselektro-
nenmikroskopie (TEM) gezeigt. Abbildung 6.2 zeigt eine TEM-Querschnittsaufnahme
einer (n)c-Si/(p)c-Si Solarzelle inklusive ITO-Antireflexionsschicht mit atomarer
Auflésung.

Abb. 6.2: TEM-Querschnittsaufnahme einer (n)c-Si/(p)c-Si Solarzelle mit ITO-
Antireflexionsschicht

Die Grenzfliche zwischen Basis und Emitter ist durch etwas stérkere Kontraste ange-
deutet. Im Vergleich zu Abb. 5.25 sind diese Kontraste jedoch weniger ausgeprégt. Dies
kann auf eine verbesserte TEM-Probenpréparation zuriickzufiihren sein. Denn die Pro-
be, die in Abb. 6.2 dargestellt ist, wurde mittels Ionendiinnens prépariert, wohingegen
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die Probe der Abb. 5.25 mit Hilfe eines Ultramikrotoms behandelt wurde. Der Grad
des perfekt orientierten Wachstums kann in Abb. 6.2 deutlich beobachtet werden, denn
die (111)-orientierten Gitterebenen der Basis verschmelzen mit denen des Emitters oh-
ne sichtbare Unterbrechung. An der Emitter/ITO-Grenzfliche befindet sich eine circa
1 nm dicke a-Si:H-Schicht. Das Entstehen dieser amorphen Schicht kann durch den
Beschuss energetischer Teilchen wéhrend der ITO- Sputterdeposition erkliart werden.

Einfluss der Dotiergaskonzentration auf die Solarzelleneigenschaften

Die fiir die Effizienz der resultierenden Solarzellen optimale Dotiergaskonzentrati-
on bei der Abscheidung n-dotierter epitaktischer Emitter auf polierten Substraten
(p = 2-4 Qcm) wurde durch Variation des Gasflussverhéltnisses PH3/SiH, von 0.01%
bis 2.0% ermittelt. PH3/SiHy = 2.0% entspricht der Konzentration der verwendeten
Dotiergasflasche und daher der maximal moglichen Dotiergaskonzentration. Als wei-

tere Depositionsparameter wurden konstant gehalten: T, = 300 °C, Ty = 1500 °C,
p = 1.0 Pa, Fyes = 10 sccm, d ~ 30 nm. Die Ergebnisse dieser Untersuchung sind in

Abb. 6.3 dargestellt.
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Abb. 6.3: Finfluss der Dotiergaskonzentration PHs/SiH, auf die Hellkennlinienpara-
meter und den Wirkungsgrad von (n)c-Si/(p)c-Si Solarzellen

Die Dotiergaskonzentration hat im Bereich PH3/SiHy = 0.01-1.0% keinen erkennba-
ren Einfluss auf Jgc. Daher ist anzunehmen, dass sich die optische Absorption kaum
dndert. Das Verhalten der Leerlaufspannung und des Fiillfaktors kann mit Hilfe der
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Dunkelkennlinienbestimmung erklirt werden (vergleiche Abschnitt 2.4 und 3.3.3). Ab-
bildung 6.4 zeigt, dass die Vpo-bestimmende erste Diode einen Diodenqualitétsfaktor
von n; = 1.1 £ 0.1 besitzt und daher durch Diffusion/Rekombination in der feldfreien
Basis beschrieben werden kann. Die Sperrspannungs-Séittigungsstromdichte Jy; der er-
sten Diode sinkt mit zunehmender Dotierung (siehe Gl. (2.10)) um etwas mehr als eine
GroBenordnung von 4-107! A /em? auf 2-107'2 A /em?. Dieser Abfall ist nach Gl. (2.15)
verantwortlich fiir das Ansteigen der Leerlaufspannung. Der zweiten Diode kann ein Di-
odenqualitétsfaktor von ny = 3.5+0.7 und eine Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte
von Jyp = 7+ 4-107% A/cm? zugewiesen werden. Beide Grofien sind im untersuchten
Bereich unabhéngig von der Dotiergaskonzentration. Der Ladungstriagertransport die-
ser Diode kann der Rekombination/Generation an der Emitter/Basis-Grenzfliche oder
in der Raumladungszone zugeordnet werden. Da Jy, um mehr als zwei Gré8enordnun-
gen hoher liegt als bei Solarzellen mit eindiffundiertem Emitter ist zu vermuten, dass
die Rekombination/Generation an der Emitter/Basis-Grenzfliche der entscheidende
Mechanismus ist. Der Parallelwiderstand der (n)c-Si/(p)c-Si-Solarzellen betrigt iiber
30 kQcm? und der Serienwiderstand liegt unter 0.4 Qcm?2. Daher sind nicht die Wi-
derstéinde sondern die Sperrspannungs-Sittigungsstromdichten fiir das Verhalten des
Fiillfaktors entscheidend. Die starke statistische Schwankung in Jy,, die durch Verun-
reinigungen an der Emitter/Basis-Grenzfliche verursacht wird (siehe Abschnitt 6.2.2),
kann daher die Streuung des Fiillfaktors in Abb. 6.3 erklaren. Nach Abb. 2.10 sollte
der Fiillfaktor einen Wert von 70-75% erreichen. Dies wird durch die Hellkennlinien-
messungen bestétigt (siehe auch Tab. 6.1).
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Abb. 6.4: Einfluss der Dotiergaskonzentration PHs/SiHy auf die Dunkelkennlinien von
(n)c-Si/(p)c-Si Solarzellen



96 Kapitel 6. Charakterisierung der Silizium-Solarzellen

Mit (n)c-Si-Emittern wurde auf polierten Substraten ein Wirkungsgrad von n = 10.8%
(FF = 73.8%, Voc = 570 mV und Jsc = 25.7 mA /cm?) erreicht. Diese entspricht
einem intrinsischen Wirkungsgrad von 12.4%. Kristalline Solarzellen mit eindiffundier-
tem Emitter und gleichem Aufbau, das heif}t ohne Texturierung und Back-Surface-
Field, besitzen eine Leerlaufspannung {iber 600 mV und der Fiillfaktor betrigt cir-
ca 80%. Wie bereits erwéihnt, wird die Leerlaufspannung der hergestellten (n)c-Si/(p)c-
Si-Solarzellen durch die Diffusion in der feldfreien Basis bestimmt. Daher ist zu erwar-
ten, dass die Verwendung von Wafern mit hoherer Dotierung Voo vergroflert (siehe
Abschnitt 6.2.1). Ein hoherer Fiillfaktor kann erreicht werden, falls die Sperrspannungs-
Sattigungstromdichte der zweiten Diode vermindert wird (siche Abschnitt 6.2.2).

Die Kristallinitdt des Emitters legt die Vermutung nahe, dass seine laterale Leitfihig-
keit zur Ladungstragersammlung ausreicht, so dass auf ein teures TCO verzichtet wer-
den kann. Um diese Vermutung zu verifizieren, wurden auf einer Fliche von circa
4x6 cm? vier 1x1 cm? grofie (n)c-Si/(p)-c-Si Solarzellen ohne TCO hergestellt. Die
Ergebnisse dieser Untersuchung sind in Tab. 6.1 dargestellt.

| Emitterdicke [nm] | Js¢ [mA/cm?] | Voo [mV] | FF [%] | n [%] |

12 20.43 566 73.2 8.46
12 20.74 564 75.0 8.77
18 20.57 564 75.3 8.72
18 20.26 564 74.5 8.50

Tab. 6.1: Kennlinienparameter und Wirkungsgrade von 1x1 c¢m? grofien (n)c-Si/(p)c-
Si-Solarzellen (ohne TCO), die auf einer Fliche von {x6 cm? hergestelt wurden

Im Vergleich zu Solarzellen mit TCO ist die Kurzschlussstromdichte um circa 25% klei-
ner. Dies ist auf eine hohere Lichtreflexion zuriickzufiihren und kann durch Aufbrin-
gen einer SiOy- oder SiN-Schicht kompensiert werden. Auflerdem ist im untersuchten
Bereich Jg¢ unabhingig von Emitterdicke. Die Leerlaufspannung und der Fiillfaktor
erreichen dieselben Werte wie Solarzellen, die mit TCO hergestellt wurden. Daher
ist zu schliefen, dass die Querleitfihigkeit (Elektronenbeweglichkeit) der epitaktischen
Schichten ausreichend hoch ist. Messungen der Dunkelkennlinie zeigen, dass der Seri-
enwiderstand der (n)c-Si/(p)c-Si-Solarzellen ohne TCO kleiner als 0.4 Qcm? ist und
damit keinen Einfluss auf den Fiillfaktor hat. Desweiteren kann aus Tab. 6.1 geschlos-
sen werden, dass eine sehr homogene epitaktische Abscheidung auf einer Fliche von
4x6 cm? gelungen ist.

6.2 (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen

6.2.1 Verwendung von Si-Wafern als Basis

Die Ergebnisse, die an Heterosolarzellen mit n-dotierten amorphen Emittern gewonnen
wurden, sind in den folgenden Abschnitten dargestellt. Um zu gewéhrleisten, dass die
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Emitterschichten amorph sind, wurden diese auf HF-gedtzten polierten Si-Wafern mit
einer Depositionsrate von 2 A/s und bei einer Substrattemperatur von 200 °C abge-
schieden. Ellipsometrische Messungen bestéitigen das amorphe Wachstum der Emitter-
schichten.

Einfluss der Emitterdicke auf die Solarzelleneigenschaften

Zur Bestimmung der optimalen Dicke wurde die Depositionszeit der (n)a-Si:H-Emitter,
die auf HF-geiitzten polierten Substraten (p = 2-4 Qcm) abgeschieden wurden, variiert.
Die weiteren Beschichtungsparameter waren: T, = 200 °C, T; = 1550 °C, p = 1.0 Pa,
Fyes = 10 scem, PH3 /SiHy = 1%. Die Emitterdicke wurde mit Hilfe der Depositionsrate
einer dicken Schicht unter der Annahme einer konstanten Aufwachsrate berechnet. Die
Ergebnisse dieser Untersuchung sind in Abb. 6.5 dargestellt.
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Abb. 6.5: Finfluss der Emitterdicke auf die Hellkennlinienparameter von (n)a-
Si:H/(p)c-Si Solarzellen

Deutlich ist zu erkennen, dass die Leerlaufspannung Vpe im untersuchten Be-
reich unabhéngig von der Emitterdicke ist. Dies bedeutet, dass sich bereits bei
einer Emitterdicke von 5 nm das elektrische Feld vollstindig ausbilden kann.
Messungen der Dunkelkennlinien zeigen, dass die Vpe-bestimmende erste Diode
durch Diffusion/Rekombination in der feldfreien Basis beschrieben werden kann
(ny = 1.1 £0.1). Die Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte Jy; dndert sich nicht und
betriigt 4 +3-107'% A/cm?. Der Parallelwiderstand der (n)a-Si:H/(p)c-Si-Solarzellen
betriigt iiber 30 kQcm? und der Serienwiderstand ist nahezu konstant (1.0 Qcm?).



98 Kapitel 6. Charakterisierung der Silizium-Solarzellen

Der Fiillfaktor &ndert sich bei der untersuchten Dickenvariation des Emitters nicht
systematisch. Seine starke Streuung kann durch grofle Schwankungen in den Eigen-
schaften der zweiten Diode erklirt werden (Jp; = 107°-107% A/cm?, ny, = 3-6), die
durch Verunreinigungen an der Emitter/Basis-Grenzfliche verursacht werden (siehe
Abschnitt 6.2.2).

Die Abnahme der Kurzschlussstromdichte Js~ mit wachsender Emitterdicke wird ver-
ursacht durch die zunehmende optische Absorption innerhalb des amorphen Emitters.
Denn die hier erzeugten Ladungstriger tragen aufgrund der hohen Elektron-Loch-
Rekombination (geringen Diffusionslédnge) nicht oder nur zu einem kleinen Prozentsatz
zum Photostrom bei. Die Transmission von (n)a-Si:H auf Glassubstraten in Abhéngig-
keit von der Dicke der amorphen Schicht ist in Abb. 6.6 dargestellt. Deutlich ist zu
erkennen, dass mit zunehmender Dicke die Transmission abnimmt. Beim Vergleich mit
dieser Darstellung ist allerdings zu beachten, dass die Emitterschichten der Solarzellen
auf Silizium aufgebracht wurden. Dies fiihrt zu einem anderen Brechungsindexsprung
als bei der Deposition auf Glas und damit zu anderen Reflexionen. Folglich kénnen aus
dieser Darstellung nur qualitative Schliisse gezogen werden. Aufgrund des geringeren
Brechungsindexsprungs einer a-Si:H/c-Si-Grenzfliche ist die Reflexion an dieser Grenz-
fliche geringer als bei einer a-Si:H/Glas-Grenzfléche, so dass im Vergleich zu Abb. 6.6
weniger Licht in der amorphen Schicht absorbiert wird.
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Abb. 6.6: Einfluss der Schichtdicke auf die Transmission von (n)a-Si:H auf Glassub-
straten

Die Abnahme des Wirkungsgrades n mit der Emitterdicke wird somit alleine durch
das Absinken von Jgo verursacht. Der amorphe Emitter sollte so diinn wie moglich
sein (5-10 nm), wobei ein guter Diodeniibergang gewihrleistet sein muss (keine Kurz-
schliisse). Die erreichbaren Kurzschlusstromdichten sind vergleichbar mit denen von
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Solarzellen mit epitaktischem Emitter. Dies bedeutet, dass die optische Absorption des
diinnen amorphen Emitters weitgehend vernachlassigt werden kann.

Einfluss der Dotiergaskonzentration auf die Solarzelleneigenschaften

Die optimale Dotiergaskonzentration fiir die (n)a-Si:H-Emitter-Abscheidung auf po-
lierten, HF-geéitzten Si-Wafern (2-4 Qcm) wurde durch Variation des Flussverhiltnis-
ses PH3/SiH, ermittelt. Die weiteren Depositionsparameter wurden konstant gehalten:
Tsup = 200 °C, Tyy = 1550 °C, p = 1.0 Pa, Fy; = 10 sccm, d ~ 15 nm. Die Ergebnisse
dieser Untersuchung sind in Abb. 6.7 dargestellt.
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Abb. 6.7: FEinfluss der Dotiergaskonzentration PHs/SiHy auf die Hellkennlinienpara-
meter und den Wirkungsgrad von (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen

Im Bereich PH3/SiH, = 0.01-1.0% hat die Dotiergaskonzentration keinen erkenn-
baren Einfluss auf Jgc. Daher ist zu schlieffen, dass sich die optische Absorption
der Emitterschichten trotz zunehmender Defektdichte nicht sehr stark adndert. Vpeo
steigt mit zunehmender Dotierung an, da das Ferminiveau in Richtung Leitungsband
schiebt [10]. Die Dotiereffizienz ist jedoch begrenzt und folglich séttigt die Leerlauf-
spannung bei einer Dotiergaskonzentration von circa 1.0%. Dies wird auch bei der
Betrachtung der Dunkelkennlinien deutlich. Denn mit zunehmender Dotierung nimmt
die Sperrspannungs-Siittigungsstromdichte der ersten Diode (n; ~ 1.1) von 4-107'" auf
3-107'2 A/cm? ab. Die Eigenschaften der zweiten Diode éndern sich nicht und erreichen
dieselben Werte wie bei der Dickenvariation des Emitters. Der Serienwiderstand der So-
larzelle, die mit einer Dotiergaskonzentration von PH3/SiHy = 0.01% hergestellt wurde,
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betrigt circa 15 Qcm?. Bereits bei einer Dotiergaskonzentration von PHs/SiH, = 0.3%
sinkt dieser auf circa 1 Qcm? und ist anschlieflend konstant. Daher steigt der Fiillfaktor
mit zunehmender Dotierung schnell an und dndert sich dann nicht mehr. Die Zunahme
des Wirkungsgrades wird somit verursacht durch das gleichzeitige Ansteigen von Voo
und FF. n erreicht ein Maximum bei einer Dotiergaskonzentration von circa 1.0%.

Unter Beriicksichtigung der Dicken- und Dotiergasserie konnte mit (n)a-Si:H-Emittern
auf polierten Substraten ein Wirkungsgrad von n = 11.0% (F'F = 73.9%, Voc = 559 mV
und Jso¢ = 26.6 mA/cm?) erreicht werden, was einem intrinsischen Wirkungsgrad
von 12.7% entspricht. Dieses Ergebnis ist vergleichbar mit den Hellkennlinienpara-
metern der im vorigen Abschnitt diskutierten (n)c-Si/(p)c-Si-Solarzellen. Die aus den
Dunkelkennlinien gewonnenen Daten sind ebenfalls sehr dhnlich. Daher ist bei bei-
den Zelltypen die Diffusion in der feldfreien Basis der Vpo-bestimmende Prozess. Die
Sperrspannungs-Sattigungsstromdichten der zwei Dioden sind fiir beide Zelltypen ver-
gleichbar. Die besseren elektronischen Eigenschaften (hohere Diffusionslinge und La-
dungstrigerkonzentration) eines epitaktischen Emitters sind somit fiir den Wirkungs-
grad des in dieser Arbeit hergestellten Solarzellentyps nicht entscheidend. Ein kristal-
liner Emitter ermdglicht jedoch die Verwendung einer nichtleitenden Antireflexions-
schicht, wie zum Beispiel SiO, oder SiN, anstelle des teuren ITO!. Folglich ist die
Hot-wire Abscheidung von epitaktischen Emittern fiir die PV-Industrie aus Kosten-
griinden hochst interessant.

Da die Verwendung amorpher Emitter einen vergleichbaren Wirkungsgrad liefert und
ein Heteroilibergang aus physikalischer Sicht mehr Moglichkeiten eroffnet, wird im Fol-
genden der Fragestellung nachgegangen, ob der Wirkungsgrad von Si-Solarzellen mit
amorphem Emitter weiter gesteigert werden kann und welche Faktoren die Hellkenn-
linienparameter beeinflussen.

Verwendung von héherdotierten Substraten

In den bisherigen Abschnitten wurden die Ergebnisse von Solarzellen diskutiert, die auf
polierten Si-Wafern mit einem spezifischen elektrischen Widerstand von p = 2-4 Qcm
hergestellt wurden. Die Vpe-limitierende erste Diode ist jedoch durch Diffusion in der
feldfreien Basis, das heifit durch Jy;, bestimmt. Nach GI. (2.10) ist eine Erhohung der
Leerlaufspannung zu erwarten, falls eine héhere Dotierung verwendet wird und die
Diffusionsldnge der Minoritdtsladungstriager nur wenig abnimmt. Hoherdotierte Wafer
konnten jedoch zu Beginn dieser Arbeit nicht in kleinen Stiickzahlen erworben werden.
Zu einem spéateren Zeitpunkt wurden dem Verfasser glanzgeitzte Si-Wafer mit einem
spezifischen Widerstand p = 0.75 Qcm von Herrn Dr. Glunz (Insitut Solare Energie-
systeme - ISE Freiburg) zur Verfiigung gestellt. Diese Dotierung stellt ein Optimum
aus Ladungstrigerkonzentration und Diffusionslinge dar [17]. Auf diesen Wafern wur-
den (n)a-Si:H/(p)c-Si-Heterosolarzellen hergestellt, deren Sperrspannungs-Séttigungs-
stromdichte Jy; circa 6107 A/cm? betriigt. Hierdurch konnte die Leerlaufspannung

'Das Aufbringen einer SiN-Schicht mit anschlieBendem Frontgrid-Durchsintern - dieses Verfahren
verwendet die Firma Angewandte Solarenergie ASE GmbH - bedarf der Optimierung, da ein zu langes
Sintern eventuell zu Kurzschliissen fiihren kann.
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auf 600 mV gesteigert werden, wobei gleichzeitig jedoch der Fiillfaktor abgenommen
hat. Untersuchungen zu dem letztgenannten Punkt finden sich in Abschnitt 6.2.2.

Verwendung von texturierten Substraten

Eine weitere Moglichkeit den Wirkungsgrad zu erhohen, ergibt die Verwendung tex-
turierter Wafer, mit denen die Reflexionsverluste vermindert und somit die Kurz-
schlussstromdichte gesteigert werden konnen. Mit Hilfe texturierter Si-Wafer (p = 0.75
Qcm, Abb. 3.6), die von Herrn Dr. Glunz (ISE Freiburg) zur Verfiigung gestellt
wurden, konnte die Kurzschlussstromdichte auf Jgo = 29.3 rnA/cm2 erh6ht werden
(siche Abb. 6.8). Es wurde ein Wirkungsgrad von n = 13.2% (FF = 74.0% und
Voc = 607 mV) erreicht, was einem intrinsischen Wirkungsgrad von 15.2% entspricht.
Es tritt jedoch hiufig folgendes Problem auf: Die Sperrspannungs-Séttigungsstromdich-
te der zweiten Diode schwankt relativ stark und erreicht hohe Werte bis 107> A /cm?.
Daher bestimmt hiufig die zweite Diode die Leerlaufspannung und V¢ kann auf Wer-
te unter 550 mV absinken. Auflerdem ist der Fiillfaktor im Vergleich zu Solarzellen
mit geringer Substratdotierung meist kleiner (vergleiche Abb. 2.10). Folglich muss das
néchste Ziel sein, die groflen Schwankungen und hohen Werte der Sperrspannungs-
Sattigungsstromdichte Jys zu vermindern.
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Abb. 6.8: Hellkennlinie und Struktur einer (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzelle, die auf
texturierten Wafern abgeschieden wurde
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6.2.2 Hot-wire Wasserstoffbehandlung des Wafers

Es wurde versucht durch Variation der Emitter-Beschichtungsparameter die
Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte Jy, zu vermindern. Jedoch fiihrte weder eine
Anderung der Substrattemperatur noch eine Wasserstoff-Verdiinnung des Prozessgases
(SiH4+PH3) oder das Einfiigen einer intrinsischen a-Si:H-Schicht (HIT-Zelle) zum Er-
folg (vergleiche Abschnitt 2.4.3). Da die negative Kriimmung der Dunkelkennlinie im
Anlaufbereich der zweiten Diode auch durch Verunreinigungen verursacht sein kann
(sieche Abschnitt 3.3.3), ist es moglich, dass eine verbesserte Reinigung der Substrat-
oberflache Jy, vermindert. Mit Hilfe der Hot-wire Technik kann molekularer Wasserstoff
in seine atomaren Bestandteile zerlegt werden. Atomarer Wasserstoff ist sehr reaktiv
und durch chemisches Atzen im Vakuum kann die Verschmutzung des Substrats even-
tuell reduziert werden. Weiterhin kann eine Hot-wire Wasserstoff-Behandlung auch pas-
sivierende Eigenschaften aufweisen [65,129]. Daher wurde versucht, mit Hilfe der Hot-
wire Wasserstoffbehandlung die Sperrspannungs-Séattigungsstromdichte zu reduzieren.
Abbildung 6.9 zeigt die Verdnderungen der Dunkelkennlinie, die bei einer intensiven
Hot-wire H-Behandlung von polierten Substraten auftreten.
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Abb. 6.9: Dunkelkennlinien von (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen ohne und mit in-
tensiver Hot-wire H-Behandlung der polierten Substrate (Ty,, = 200°C, Ty = 1700°C,
p = 1.0 Pa, F(Hy) = 20 sccm, t = 10 min)

Deutlich ist zu erkennen, dass die intensive Wasserstoff-Behandlung die
Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte der zweiten Diode um {iber eine Groflen-
ordnung auf 6-107® A/cm? reduziert und der Diodenqualitiitsfaktor n, circa zwei
betrdgt. Dieser Wert ist ein Indiz dafiir, dass die Grenzflichendefektdichte so gering
ist, dass die Eigenschaften der zweiten Diode von der Rekombination/Generation in
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der Raumladungszone bestimmt sind. Der geringe Jyo-Wert zeigt gleichzeitig, dass die
Hot-wire (n)a-Si:H-Abscheidung nur wenig Defekte an der Emitter/Basis-Grenzfléche
erzeugt, und dass daher das Einfiigen einer intrinsischen a-Si:H-Schicht, das heif}t die
sogenannte HIT-Struktur, keine Verbesserung bewirkt (vergleiche Abschnitt 2.4.3).
Weiterhin ist zu erkennen, dass die Sperrspannungs-Sittigungsstromdichte Jy; auf
iiber 8:1071% A/cm? ansteigt und dadurch die Leerlaufspannung um 100 mV reduziert
ist. Der Grund hierfiir kann die Diffusion von atomarem Wasserstoff in das Substrat
sein. Durch diesen Effekt wird die Diffusionslinge der Ladungstriger vermindert
und somit nach GIl. (2.10) die Sperrspannungs-Siattigungstromdichte der ersten
Diode erhoht. Die Erhohung des Fiillfaktors wird durch die starke Abnahme der
Leerlaufspannung iiberkompensiert, so dass der Wirkungsgrad bei intensiver Hot-wire
Wasserstoff-Behandlung abnimmt.

Die Notwendigkeit einer H-Behandlung und damit eine Optimierung dieses Prozesses ist
insbesondere fiir texturierte Substrate von Bedeutung, da hier die héhere Oberflichen-
rauheit die Anzahl der Oberflichenzusténde erhoht [103] und eine stérkere Reduktion
der Sperrspannungs-Sattigungsstromdichte Jy, zu erwarten ist. Daher wurde eine Va-
riation der Behandlungszeit von texturierten Substraten unter sanfteren Bedingungen
(kleinere Filamenttemperatur) durchgefiihrt. Die Ergebnisse hierzu sind in Abb. 6.10
dargestellt.
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Abb. 6.10: Leerlaufspannung, Fillfaktor (links) und Dunkelkennlinien (rechts) von
(n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen mit Hot-wire H-Behandlung der texturierten Sub-
strate in Abhdngigkeit von der Behandlungsdauer (Ty, = 200 °C, Ty = 1550 °C,
p = 1.0 Pa, F(Hy) = 15 scem)
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Die Messungen der Dunkelkennlinie zeigen, dass die Sperrspannungs-Sattigungsstrom-
dichte Jys mit zunehmender Behandlungsdauer abnimmt und Jy,; fiir Zeiten kleiner vier
Minuten konstant bleibt. Die Dichte der Grenzflichendefekte wird somit reduziert, oh-
ne dass die Volumeneigenschaften des Substrats verschlechtert werden. Dies erklirt
den Anstieg des Fiillfaktors und der Leerlaufspannung. Das Absinken beider Gréflen
bei lingerer Behandlungsdauer wird bedingt durch eine Zunahme von Jy; sowie ei-
ner Verkleinerung des Diodenqualitéitsfaktors ny. Letzteres deutet darauf hin, dass die
(SRH)-Rekombination in der Raumladungszone an Einfluss gewinnt und ny sich dem
theoretischen Wert von zwei annéhert (vergleiche Abschnitt 2.4). Der Grund hierfiir
kann eine Abnahme der Diffusionslidnge im feldfreien Bereich sowie in der Raumla-
dungszone des Substrats durch Eindiffusion von Wasserstoff sein. Der Wirkungsgrad
der Solarzellen erreicht somit ein Optimum bei einer H-Behandlungsdauer von 4 min,
wobei die Schwankungen in F'F' und V¢ deutlich abnehmen. Weiterhin spielt die Sub-
strattemperatur eine wichtige Rolle, denn mit zunehmendem 7},;, nimmt die Atzrate
von Silizium ab [85] und die Eindiffusion von Wasserstoff zu [158]. Die Ergebnisse dieser
Untersuchung zeigt Abb. 6.11. Deutlich ist zu erkennen, dass bei einer Substrattempe-
ratur von 250 °C der Fiillfaktor und die Leerlaufspannung geringer als bei 100 °C und
200 °C sind. Dies kann durch eine erhohte Eindiffusion von Wasserstoff erklirt werden,
die eine Abnahme der Diffusionslénge in der feldfreien Basis und in der Raumladungs-
zone verursacht.
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Abb. 6.11: Leerlaufspannung und Fillfaktor von (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen
mit Hot-wire H-Behandlung der texturierten Substrate in Abhdngigkeit von der Sub-
strattemperatur (t = 2 min, Try = 1550 °C, p = 1.0 Pa, F (Hy) = 15 sccm)

Van Cleef [65] vermutet, dass wihrend der Hot-wire Wasserstoff-Behandlung Silizium
von den Winden der Beschichtungsanlage gedtzt wird und sich auf dem Si-Wafer ei-
ne sehr gut passivierende a-Si:H Schicht mit sehr geringer Depositionsrate abscheidet.
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Er begriindet dies mit Hilfe der MIR?-Infrarot-Spektroskopie, die zeigt, dass infolge
einer Hot-wire H-Behandlung die Wasserstoffbedeckung der c-Si-Oberfliche zunimmt.
AuBerdem beobachtet van Cleef ein Signal bei einer Wellenzahl von 2008 cm~!. Dieses
Signal kann keiner SiH,-Schwingung an der c¢-Si-Oberfliche zugeordnet werden [102],
tritt jedoch in amorphem Silizium als Streck-Schwingungsmode auf [11]. Um kléren zu
kénnen, welche Prozesse wihrend der Wasserstoff-Behandlung ablaufen, wurden Mes-
sungen der kinetischen Ellipsometrie auf polierten, (100)-orientierten und HF-geéitzten
Si-Substraten durchgefiihrt. Es wurden keine texturierten Si-Substrate verwendet, da
im Allgemeinen die Effektiv-Medium-N&herungen bei einer Oberflichenrauheit grofier
als 500 A ihre Giiltigkeit verlieren [159]. Abbildung 6.12 zeigt die Ergebnisse dieser
Untersuchung.
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Abb. 6.12: Zeitliche Entwicklung der (< e, >,< ey >)-Trajektorie fir zwei Pho-
tonenenergien (3.30 eV und 4.06 eV) wdihrend der Hot-wire Wasserstoffbehand-
lung von polierten, (100)-orientierten und HF-gedtzten Si-Substraten(Ts,, = 200 °C,
Ty = 1550°C, p = 1.0 Pa, F'(Hy) = 15 scem). Die durchgezogenen Linien stellen das
Ergebnis von Simulationen dar (Erklirung siehe Text)

Die eingezeichneten ellipsometrischen Simulationen entsprechen einer linearen Zu-
nahme der Oberflichenrauheit von 0 A auf 48 A, wobei diese Oberflichenrauheit
ein c-Si Volumenanteil von 78% und ein Vakuum-Volumenanteil von 22% besitzt.
Da die ellipsometrischen Trajektorien einen stationdren Endpunkt besitzen, der weit
weg von den optischen Eigenschaften des a-Si:H ist, kann eine a-Si:H-Deposition

2MIR steht fiir ,,multiple internal reflection®
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ausgeschlossen werden. Profilometer-Messungen an Substraten, die einer intensiven
Hot-wire Wasserstoff-Behandlung ausgesetzt waren, zeigen, dass das kristallines Si-
lizium geétzt wird. Es ist allerdings nicht auszuschlieflen, dass infolge des chemischen
Atzens eine diinne a-Si:H-Schicht an der ¢-Si Oberfliche gebildet wird. In Abb. 6.13
ist die pseudo-dielektrische Funktion des Hot-wire H-behandelten c-Si Substrats in
Abhéngigkeit von der Photonenenergie dargestellt. Die Simulation entspricht kristalli-
nem Silizium mit einer 48 A dicken Oberfliichenrauheit, die einen ¢-Si Volumenanteil
von 78% besitzt und bestéitigt somit die kinetischen Messungen.
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Abb. 6.13: Die pseudo-dielektrische Funktion eines Hot-wire H-behandelten c-Si Sub-
strats in Abhdngigkeit von der Energie (t = 2 min, Ty, = 200 °C, Ty = 1550 °C,
p = 1.0 Pa, F(Hy) = 15 scem). Die durchgezogenen Linien entsprechen ellipsometri-
schen Simulationen (Erklirung siehe Text)

Zusammenfassend lésst sich Folgendes iiber die Hot-wire Wasserstoff-Behandlung des
Si-Wafers sagen: Wéhrend dieser Behandlung erhoht sich die Oberflichenrauheit des
Substrats, wobei eine a-Si:H-Deposition, wie van Cleef annimmt [65], ausgeschlossen
werden kann. Es findet vielmehr ein Atzen des Substrats statt, wobei gleichzeitig die
Substratoberfliche gereinigt wird. Desweiteren diffundiert Wasserstoff in das Substrat
und vermindert die Diffusionsléinge der Ladungstriger. Durch eine geeignete Wasser-
stoffbehandlung kénnen der Fiillfaktor und die Leerlaufspannung von (n)a-Si:H/(p)c-
Si Heterosolarzellen gesteigert werden, wobei die statistischen Schwankungen beider
Groflen deutlich abnimmt.

Mit Hilfe der Hot-wire Wasserstoff-Behandlung lésst sich somit das Problem des hohen
Joo-Wertes der hergestellten (n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen 16sen. Aufgrund der
Erkenntnisse, die in den letzten beiden Abschnitten gewonnen wurden, lésst sich daher
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Folgendes iiber die zweite Diode der Solarzellen, deren Substrate nicht mit Wasserstoff
behandelt wurden, sagen:

e Mogliche Mechanismen sind die (SRH)-Rekombination in der Raumladungszone,
die Rekombination an Grenzflichendefekten oder Tunnelprozesse

e ny weicht meist stark von 2.0 ab. Daher ist die (SRH)-Rekombination in der
Raumladungszone als entscheidende Begrenzung des Transportprozesses eher un-
wahrscheinlich

e Jyo liegt um bis zu zwei Groéflenordnungen hoher als bei Solarzellen mit ein-
diffundiertem Emitter. Bei Letzteren bestimmt die (SRH)-Rekombination in der
Raumladungszone die Eigenschaften der zweiten Diode. Dies ist ein weiteres Indiz
gegen die (SRH)-Rekombination in der Raumladungszone als transportbestim-
menden Prozess

e Die Kennlinie besitzt hdufige eine negative Kriimmung, die durch Inhomoge-
nitidten erkldrt werden kann. Diese Inhomogenitéten konnen durch Defekte an der
Emitter /Basis-Grenzfliche verursacht werden [114,115], die zu einer hohen Grenz-
flichenrekombination oder einer lokalen Abhéngigkeit der Tunnelwahrscheinlich-
keit fithren kénnen

e Die negative Kriimmung und der Absolutwert von Jy, konnen durch eine Hot-
wire Wasserstoffbehandlung vermindert werden. Dieses Verhalten kann durch eine
Verminderung der Grenzflichendefektdichte erklédrt werden

e Si-Solarzellen mit amorphem und epitaktischem Emitter besitzen dasselbe Jys.
Daher kann fiir beide Zelltypen derselbe Transportmechanismus verantwortlich
sein. Dies ist ein Indiz gegen das Tunneln als transportbegrenzenden Prozess

Es deutet somit einiges darauf hin, dass die Rekombination an der Emitter/Basis-
Grenzfliche der entscheidende Transportmechanismus der zweiten Diode im Falle von
(n)a-Si:H/(p)c-Si Heterosolarzellen ist, deren Substrate nicht mit Wasserstoff behan-
delt wurden. Die hohe Rekombination an der Emitter/Basis-Grenzfliche wird durch
Verunreinigungen an der Waferoberfliche verursacht, wobei diese durch eine Verbes-
serung der Arbeitsbedingungen (Reinraum, Qualitit des deionisierten Wassers) ver-
mindert werden kénnen. Durch eine Hot-wire Wasserstoff-Behandlung kann die Grenz-
flichenrekombination ebenfalls vermindert werden, so dass bei kleinen Jy,-Werten die
(SRH)-Rekombination in der Raumladungszone bestimmend werden kann.

6.2.3 EFG-Silizium als Basis

Die Herstellungskosten von Si-Wafern, die mit Hilfe des Czochralski- oder des
Zonenzieh-Verfahrens (siche Abschnitt 2.2.1) unter Verwendung der Drahttrenntechnik
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hergestellt werden [36], sind aufgrund des Sdgeverlustes relativ hoch. Mit dem soge-
nannten EFG-Verfahren (,Edge-Defined Film-Fed Growth*) lassen sich diese Ségever-
luste nahezu vermeiden [37], so dass polykristallines EFG-Silizium hinsichtlich indu-
strieller Produktionskosten sehr interessant ist. Daher wurden Heterosolarzellen auf
EFG-Silizium hergestellt. Ohne Verwendung einer Hot-wire Wasserstoff-Behandlung
konnte ein Wirkungsgrad von n = 8.2% (Js¢ = 21.5 mA/cm?, Voc = 528 mV,
FF = 72.0%) erreicht werden (sieche Abb. 6.14). Dies entspricht einem intrinsischen
Wirkungsgrad von 9.5%. Der Fiillfaktor erreicht &hnliche Werte, wie bei der Verwen-
dung einer einkristallinen Basis. Dies wird durch eine gleichbleibende Rekombination
an der Emitter/Basis-Grenzfliche bedingt, wie die Konstanz in Jy, bestétigt. Die Kurz-
schlussstromdichte und die Leerlaufspannung sind jedoch deutlich geringer. Beides kann
durch eine geringere Diffusionslénge in der polykristallinen Basis erkldart werden. Dies
bewirkt, dass die Ladungstriger-Rekombination in der Basis hoher ist und Jg¢ sich
vermindert. Auflerdem wéchst dadurch die Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte Jy;
auf circa 8 - 1072 A/cm? an und nach Gl. (2.15) sinkt Voe.

0 T T T T T T T T
0.1
5] _ o001] i
N £
g § 1E-3]
= S 1E-4]
E -104 5 i
£, 2 1E-5
v S
b= B 1E-6. | | | | | 3
% -154 0.0 0.1 02 03 04 05 06 0.7 -
e Spannung [V]
o
O 20 ]
T T T T T T T T T T
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

Spannung [V]

Abb. 6.14: Dunkel- (Inset) und Hellkennlinie einer (n)a-Si:H/(p)EFG-Si Heterosolar-
zelle

Es sei hier erwdhnt, dass mit Hilfe einer Hot-wire Wasserstoffbehandlung Defekte in
polykristallinem Silizium passiviert werden kénnen [129]. Dies fiihrt dazu, dass die Re-
kombination in der Basis ab- beziehungsweise die Diffusionsldnge zunimmt und folglich
eine Erh6hung der Leerlaufspannung, der Kurzschlussstromdichte und des Wirkungs-
grades moglich ist. Die direkte Ubernahme der in Abschnitt 6.2.2 erlduterten und fiir
Si-Wafer optimierten Wasserstoffbehandlung ist jedoch nicht moglich, da im Gegen-
satz zu Abschnitt 6.2.2 die Eindiffusion von Wasserstoff zur Defektpassivierung des
polykristallinen EFG-Siliziums erwiinscht ist. Da es im Rahmen dieser Arbeit nicht
vorgesehen war, Heterosolarzellen auf EFG-Silizium herzustellen, wurde eine Optimie-
rung dieses Prozesses nicht vorgenommen.
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6.3 Heterosolarzellen mit p-dotierten Emittern

Um zu untersuchen, ob die Art der Wafer-Dotierung (p- oder n-Typ) Einfluss auf
den Wirkungsgrad von Heterosolarzellen hat, wurden ebenfalls Heterosolarzellen auf
polierten CZ-Wafern (n-Typ: p = 1-10 Qcm) mit p-dotierten Emittern hergestellt.
Desweiteren ist diese Untersuchung hinsichtlich der Anwendung p-dotierter Schichten
zur Erzeugung eines Back-Surface Fields in (n)-Emitter/(p)-Basis-Solarzellen sinnvoll
(vergleiche Abschnitt 2.4.3). Der Wirkungsgrad der in dieser Arbeit hergestellten (p)a-
Si:H/(n)c-Si Heterosolarzellen ist gering. Im Vergleich zu (n)a-Si:H/(p)c-Si Heteroso-
larzellen sind der Fiillfaktor (< 70%) und die Leerlaufspannung (< 450 mV) deutlich
vermindert. Da die p-Dotierung von amorphem Silizium meist ineffizienter als die n-
Dotierung ist [10], konnte vermutet werden, dass die geringere Leerlaufspannung durch
ein kleineres , built-in potential“ bedingt ist. Daher wurden ebenfalls Heterosolarzellen
mit (p)nc-Si:H-Emittern hergestellt. Die verwendeten (p)nc-Si:H-Schichten weisen eine
geringe Aktivierungsenergie von circa 80-110 meV und eine hohe spezifische elektrische
Dunkelleitfihigkeit von 4.7 1072 Q 'em ™! auf [160]. Die hiermit hergestellten (p)nc-
Si:H/(n)c-Si-Heterosolarzellen besitzen eine Leerlaufspannung von 516 mV und einen
Fiillfaktor von 71.7% (n = 10.3%, Js¢ = 27.9 mA/cm?). Durch Einfiigen einer 2 nm
dicken (p)a-Si:H-Schicht zwischen (p)nc-Si:H-Emitter und Basis konnten beide Werte
weiter gesteigert werden (Voo = 532 mV, FF = 74.0%), so dass sich ein Wirkungsgrad
von n = 10.6% ergibt (Jsc = 26.9 mA/cm?, siehe Abb. 6.15).
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Abb. 6.15: Hellkennlinie und Struktur einer (p)nc-Si/(p)a-Si:H/(n)c-Si Heterosolar-
zelle
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Diese Ergebnis entspricht einem intrinsischen Wirkungsgrad von 12.2% und ist ver-
gleichbar mit den in den in dieser Arbeit ebenfalls hergestellten Si-Solarzellen, die
amorphe oder epitaktische n-Typ Emitter besitzen. Die geringe Abnahme der Kurz-
schlussstromdichte gegeniiber den Solarzellen ohne (p)a-Si:H-Schicht, kann nicht auf
die Absorption in dieser amorphen Schicht zuriickzufiihren sein, da ihre Schichtdicke
nur 2 nm betrdgt. Hierfiir sind vielmehr Schwankungen in der Frontgrid-Deposition
verantwortlich. Das Verhalten von F'F und Vp¢ kann mit Hilfe der Dunkelkennlinien
erkldrt werden (siehe Abb. 6.16).
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Abb. 6.16: Dunkelkennlinien von Heterosolarzellen mit verschiedenen Emittertypen auf
polierten Si-Wafern (Erklirung siehe Text)

Die Sperrspannungs-Séttigungsstromdichte der ersten Diode ist nahezu unabhéngig
von der Art des Emitters. Dies bedeutet, dass die geringere Leerlaufspannung im Falle
von Heterosolarzellen mit (p)a-Si:H-Emittern nicht durch ein kleineres , built-in poten-
tial“ erkldrt werden kann. Dies wird durch das Ergebnis von van Cleef bestétigt, der
zeigte, dass die erste Diode von Heterosolarzellen mit n-Typ Wafern durch Tunnelpro-
zesse bestimmt ist [65]. Die Abnahme der Leerlaufspannung und des Fiillfaktors der
(p)a-Si:H/(n)c-Si Heterosolarzellen im Vergleich zu den Werten der (n)a-Si:H/(p)c-Si
Heterosolarzellen kann durch folgende Betrachtung erklért werden: Wie in Abb. 6.16
zu sehen ist, besitzen die Dunkelkennlinien von Heterosolarzellen mit p-Typ-Emittern
bei hohen Spannungen eine konstante Stromdichte. Dieses Verhalten kann nicht durch
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einen hohen Serienwiderstand sondern nur durch das zusétzliche Auftreten einer Gegen-
diode verursacht sein. Diese Gegendiode wirkt in erster Linie wie ein Serienwiderstand,
das heifit, sie kann den Fiillfaktor und die Leerlaufspannung vermindern [17], denn sie
stellt eine Barriere fiir den Ladungstrigertransport dar. Der Einfluss der Gegendiode
héngt von ihrer Sperrspannungs-Sittigungsstromdichte J, ab. Fiir (p)a-Si:H-Emitter
ist diese so gering, dass F'F und V¢ stark vermindert sind. Die Verwendung von (p)nc-
Si:H-Emittern bedingt ein hoheres J, der Gegendiode und damit ein Ansteigen des Fiill-
faktors und der Leerlaufspannung. Das Einfiigen einer 2 nm dicken amorphen Schicht
zwischen (p)nc-Si:H-Emitter und (n)c-Si-Substrat erniedrigt zwar die Sperrspannungs-
Sattigungsstromdichte der Gegendiode, aber ihr Wert ist noch ausreichend, um F'F
und Vpe nicht zu sehr zu beeintrichtigen. Beide Werte nehmen zu, da Jy, aufgrund
einer geringeren Emitter/Basis-Grenzflichendefektdichte kleiner wird.

Weiterhin ist die Sperrspannungs-Sattigungstromdichte der zweiten Diode fiir Hetero-
solarzellen mit (n)a-Si:H-Emitter grofier als bei Heterosolarzellen mit p-Typ Emittern.
Dieses Verhalten kann erklirt werden, indem die Bindungsenergie von Wasserstoff an
einer ¢-Si Oberfliche betrachtet wird. Doris et al. [53] zeigten, dass Wasserstoff an einer
n-dotierten c-Si Oberfliche stéirker gebunden ist als an einer p-dotierten Oberfliche.
Daher ist zu erwarten, dass die passivierende Wasserstoffbedeckung von n-dotierten
Si-Substraten nach dem nasschemischen Atzen mit verdiinnter Flusssdure stabiler ist
und sich eine geringere Grenzflichendefektdichte ergibt.

Da die Sperrspannungs-Séttigungstromdichte der Gegendiode von der Art des p-Typ
Emitters abhéngt, ist zu schlielen, dass sie entweder durch den ITO/Emitter- oder
durch den Emitter/Basis-Ubergang verursacht wird. Daher wurde Silber anstelle von
ITO aufgebracht, und infolgedessen nimmt .J, um drei bis vier Gréflenordnungen ab.
Daher ist zu vermuten, dass die Gegendiode von Heterosolarzellen mit (n)c-Si-Basis
durch den Ubergang ITO/(p)-Emitter bedingt ist. Das geringe .J, im Falle von (p)a-
Si:H-Emittern kann durch eine breite Potenzialbarriere infolge einer geringen Emitter-
leitfahigkeit begriindet werden.

Hinsichtlich der Anwendung p-dotierter Schichten zur Erzeugung eines Back-Surface
Fields in (n)-Emitter/(p)-Basis-Solarzellen kann Folgendes festgestellt werden: Die Ak-
tivierungsenergie der verwendeten (p)Si-Wafer betréigt circa 180 meV und daher sind
(p)a-Si:H-Schichten mit ihrer hohen Aktivierungsenergie (300 meV [10]) nicht zur Er-
zeugung eines Back-Surface Fields geeignet (siehe Abschnitt 2.4.3). Aufgrund der ge-
ringen Aktivierungsenergie (80-110 meV) der (p)nc-Si:H-Schichten kénnen diese theo-
retisch als BSF-erzeugende Schichten eingesetzt werden. Thr Einbau war jedoch auch
unter Verwendung einer 2 nm dicken amorphen Schicht zwischen Wafer und (p)nc-
Si:H-Schicht zur Reduktion der riickseitigen Grenzflichenrekombinationsgeschwindig-
keit nicht erfolgreich. Der Grund hierfiir kann jedoch weiterhin eine zu hohe Grenz-
flichenrekombinationsgeschwindigkeit an der Riickseite des Wafers sein, da die Riick-
seite des Wafers bei der zuvor durchgefiihrten Emitterdeposition Kontakt mit dem
Substrathalter hatte und eine Verschmutzung der Waferoberfliche nicht auszuschlie-
Ben ist.
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6.4 Vergleich mit den Ergebnissen anderer Arbeits-
gruppen

Zum Abschluss dieses Kapitels werden die in dieser Arbeit erhaltenen Kennlinien-
parameter und Wirkungsgrade den Ergebnissen anderer Arbeitsgruppen gegeniiber-
gestellt (siehe Tab. 6.2). Hierbei ist zu beachten, dass eine Substrattextur die Kurz-
schlussstromdichte um circa 20% und die Leerlaufspannung um etwa 10 mV vergréfern
kann. Auflerdem geben einige Gruppen intrinsische Wirkungsgrade an, das heif3t bei
der Berechnung der Kurzschlussstromdichte und des Wirkungsgrades wird nur die ak-
tive Solarzellenfléiche (Subtraktion der Frontgridfliche) beriicksichtigt. Teilweise wird
in Veroffentlichungen nicht angegeben, welcher Wirkungsgrad dargestellt ist. Ein Back-
Surface-Field kann Jgc um weitere 10% erhéhen und einen Anstieg in Voo um 40 mV

bewirken.

Arbeits- Emitter Substrat | Emitter Jsc Voo | FF n
gruppe p [Qcm] (mA/em?] | mV] | [%] | [%]
Kaisers- HWCVD CZ 2-4 n (a) 30.6 559 | 73.9 | 12.7*
lautern «“ n (epi) 29.6 570 | 73.8 | 12.4!
(diese Arbeit) CZ, 1-10 | p (nc,a) 30.9 532 | 74.0 | 12.2!
FZ, T,0.75 | n (a) 33.7 607 | 74.0 | 15.2
EFG n (a) 207 | 528 | 72.0 | 9.5!
Sanyo PECVD CZ b @) ~30 | 565 | 72.8] 12.31
[5] : pi(a) | ~32 | 600 |80.0 | 14.8"
+B/HL T | pi(a) | 394 | 644 | 79.0 | 21.0!
Hagen PECVD CZ n (a) 30.6 094 | 75.9 | 13.8
70,161] : ni(ne) | 296 | 608 | 76.6 | 13.8
Jilich [57] | PECVD | FZ, B n (a) 209 | 605 | 62.4 | 11.3
Berlin PECVD F7Z, B n (a) 25.3 620 | 75.0 | 11.8¢
[64,162] ECR CZ,B | n(epi) | 307 | 600 | 76.0 | 14.0'
Utrecht | PECVD ? b (,C) ? 7 | 7 | 133
165,163] ? p (nc) 205 | 568 | 73.0 | 12.2
Portici [164] | PECVD FZ ni(a) | 340 | 570 | 74.0 | 14.3!
Bologna PECVD Cz, B? p (a 29.0 613 | 72.0 | 12.8
[165] . p(e) | 320 | 558 | 73.0] 13.1
Amberst [166] | DCMS ? n(a 270 | 550 | 60.0] 8.9
F. Collins [167] | Sputtern ? ITO 32.0 510 | 70.0 | 12.0!
Freiburg [168] | Diffusion FZ n 42 685 | 81.0 | 23.3
ASE [169] Diffusion EFG, B n 31.5 095 | 76.8 | 14.5

Tab. 6.2: Gegeniiberstellung der Ergebnisse Si-Wafer basierenden Solarzellen mit
deponiertem Ematter. T: texturiert, B: Back Surface Field, H: Wasserstoffbehand-
lung, a: amorph, nc: nanokristallin, C: FEinbau wvon Kohlenstoff, DCMS: DC-
Magnetronsputtern, ': intrinsischer Wirkungsgrad, 2: PECVD



6.4. Vergleich mit den Ergebnissen anderer Arbeitsgruppen 113

Aus diesen Griinden ist ein direkter Vergleich sehr schwierig und im Folgenden wird
nur auf die wichtigsten Ergebnisse eingegangen:

e Sanyo erreicht im Gegensatz zu allen anderen Arbeitsgruppen, die den Emitter
ebenfalls durch Deposition herstellen, einen Fiillfaktor bis 80%. Dies kann durch
ein hohes Know-How beziiglich Grenzflichenbehandlung, durch Reinraumbedin-
gungen (wie auch in Hagen und Berlin) oder durch eine bessere Wasserstoff-
passivierung von (n)-Substraten im Vergleich zu (p)-Substraten begriindet sein.
Die guten Ergebnisse von Sanyo zeigen gleichzeitig, dass die Wirkungsgrade von
Solarzellen mit deponiertem Emitter vergleichbar mit den Wirkungsgraden von
Solarzellen mit eindiffundiertem Emitter (Ergebnisse der Arbeitsgruppe in Frei-
burg) sein kénnen

e Der geringe Fiillfaktor der Jiilicher Arbeitsgruppe kann mit der Verwendung
von ZnO als transparentem leitfihigen Oxid zusammenhingen (vergleiche Ab-
schnitt 5.1)

e Die Leerlaufspannung wird durch die Dotierung des Wafers, seine Oberfliche und
das Back-Surface Field bestimmt, wobei jedoch die geringen V- und F F-Werte
bei gesputterten Emittern (Amherst, F. Collins) auf eine schlechte Emitter /Basis-
Grenzfliche hinweisen. Aufgrund der empfindlichen Waferoberfliche ist das Ar-
beiten in Reinrdumen unter Verwendung reiner Chemikalien vorteilhaft. Es ist
allerdings auch moglich die Waferoberfliche mit Hilfe einer Hot-wire Wasserstoff-
behandlung vor der Emitterdeposition zu reinigen

e Die Ergebnisse dieser Arbeit als auch die der anderen Arbeitsgruppen lassen
nicht den Schluss zu, dass sich (n)-Substrate im Vergleich zu (p)-Substraten aus-
zeichnen, oder umgekehrt. Allerdings kénnen bei n-dotierten Si-Wafern (n)a-Si:H-
und (n)nc-Si:H-Schichten zur Erzeugung des Back-Surface-Fields verwendet wer-
den, wohingegen bei p-dotierten Si-Wafern (p)a-Si:H-Schichten aufgrund ihrer
hohen Aktivierungsenergie nicht als BSF-erzeugende Schichten eingesetzt wer-
den koénnen

e Die in dieser Arbeit hergestellten Heterosolarzellen auf EFG-Silizium erreichen
nicht die von der Firma ASE erzielten Werte. Dies ist nicht nur auf ein fehlendes
Back-Surface-Field zuriickzufiihren, sondern auch auf eine schlechtere Defektpas-
sivierung des EFG-Siliziums. Allerdings ist hierbei zu erwidhnen, dass die Qualitét
des EFG-Siliziums stark schwankt und die Werte in Tab. 6.2 die besten Ergeb-
nisse der Firma ASE angeben

e Im Vergleich zur PECVD liefert das Hot-wire Verfahren dhnlich gute Ergebnisse.
Das Hot-wire Verfahren besitzt jedoch den Vorteil eines einfacheren apparati-
ven Aufbaus, da keine aufwendige Hochfrequenztechnik notwendig ist. Die Le-
bensdauer des Filaments bei der industriellen Herstellung der Solarzellen muss
allerdings noch untersucht werden
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e Die Hot-wire CVD und die ECR-PECVD ermoéglichen die epitaktische Abschei-

dung des Emitters. Diese epitaktischen Emitter besitzen gegeniiber amorphen
Emittern keine Wirkungsgradvorteile, da die Absorption in diinnen amorphen
Emittern vernachléssigbar ist. Epitaktische Emitter besitzen jedoch das Poten-
zial einer deutlichen Kostenreduktion durch Verwendung von SiOs oder SiN als
Antireflexionsschicht anstelle von ITO, wobei die Moglichkeit besteht SiN bei
moderaten Temperaturen mit Hilfe des Hot-wire Verfahrens herzustellen

Die Hot-wire CVD ermdglicht im Gegensatz zur industriell iiblichen Herstel-
lung kristalliner Solarzellen (Emitterdiffusion, Hochtemperatur-Oxidation) die
Verwendung moderater Temperaturen (300 °C). Desweiteren ist die Anzahl der
notwendigen Prozessschritte geringer. Nachteile der Hot-wire CVD sind die er-
forderliche UHV-Technik und Sicherheitsanforderungen aufgrund der explosiven
Eigenschaft von Silan. Daher ist noch zu kldren, ob die Hot-wire CVD gegeniiber
der industriell iiblichen Herstellung kristalliner Solarzellen wirtschaftliche Vor-
teile besitzt. Da jedoch die Firma Sanyo neuerdings Heterosolarzellen mit Hilfe
PECVD-abgeschiedener Emitter in industriellem Maflstab herstellt, obwohl ITO
als Antireflexionsschicht verwendet wird und die Errichtung einer PV-Anlage mit
einer Kapazitéit von 3.4 MW /Jahr geplant ist, kann die Hot-wire CVD ebenfalls
sehr viel versprechend sein



Kapitel 7

Zusammenfassung

Diese Arbeit beschéftigte sich mit der Hot-wire CVD von Silizium und Germanium
auf poliertem HF-geditzten (100)-Silizium und mit der Herstellung von auf Si-Wafern
basierenden Solarzellen. Daher wurden sowohl grundlegende materialwissenschaftliche
als auch bauelementspezifische Fragen diskutiert. Die in-situ Ellipsometrie war fiir eine
zerstorungsfreie und oberflichensensitive Untersuchung des Schichtwachstums mit der
Hot-wire CVD hervorragend geeignet. Mit ihrer Hilfe konnte die zeitliche Entwicklung
des Schichtwachstums eindeutig bestimmt werden.

Es wurde ein Modell entwickelt, das Unterschiede in der Wachstumskinetik als auch
in den optimierten Depositionsparametern von a-Si:H-Schichten, die mit PECVD und
Hot-wire CVD hergestellt wurden, durch unterschiedliche Dissoziationsprozesse erklért.
Hierbei wird die Annahme gemacht, dass bei der Hot-wire CVD ein hoherer Anteil
an atomarem Wasserstoff im Prozessgas vorliegt. Dieser reduziert die Wasserstoffbe-
deckung der aufwachsenden Filmoberfliche und bewirkt eine Verringerung der Beweg-
lichkeit der schichtbildenden Teilchen.

Mittels kinetischer in-situ Ellipsometrie wurde erstmals die Hot-wire CVD von Sili-
zium auf poliertem HF-gedtztem (100)-Silizium untersucht und die zeitliche Enwick-
lung eines epitaktischen Wachstums beobachtet. Im Verlauf der Deposition kann die
Epitaxie abbrechen und sich eine Mischphase aus kristallinem und amorphem Silizium
bilden, wobei der c-Si-Volumenanteil nahezu linear mit der Zeit abnimmt und anschlie-
Bend ein reines a-Si:H-Wachstum stattfindet. Diese Art des Wachstums wird auch bei
anderen Abscheideverfahren (MBE, PECVD) beobachtet. Im Gegensatz zu den mit
MBE abgeschiedenen Schichten kann das Abbrechen des epitaktischen Wachstums je-
doch nicht durch eine Zunahme der Oberflichenrauheit begriindet werden. Auch die
Segregation von Wasserstoff oder Verunreinigungen, sowie eine Anderung der Substrat-
temperatur wihrend der Hot-wire CVD konnen als Griinde fiir das Abbrechen des epi-
taktischen Wachstums ausgeschlossen werden. Die Dicke der rein epitaktischen Schicht
als auch der Mischphase nehmen mit ansteigender Substrattemperatur und sinkender
Filamenttemperatur (Depositionsrate) zu. Bei Ts,;, = 300 °C und einer Depositionsrate
von 1.4 A/s konnte eine epitaktische Schichtdicke von 220 nm abgeschieden werden.
Dieses Ergebnis iibertrifft das der MBE deutlich und kann auf eine hohere Beweg-
lichkeit der schichtbildenden Teilchen zuriickzufiihren sein. Desweiteren wurde gezeigt,
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dass die n-Dotierung epitaktischer Si-Schichten auf einer Fliche von 4x6 cm? und ei-
ne hohe Leitfdhigkeit mit gleichzeitig hoher Elektronenbeweglichkeit erreicht werden
konnen. Ellipsometrische Untersuchungen als auch XRD-Messungen zur Hot-wire CVD
von Germanium auf poliertem HF-geditztem (100)-Silizium zeigten erstmals, dass ein
iiber 170 nm dickes heteroepitaktisches Wachstum bei einer Substrattemperatur von
350 °C und einer hohen Depositionsrate von 2.8 A/s méglich ist. Daher besitzt die
Hot-wire CVD vielversprechende Perspektiven hinsichtlich der industriellen Herstellung
(opto-)elektronischer Bauelemente auf der Nanometerskala, die nicht nur die Elemente
Silizium und Germanium, sondern auch ternire oder quaternére Verbindungshalbleiter
beinhalten kann.

Desweiteren wurden physikalische Eigenschaften von DC-Magnetron gesputtertem
Indium-Zinn-Oxid (ITO), das als Frontelektrode in den hergestellten Si-Solarzellen
eingesetzt wurde, bestimmt. XRD-Messungen an ITO belegen, dass mit zunehmen-
der Beschichtungstemperatur, neben einem Strukturzonenwechsel von Zone I (Sténgel-
wachstum) nach Zone II (Kornerwachstum), eine Anderung der Kristallorientierung
stattfindet. Mit Hilfe der spektroskopischen Ellipsometrie konnte gezeigt werden, dass
sich gleichzeitig die optischen Eigenschaften der ITO-Schichten éndern, die auf eine Zu-
nahme in der spezifischen Dichte als auch auf ein Ansteigen der elektrischen Leitfihig-
keit zuriickzufiihren sind.

Die gewonnenen materialwissenschaftlichen Erkenntnisse bildeten die Basis, um Solar-
zellen mit (poly-)kristalliner Si-Basis herzustellen und deren Wirkungsgrad zu opti-
mieren. Die Emitter dieser Solarzellen wurden erstmals mit dem Hot-wire Verfahren
hergestellt, wobei (n)a-Si:H-, (n)epi-Si-, (p)nc-Si:H- und (p)a-Si:H-Emitter deponiert
wurden. In den ersten drei Féllen wurden vergleichbare Wirkungsgrade erzielt, und
daher zeichnet sich keine der drei genannten Solarzellentypen aus. Dagegen besitzen
(p)a-Si:H/(n)c-Si-Heterosolarzellen einen deutlich schlechteren Wirkungsgrad aufgrund
einer Gegendiode, die auf den ITO/(p)a-Si:H-Kontakt zuriickgefiihrt werden kann.
Mit (n)a-Si:H-Emittern auf texturierten Wafern wurde ohne die Verwendung eines
Back-Surface-Fields ein intrinsischer Wirkungsgrad von 15.2% (Jsc = 29.3 mA/cm?,
Voc = 607 mV und F'F = 74%) erreicht. Diese Werte sind vergleichbar mit den Ergeb-
nissen anderer Arbeitsgruppen, die den Emitter mit dem PECVD-Verfahren herstel-
len. Auf polykristalinem EFG-Silizium konnte ein intrinsischer Wirkungsgrad von 9.4%
(Jsc = 21.5 mA/cm?, Voo = 528 mV und FF = 72.0%) erreicht werden. Die erfolg-
reiche Hot-wire Deposition epitaktischer Emitter ermoglicht die Verwendung von SiO,
oder SiN als Antireflexionsschicht und damit eine deutliche Reduzierung der Herstel-
lungskosten. Bei Solarzellen mit n-Typ Emittern héingen die Leerlaufspannung und der
Fiillfaktor stark von der Passivierung der Waferoberfliche ab, wobei beide Hellkenn-
linienparameter durch eine optimierte Hot-wire Wasserstoffbehandlung des Substrats
vor der Emitterdeposition hohe Werte erreichen, die nur gering schwanken. Die Hot-
wire Abscheidung des n-Typ Emitters hat nahezu keinen Einfluss auf den Fiillfaktor
und die Leerlaufspannung, da die Bildung von Grenzflichendefekten wihrend der De-
position vernachlissigbar ist. Abschlieend wird festgestellt, dass die Hot-wire CVD
aufgrund ihres einfachen Aufbaus und der sanften Deposition sehr gut fiir die Herstel-
lung von Si-Solarzellen mit kristalliner Basis geeignet ist.
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